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Уважаемые коллеги!

Поздравляю вас с 60-летием журнала 
«Известия вузов. Цветная металлургия».

Журнал «Известия вузов. Цветная металлургия»
был создан в 1958 г. и является старейшим российским
периодическим изданием.

Многолетняя история журнала является примером
высокопрофессионального освещения научных
проблем с представлением на своих страницах
материалов о новых достижениях в области
металлургии цветных, редких и благородных
металлов.

Издание востребовано научным сообществом и ориентировано на
широкий круг читателей, публикуя статьи работников вузов, РАН,
индустриальных компаний и зарубежных авторов по таким разделам, как: 

– Обогащение руд цветных металлов 
– Металлургия цветных металлов
– Металлургия редких и благородных металлов
– Литейное производство
– Обработка металлов давлением
– Металловедение и термическая обработка
– Коррозия и защита металлов
– Энерго- и ресурсосбережение
С 2008 г. статьи журнала стали доступны зарубежным ученым и

специалистам металлургической и смежных отраслей посредством
переводной версии «Russian Journal of Non-Ferrous Metals» издательства
«Allerton Press, Inc.» (c/o Springer), включенной в системы глобального
цитирования Web of Science, Scopus, Science Citation Index Expanded
(SciSearch), Journal Citation Reports/Science Edition, INSPEC, Google
Scholar, CSA, Academic OneFile, ChemWeb, EI-Compendex, Expanded
Academic, Geobase, GeoRef, OCLC, SCImago, Summon by ProQuest.

Желаю редакционной коллегии новых творческих побед, благополучия,
роста числа высокорейтинговых научных статей, увеличения импакт-
фактора, расширения географии читателей и авторов.

Успехов вам в освещении научно-практических достижений
российских и зарубежных исследователей!    

А.А. Черникова

Ректор НИТУ «МИСиС» 
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К 90-летию Б.А. Колачева
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В 2018 г. Борису Александровичу Колачеву ис-

полнилось бы 90 лет. Его нет с нами уже 11 лет, но 

все эти годы он незримо присутствует — в наших 

делах, планах и помыслах.

Это не красивые слова. Каждый раз, когда мы 

входим в здание Ступинского филиала МАИ (ра-

нее МАТИ), мы мысленно здороваемся с ним, гля-

дящим на нас с Памятной доски. Она установлена 

здесь не случайно. Борис Александрович являлся 

одним из основателей филиала, в котором он про-

работал всю свою жизнь, став гордостью МАТИ, 

города Ступина и всего отечественного металло-

ведения. 

Сейчас, когда пишутся эти строки, идет работа 

над очередным сборником материалов конферен-

ции, названной в честь Бориса Александровича 

«Колачевскими чтениями» [1, 2]. Увековечение 

таким образом имени ученого, предложенное 
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главой Ступинского муниципального района 

П. Челпаном, — дань глубочайшего уважения го-

рода профессору Б.А. Колачеву. Также по инициа-

тиве П. Челпана учреждена премия им. Б.А. Ко-

лачева, призванная поддержать студентов, аспи-

рантов, молодых ученых и специалистов в их науч-

ной деятельности.

Межвузовская молодежная научно-практиче-

ская конференция «Колачевские чтения» проходит 

в стенах института, в котором работал Борис Алек-

сандрович. Поэтому память о нашем отце всегда с 

нами. А все самое интересное о жизни и творчестве 

Бориса Александровича хранит сайт «Колачевских 

чтений» http://kolachevconf.ru.

Борис Александрович Колачев родился 4 апреля 

1928 г. в с. Воронцово Кимрского района Калинин-

ской области. Его мать была учительницей началь-

ных классов, отец — бухгалтером. Детские годы 
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нашего отца прошли в старинном русском городе 

Кашине. Закончив школу в 1946 г., Борис Алек-

сандрович собирался подать документы в МГУ на 

астрономический факультет, но … волею судьбы 

поступил в МАТИ на кафедру «Металловедение 

и технология термической обработки металлов». 

«Почему именно МАТИ, ответить трудно, — вспо-

минал Борис Александрович. — Видимо, интуиция 

сработала. К счастью, не подвела она меня: посту-

пив на «металловедение», убедился, насколько это 

многогранно, многопланово, охватывает почти все 

сферы, связанные с наукой о металлах». 

В 1952 г. Б.А. Колачев закончил МАТИ с крас-

ным дипломом, и его, как одного из лучших сту-

дентов, оставили в аспирантуре. В 1955 г. он 

успешно защитил кандидатскую диссертацию на 

тему «Явления, наблюдаемые при кристаллизации 

металлических расплавов, и некоторые области 

их применения» (научный руководитель — проф., 

докт. тех. наук Д.А. Петров).

В 1956 г. по предложению ректора МАТИ 

П.Ф. Чуднова Борис Александрович возглавил 

только что открытый вечерний факультет МАТИ 

в небольшом подмосковном городе Ступино. Ему 

Программа конференции «Колачевские чтения» с портретом проф. Б.А. Колачева

Вид на г. Кашин Тверской губернии, где прошли детские 

и юношеские годы Б.А. Колачева (фото 40-х годов ХХ в.)

Пятилетний Боря с родителями 

и младшим братом Геной
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пришлось прило-

жить много усилий 

по подбору первых 

п е д а г о г и ч е с к и х 

кадров, созданию 

учебной и лабора-

торной базы, орга-

низации учебного 

процесса. В 1960 г. 

Ступинской метал-

лургической компа-

нией (СМК) в рас-

поряжение факуль-

тета был предостав-

лен используемый 

и теперь 4-этаж-

ный корпус площа-

дью более 3 тыс. м2. 

В 1966 г. вечерний 

факультет был ре-

организован в Ступинский филиал МАТИ, кото-

рый стал в Подмосковье ведущим учебным цен-

тром по подготовке инженерных кадров. В это 

время Борис Александрович, не оставляя препода-

вательскую деятельность, сосредотачивает основ-

ное внимание на научной работе. На кафедре «Ме-

талловедение и горячая обработка металлов» он 

работает сначала доцентом, потом, после защиты в 

1967 г. докторской диссертации, — профессором, с 

1978 г. по 1992 г. — заведующим кафедрой, с 1992 по 

2007 г. — заслуженным профессором МАТИ.

Б.А. Колачев способствовал расширению из-

вестности Ступинского филиала МАТИ и его ав-

торитета благодаря многогранной и плодотворной 

научной и образовательной деятельности. 

Ступинский филиал МАТИ является одним из 

ведущих вузов страны, в котором, начиная с 60-х го-

дов прошлого века, под руководством Б.А. Кола-

чева проводились и проводятся до сих пор рабо-

ты по проблеме «титан—водород». Инициатором 

этих исследований был главный инженер СМК, 

лауреат Ленинской и трех Государственных пре-

мий, проф., докт. техн. наук В.А. Ливанов, которо-

го Борис Александрович считал своим учителем. 

Первоначально данная проблема возникла из-за 

преждевременного разрушения титановых дета-

лей в процессе их эксплуатации вследствие разви-

тия водородной хрупкости. Опасность последней 

считалась настолько серьезной, что ставился во-

прос о целесообразности промышленного приме-

нения титана и его сплавов вообще. За рубежом в 

1960-х годах это привело к значительному спаду 

их производства и потребления, в то время как в 

нашей стране подобного не произошло благодаря 

своевременно принятым мерам. На основе иссле-

дований, проведенных в 1960—1970-х годах под 

руководством Б.А. Колачева, были разработаны и 

внедрены в промышленность меры предотвраще-

ния развития водородной хрупкости.

Б.А. Колачев создал научную школу по водо-

родной хрупкости металлов. Результаты исследо-

ваний были обобщены в монографиях «Водород 

в титане» (1962 г.) [3] и «Водородная хрупкость 

цветных металлов» (1966 г.) [4]. Обе они были пе-

реведены в США на английский язык и получили 

высокую оценку отечественного и зарубежного 

научного сообщества. Последняя книга была удо-

стоена премии им. К.Д. Чернова. Опубликованные 

результаты вошли также в докторскую диссерта-

цию Бориса Александровича «Влияние водоро-

да на структуру и свойства титана и его сплавов», 

успешно защищенную им в 1967 г. 

Многие годы проф. Б.А. Колачев руководил со-

зданной в Ступинском филиале МАТИ отрасле-

вой (Министерства авиационной промышленно-

сти) лабораторией «Новые сплавы» по водородной 

хрупкости. Работы проводились в соответствии с 

координационным планом АН СССР «Влияние 

водорода на структуру и механические свойства 

сталей и сплавов» и были направлены на решение 

задач, связанных с созданием новых изделий авиа-

ционной техники. Практические рекомендации, 

разработанные по выполненным в лаборатории 

исследованиям, были использованы при выборе 

материалов и обосновании технологии изготовле-

Б.А. Колачев 

в институтские годы

Б.А. Колачев с сотрудником готовятся к проведению 

экспериментов (1968 г.)
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ния сверхзвукового самолета ТУ-144. Эти рекомен-

дации вошли во многие технологические инструк-

ции по применению и производству титановых 

сплавов. За все время использования титановых 

сплавов в изделиях ММЗ «Опыт» не было отме-

чено ни одного разрушения титановых конструк-

ций, обусловленного водородом. За работы по 

обеспечению надежности авиационных изделий 

Борис Александрович был награжден в 1986 г. Го-

сударственной премией СССР. Результаты иссле-

дований по водородной хрупкости металлов были 

обобщены в серии монографий и справочных из-

даний [5—9]. 

С 1975 г. под руководством Б.А. Колачева в Сту-

пинском филиале МАТИ были начаты работы по 

изучению влияния космического пространства 

на свойства материалов, работающих под напря-

жением. В 1980 г. на станции «Салют» на установ-

ке «Ресурс», созданной в Ступинском филиале 

МАТИ, были проведены первые в мире экспери-

менты по влиянию напряжений на свойства мате-

риалов в открытом космосе. Полученные резуль-

таты являются основой выбора материалов для 

длительной работы в условиях космоса. За работы 

в этой области Борис Александрович был награж-

ден медалью памяти С.П. Королева.

Б.А. Колачев создал новое научное направле-

ние, в разработке которого Россия заняла ведущее 

место в мире, — водородная технология титановых 

сплавов. Долгое время водород считали наиболее 

вредной примесью в титане и его сплавах. Однако 

в процессе экспериментов по водородной хрупко-

сти был обнаружен очень любопытный факт. При 

испытаниях на растяжение наводороженных об-

разцов при повышенных температурах не было об-

наружено водородной хрупкости. Наоборот, пла-

стичность образцов возросла в несколько раз. Этот 

факт стал отправной точкой развития водородной 

технологии титановых сплавов. В этой технологии 

водород выступает как необычный легирующий 

элемент, который вводится в металл на время тех-

нологической операции и выводится из него с по-

мощью вакуумного отжига.

В исследованиях, выполненных Ступинским 

филиалом совместно с кафедрой МАТИ «Метал-

ловедение и технология термической обработки 

металлов», руководимой акад. РАН, проф., докт. 

техн. наук А.А. Ильиным, были обнаружены сле-

дующие благоприятные эффекты легирования ти-

тановых сплавов водородом: 

— в несколько раз снижаются напряжения те-

чения металла при горячей обработке давлени-

ем, диффузионной сварке, компактировании по-

рошков и гранул;

— облегчается структурообразование — в част-

ности, грубые пластинчатые структуры легко пре-

образуются в мелкозернистые глобулярные;

— снижаются температуры в зоне резания, 

значительно уменьшаются усилия резания и в не-

сколько раз повышается стойкость инструмента;

— усиливается адгезия в контакте титан—ти-

тан. 

Водородная технология титановых сплавов 

включает в себя: водородное пластифицирование; 

термоводородную обработку; компактводородные 

процессы; механоводородную обработку; водо-

родную технологию титанового литья. Водород-

ная технология позволяет разрешить многие труд-

ности производства титановых полуфабрикатов и 

изделий. 

Зав. кафедрой «Металловедение и термическая 

обработка металлов» Б.А. Колачев в рабочем кабинете 

(1978 г.)

Б.А. Колачев (крайний справа) в президиуме 

Международной конференции по водородной 

хрупкости металлов (1984 г.)
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К настоящему времени термоводородная обра-

ботка и водородное пластифицирование сформи-

ровались в самостоятельные научные направления 

под руководством акад. РАН, проф., докт. техн. наук 

А.А. Ильина и проф., докт. техн. наук В.К. Носова 

соответственно. Результаты исследований изложе-

ны в монографиях «Водородное пластифицирова-

ние при горячей деформации титановых сплавов» 

(1986 г.) [10] и «Водородная технология титановых 

сплавов» (2002 г.) [11].

Борис Александрович является одним из осно-

вателей отечественного металловедения титана и 

его сплавов. Особенно большой вклад он внес в те-

орию фазовых превращений в титановых сплавах. 

Для научной школы проф. Б.А. Колачева в этой 

области характерно максимально возможное ис-

пользование диаграмм состояния для описания и 

предсказания фазовых превращений и фазовых со-

стояний. Это направление нашло наиболее полное 

воплощение в работах по связи фазового состава 

закаленных титановых сплавов с их химическим 

составом, взаимосвязи диаграмм изотермических 

и анизотермических превращений с коэффици-

ентом β-стабилизации сплавов, связи механи-

ческих свойств сплавов с их фазовым составом и 

характеристиками отдельных фаз, составляющих 

сплав. Уже в одной из первых работ в этой области 

Б.А. Колачевым была показана целесообразность 

введения диаграммы фазового состава титановых 

сплавов в координатах «структурный эквивалент 

β-стабилизаторов по молибдену — структурный 

эквивалент α-стабилизаторов и нейтральных 

упрочнителей по алюминию». Диаграмма фазово-

го состава титановых сплавов позволила обосно-

вать принципы легирования титановых сплавов 

разных классов. Результаты исследований были 

обобщены в ряде монографий [12—19]. Последним 

научным трудом Бориса Александровича является 

справочное издание «Титановые сплавы. Состав, 

структура, свойства» [20], которое он отправил в 

редакцию ВИЛСа незадолго до смерти.

Под руководством Б.А. Колачева выполнены 

и успешно защищены сотни дипломных работ, 

50 кандидатских диссертаций. Восемь его учени-

ков стали докторами наук (А.А. Ильин, В.К. Но-

сов, В.А. Володин, Л.А. Бунин, А.В. Фишгойт, 

В.С. Лясоцкая, А.В. Мальков, Р.М. Габидуллин). 

Среди учеников Бориса Александровича — акаде-

мики и члены-корреспонденты Российской ака-

демии наук, руководители институтов, кафедр, 

крупных научных и производственных коллекти-

вов. Они имеют уже своих многочисленных учени-

ков, свои научные школы.

Б.А. Колачевым опубликовано около 500 ста-

тей, 30 книг, в том числе 10 учебников для студен-

тов вузов страны. Две его монографии переведены 

на английский язык, одна — на испанский. Учеб-

ники «Металловедение и термическая обработка 

цветных металлов и сплавов» (1972 г.) [21] и «Тех-

нология термической обработки цветных метал-

лов и сплавов» (1980 г.) [22], неоднократно переиз-

дававшиеся, являются настольными книгами не 

только студентов, но и металлургов, технологов, 

инженеров. Последний написанный им учебник 

«Физическое материаловедение» [23] вышел в из-

дательстве МАТИ в декабре 2007 г. уже после смер-

ти Бориса Александровича. 

Под руководством Б.А. Колачева киностуди-

ей «Киевнаучфильм» выпущены 3 учебных кино-

фильма. За кинофильм «Кристаллизация метал-

лов» Борис Александрович удостоен первой пре-

мии на Международном кинофестивале научных, 

учебных и популярных фильмов, состоявшемся в 

1979 г. в г. Катовице (Польша). Под его руковод-

ством созданы три оригинальных контрольно-обу-

чающих стенда по изучению тройных диаграмм 

состояния, за которые были получены две бронзо-

вые медали ВДНХ. Б.А. Колачев — автор 4 патен-

тов и 17 авторских свидетельств на изобретения.

Около сотни докладов сделаны Борисом Алек-

сандровичем на международных, всесоюзных и 

российских конференциях. Запросы на ориги-

нальные работы проф. Б.А. Колачева приходили 

из Польши, ГДР и ФРГ, США, Бразилии, Италии, 

Японии, Китая.

Борис Александрович многие годы работал 

членом экспертного совета по металлургии и ме-

талловедению Высшей аттестационной комиссии 

при Совмине СССР, зам. председателя методиче-

ского совета Минвуза СССР по металловедению 

и термической обработке, был членом научного 

совета АН СССР по новым конструкционным 

материалам, научного совета АН УССР по физи-

ко-химической механике материалов, редакци-

онного совета издательства «Металлургия», ряда 

диссертационных советов ВАК, входил в состав 

редколлегии журнала «Известия вузов. Цветная 

металлургия». Он был членом международной 

комиссии по водородной обработке материалов 

при Международной ассоциации по водородной 

энергетике и награждался золотым дипломом 

этой комиссии.
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За успехи в научно-педагогической деятель-

ности Б.А. Колачев удостоен званий «Заслужен-

ный деятель науки и техники РСФСР», «Заслужен-

ный профессор МАТИ им. К.Э.Циолковского». 

За многолетнюю и плодотворную научно-педа-

гогическую деятельность по воспитанию кадров 

высокой квалификации и научные достижения 

Борису Александровичу в 1998 г. было присвоено 

звание «Почетный гражданин города Ступино». 

Он также был награжден знаком «Почетный вете-

ран Подмосковья». В 2003 г. Б.А. Колачев стал лау-

реатом премии губернатора Московской области 

Б.В. Громова за достижения в области науки.

Для нас же наш отец — Ученый и Учитель с 

большой буквы. Борис Александрович обладал 

удивительным личным обаянием, которое всег-

да располагало к нему людей всех возрастов. В то 

же время он был требовательным в отношении 

научной добросовестности, нравственности и по-

рядочности. Его лекции и доклады отличались 

блестящим знанием предмета, эрудицией, строгой 

логичностью, феноменальной способностью объяс-

нить чрезвычайно сложные явления простым и 

доступным языком.

Научная и преподавательская деятельность Бо-

риса Александровича является примером служе-

ния науке, образцом воспитания настоящих про-

фессиональных специалистов — от инженеров до 

докторов наук. Мы надеемся, что память о нашем 

отце — Борисе Александровиче Колачеве — надол-

го сохранится в сердцах тех, кто имел возможность 

его знать, а его книги, монографии, научные тру-

ды помогут еще не одному поколению студентов, 

аспирантов, инженеров, ученых — всем тем, кто 

посвятит свою жизнь науке о металлах.
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ПРОГНОЗИРОВАНИЕ МЕХАНИЧЕСКИХ СВОЙСТВ ПОКОВОК 
ИЗ ТИТАНОВЫХ СПЛАВОВ ВТ6 И ВТ3-1 В ЗАВИСИМОСТИ 

ОТ ХИМИЧЕСКОГО СОСТАВА И СТРУКТУРЫ
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Исследованы статистические зависимости механических свойств 218 поковок (15 типоразмеров), изготовленных из спла-

вов ВТ3-1 и ВТ6 в 2000–2014 гг., от химического состава (содержания легирующих элементов и примесей, структурных и 

прочностных эквивалентов по алюминию и молибдену), типа, подтипа и параметров структуры после отжига, закалки и 

старения. Установлено, что прочностные и пластические характеристики однотипных поковок изменяются в довольно 

широких пределах. Оценена доля вариации свойств поковок, обусловленная колебаниями содержания основных компо-

нентов и примесей, а также влиянием типа структуры и размеров структурных составляющих. На основе корреляцион-

ного анализа выявлено, что изменение количеств каждого легирующего элемента и примеси не сказывается на свойствах 

поковок или слабо на них влияет. Это обусловлено небольшими интервалами колебаний их концентраций в пределах 

марочного состава. Однако их суммарное содержание, выраженное через эквиваленты по алюминию и молибдену, мо-

жет изменяться в довольно широком диапазоне. Статистически обосновано, что доля вариации предела прочности по-

ковок сплавов ВТ3-1 и ВТ6, обусловленная влиянием химического состава (в перерасчете на эквиваленты по алюминию 

и молибдену), может составлять ~25÷65 %, а влиянием только типа и подтипа структуры – около 20 %. При совместном 

действии этих двух факторов (состав + структура) доля вариации может достигать ~50÷65 %. Для характеристик пластич-

ности и ударной вязкости этот показатель меньше и лежит в интервале 20–35 %. Предложены математические модели для 

прогнозирования механических свойств поковок в зависимости от параметров структуры и эквивалентов по алюминию 

и молибдену.

Ключевые слова: поковки титановых сплавов, химический состав, структура, механические свойства, прогнозирование 

свойств.
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Egorova Yu.B., Davydenko L.V., Belova S.B., Chibisova E.V. 

Forecasting of mechanical properties of VТ6 and VТ3-1 titanium alloys forgings depending on chemical composition 
and structure
The paper studies the statistical dependence of the mechanical properties of 218 forgings (15 types) made of VT3-1 and VT6 alloys in 

2000–2014 on chemical composition (the content of alloying elements and admixtures, structural and strength equivalents of aluminum 

and molybdenum), structure types, subtypes and parameters after annealing, quenching and aging. It was found that the strength and 

plastic properties of one-type forgings vary quite widely. The share of variation of forging properties due to fluctuations in the content 

of main components and admixtures, as well as the influence of structure types and sizes of structural components was estimated. 

Based on the correlation analysis it was revealed that the change of each alloying element or admixture content has a little or no effect 

on forging properties. This is caused by small increments of their change within the grade composition. However, their total content 
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Введение

Для прогнозирования свойств различных ма-

териалов, моделирования и проектирования тех-

нологических процессов обработки металлов дав-

лением, термической и механической обработки 

используют различные программные комплексы 

и системы, из которых наиболее распространен-

ными являются DeForm, QForm, ThermoCalc, 

JMatPro, ICME и др. [1—18]. Однако они нуждают-

ся в существенной корректировке и адаптации к 

реальным условиям производства. 

Сложность разработки пакетов прикладных 

программ для прогнозирования обусловлена неод-

нозначностью влияния типа и параметров струк-

туры на комплекс механических характеристик, 

а также крайней структурной чувствительностью 

титановых сплавов, так что свойства даже одно-

типных полуфабрикатов могут изменяться в до-

вольно широких пределах. Для прогнозирования 

комплекса свойств промышленных полуфабри-

катов целесообразно выявить степень их зависи-

мости от типа и параметров структуры, а также от 

марочных колебаний химического состава. Для 

этих целей можно использовать как эксперимен-

тальные и литературные данные, так и результаты 

производственных испытаний и промышленного 

контроля, которые накоплены в больших количе-

ствах на предприятиях — производителях или по-

требителях титана [19]. 

Общие закономерности взаимосвязей «струк-

тура—свойства» рассмотрены в многочисленных 

expressed in terms of aluminum and molybdenum equivalents can vary over a fairly wide range. It was statistically substantiated that 

the share of tensile strength variation of VT3-1 and VT6 forgings may be ~25÷65 % due to the influence of their chemical compositions 

(in terms of aluminum and molybdenum equivalents), and about 20 % due to only the influence of structure types and subtypes. When 

these two factors (composition + structure) are combined, the share of variation can reach ~50÷65 %. For plastic properties and impact 

toughness, this figure is less and ranges from 20 to 35 %. The mathematical models are offered to forecast the mechanical properties of 

forgings depending on the structure parameters and aluminum and molybdenum equivalents.

Keywords: titanium alloys forgings, chemical composition, structure, mechanical properties, forecasting of properties.
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отечественных и зарубежных работах, в частно-

сти в монографиях [20—23] и трудах международ-

ных конференций по титану, например докладах 

[10—17]. Первые систематические исследования в 

этом направлении были начаты еще в 1970-х годах 

в ВИЛС М.Я. Бруном с сотр., а основные зависи-

мости механических свойств титановых сплавов от 

параметров пластинчатой и глобулярной структур 

были ими обобщены в 1-м (1979 г.) и 2-м (1996 г.) 

изданиях монографии «Полуфабрикаты из тита-

новых сплавов» [20, 21]. Однако исследования бы-

ли проведены без учета колебаний химического 

состава сплавов и на различных видах полуфабри-

катов, при этом разные типы структуры и разме-

ры структурных составляющих были получены 

специально подобранными режимами обработки 

давлением и термической обработки, далекими 

от производственных условий. Наиболее полные 

исследования были выполнены для сплава ВТ3-1, 

который в нашей стране до сих пор является одним 

из самых распространенных сплавов авиационно-

го назначения, несмотря на происходящую в по-

следние годы его замену на сплав ВТ6. 

Цель настоящей работы состояла в исследова-

нии статистических зависимостей механических 

свойств поковок авиационного назначения из 

сплавов ВТ6 и ВТ3-1 от колебаний марочного со-

става, типа и параметров структуры и разработке 

на этой основе методов прогнозирования ком-

плекса механических свойств.
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Методика исследований

Объектами исследования послужили 218 по-

ковок (15 типоразмеров) промышленного произ-

водства из сплавов ВТ6 и ВТ3-1 разных плавок, 

изготовленных в 2000—2014 гг. (табл. 1). Первич-

ную статистическую обработку и корреляцион-

но-регрессионный анализ проводили в программе 

Stadia [24].

Исследуемыми факторами были содержа-

ние легирующих элементов и примесей, тип и 

подтип структуры, размеры структурных со-

ставляющих (аα — диаметр α-зерна, D — размер 

β-зерна, bα и lα — толщина и длина α-пластин, 

dα — размер α-колоний), механические свойства 

(предел прочности — σв, относительное удлине-

ние — δ, поперечное сужение — ψ, ударная вяз-

кость — KCU и KCT ). 

Для оценки степени легирования различных 

плавок использовали структурные и прочност-

ные эквиваленты: ,  — по алюминию, 

,  — по молибдену, которые определя-

ли по соотношениям, предложенным Б.А. Колаче-

вым с соавт. и приведенным в [23]. 

Для оценки силы статистической связи между 

изучаемыми факторами были рассчитаны коэф-

фициенты парной и множественной корреляции 

(R). Долю вариации (γ) механических свойств, 

обусловленную влиянием исследуемого фактора, 

определяли как γ = R2·100 %. Проверку значимости 

коэффициентов корреляции и регрессии, адекват-

ности регрессионной модели осуществляли с до-

верительной вероятностью 0,95 по стандартным 

методикам [24].

Результаты и их обсуждение

Диапазон и средние значения показателей ле-

гирующих элементов, примесей и механических 

свойств поковок из сплавов ВТ3-1 и ВТ6 всех ис-

следованных типоразмеров в целом соответствуют 

(табл. 2) нормативной документации (НД). 

Однако прочностные свойства и характери-

стики пластичности могут изменяться в довольно 

широких пределах. Так, например, разница меж-

ду максимальным и минимальным значениями 

предела прочности для однотипных поковок мо-

жет достигать ~150 МПа, коэффициент вариации 

составляет γ = 2÷5 %. Более высокий разброс зна-

чений имеют ударная вязкость и характеристики 

пластичности. У последних величина коэффици-

ента вариации на порядок выше, чем для предела 

прочности: γ = 6÷18 %. Колебания механических 

свойств могут существенно зависеть от химическо-

го состава и структуры, во многом определяемой 

конкретной технологией штамповки, габаритами 

поковок и режимами термической обработки.

Для того чтобы оценить степень влияния ко-

лебаний химического состава на разброс механи-

ческих свойств, для каждого типоразмера были 

определены коэффициенты парной и множествен-

ной корреляции (табл. 3, 4). 

Изменение содержания каждого элемента по 

отдельности или не влияет, или слабо влияет на 

свойства поковок — скорее всего, это обусловлено 

небольшими интервалами их изменения в пре-

делах марочного состава. Однако их совместное 

действие, которое можно оценить с помощью ин-

тегральных характеристик химического состава — 

Таблица 1

Объекты исследования

Сплав

Поковки
Количество 

образцов*

Направление 

вырезки 

образцов

Термическая обработка
Вид Типоразмер Количество

ВТ3-1 Штампованные № 1–13 183 383
Продольное, 

поперечное

Изотермический отжиг 

920–960 °С, 1–3 ч +

+ 550–650 °С, 2 ч, воздух

ВТ6 Кованые № 14 8 36 Поперечное
Отжиг 750–850 °С, 

2–3 ч, воздух

ВТ6 Штампованные № 15 27 1261 Тангенциальное

Закалка 930–950 °С, 2 ч, 

вода + старение при 750 °С, 

2 ч, воздух

*На растяжение, ударный изгиб.
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таких, как структурные , и проч-

ностные  эквиваленты, оказалось 

более существенным и значимым. 

По нормативной документации диапазон ле-

гирования алюминием, ванадием и молибденом 

составляет 1,0—1,5 %. Фактический интервал ле-

гирования основными компонентами был 0,5—

1,2 %, а «трехсигмовый» — от 0,75 до 1,5 %, что со-

ответствует ~0,5÷1,0 поля допуска. Это привело к 

тому, что суммарное содержание легирующих эле-

ментов и примесей, выраженное через эквивален-

ты по алюминию и молибдену, может изменяться 

в довольно широком диапазоне (см. табл. 4). Абсо-

лютная разница между максимальными и мини-

мальными значениями может достигать ~2÷3 %, а 

«трехсигмовый» интервал — 3÷4 %. В итоге доля 

вариации предела прочности поковок разных ти-

поразмеров, обусловленная колебаниями хими-

ческого состава, выраженного через эквиваленты 

по алюминию и молибдену, может колебаться в 

пределах γ = 25÷65 % (см. табл. 4). При этом чем 

больше «трехсигмовый» интервал легирования, 

тем выше доля вариации прочности (рис. 1). Для 

характеристик пластичности и ударной вязкости 

γ ~ 10÷30 %.

Полученные результаты показывают, что пре-

дел прочности может достаточно сильно зависеть 

от колебаний химического состава сплавов, в то 

время как другие свойства в меньшей степени реа-

гируют на изменение степени легирования (рис. 2). 

Возможно, это связано с тем, что при корреля-

ционном анализе не была учтена роль структуры 

поковок. Этот фактор может иметь существенное 

значение, так как на основе многочисленных экс-

периментальных данных было установлено, что 

из стандартных свойств наиболее чувствительны 

Таблица 2

Статистические характеристики эквивалентов по алюминию и молибдену и механических свойств 
штампованных поковок из сплава ВТ3-1

Статистические 

характеристики
, % , % , % , % σв, МПа δ, % ψ, %

KCU, 

МДж/м2

Типоразмер № 1,  продольное направление

Диапазон по НД* – – – – 950–1200 10 25 0,3

Диапазон значений по факту 7,6–8,3 5,4–6,5 9,7–10,8 4,5–5,3 1024–1116 12,8–22,4 27,1–49,0 0,31–0,68

Выборочное среднее (х–) 7,9 6,0 10,1 4,9 1068 17,6 38,1 0,43

Стандартное отклонение (S) 0,28 0,42 0,40 0,32 22,1 2,1 4,1 0,07

Коэффициент вариации (γ), % 3,6 7,0 3,9 6,5 2,0 11,9 10,7 16,2

Типоразмер № 9,  поперечное направление

Диапазон по НД* – – – – 950–1200 8 20 0,3

Диапазон значений по факту 7,7–8,3 5,7–6,5 9,7–10,7 4,7–5,4 1006–1162 9,0–17,2 20,0–35,5 0,33–0,56

Выборочное среднее (х–) 7,9 6,1 10,1 5,0 1075 12,0 26,0 0,39

Стандартное отклонение (S) 0,16 0,25 0,27 0,20 36,0 2,2 3,7 0,05

Коэффициент вариации (γ), % 2,0 4,0 2,6 4,0 3,3 18,3 14,3 13,4

* ТУ 1-805-090-80.

Рис. 1. Зависимость доли вариации (γ) предела 

прочности, обусловленной колебаниями 

марочного состава, от величины статистического 

диапазона легирования поковок сплавов ВТ6 и ВТ3-1

 – величина «трехсигмового» интервала 

для фактора  ()

 – величина «трехсигмового» интервала 

для фактора  (■)
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к типу структуры характеристики пластичности, 

особенно поперечное сужение [20—23].

Долю вариации свойств, обусловленную струк-

турным влиянием, можно оценить, если ввести в 

статистическую обработку структурные факторы 

(тип и подтип структуры, размеры структурных 

составляющих). Данные металлографического 

анализа показали, что поковки сплава ВТ3-1 име-

ли допустимые структуры I—V типов в соответ-

ствии с типовой шкалой структур (табл. 5, рис. 3), 

при этом приблизительно 90—95 % исследованных 

поковок имели преимущественно равноосную 

(I тип), переходную (II тип) и смешанную (III тип) 

структуры. Пластинчатые структуры IV типа (без 

оторочки по границе β-зерна) и V типа (с видимой 

границей зерен) в основном встречались в виде 

комбинации с другими структурами.

Средние значения механических свойств в це-

лом незначительно зависят от типа структуры (см. 

табл. 5). Вместе с тем можно отметить, что образ-

цы с глобулярной структурой имеют более высо-

кие характеристики прочности по сравнению со 

смешанными и пластинчатыми структурами. При 

переходе от структуры типа I к типу V (т.е. от рав-

ноосной к переходной, смешанной и далее к пла-

стинчатой) наблюдается снижение предела проч-

Таблица 3

Коэффициенты корреляции между механическими 
свойствами и химическим составом поковок 
сплава ВТ3-1

Фактор
Коэффициент корреляции (R)*

σв δ ψ KCU

Типоразмер № 1,  продольное направление

Al 0,64 –0,21 –0,4 –0,4

Mo 0,56 –0,1 –0,2 –0,3

Cr 0,55 0,01 –0,2 –0,4

C 0,33 –0,17 –0,1 –0,2

Fe 0,45 –0,02 –0,24 –0,2

N 0,17 –0,1 0,1 0,1

O 0,13 –0,3 0,2 0,1

0,54 –0,26 –0,5 –0,3

0,56 –0,21 –0,35 –0,25

, 0,66 0,22 0,53 0,33

Типоразмер № 9,  поперечное направление

Al 0,37 –0,23 –0,44 –0,27

Mo 0,48 –0,3 –0,28 –0,6

Cr 0,17 0,12 –0,24 –0,4

C 0,1 0,13 –0,4 –0,14

Fe 0,14 0,14 –0,12 –0,1

N 0,3 –0,28 0,15 –0,16

O 0,4 –0,15 0,1 –0,23

0,5 0,23 –0,38 –0,33

0,4 0,21 –0,32 –0,52

, 0,51 0,22 0,4 0,53

* Жирным шрифтом выделены значимые коэффициен-

ты корреляции.

Рис. 2. Зависимость предела прочности (σв) 

и поперечного сужения (ψ) от степени легирования 

поковок сплава ВТ3-1
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ности в среднем приблизительно на 20—30 МПа. 

Более высокие значения характеристик пластич-

ности и ударной вязкости выявлены для образцов 

со смешанной и глобулярной структурами. Полу-

ченные результаты (см. табл. 5) показывают, что 

доля вариации предела прочности и относительно-

го сужения, обусловленная влиянием структуры, 

составляет 18—20 и 10—15 % соответственно. Уве-

личение параметров всех типов структур приводит 

к уменьшению предела прочности поковок сплава 

ВТ3-1 и повышению характеристик пластичности, 

особенно поперечного сужения (рис. 4). 

На основе регрессионного анализа было полу-

чено несколько линейных и нелинейных моделей, 

адекватных экспериментальным данным. Одна-

ко более высокие статистические характеристики 

имеют соотношения (1) и (2), аналогичные урав-

нению Петча—Холла [23]. Зависимости предела 

прочности (σв, МПа) от размера (мкм) α-зерен 

(диаметра — аα, толщины — bα, длины — lα) для 

структур I типа (модель (1)) и II типа (модель (2)) 

можно представить в виде

  (1)

  (2)

где σ0 — свободный член, зависящий от конкрет-

Таблица 4

Результаты корреляционного анализа зависимости предела прочности поковок из сплавов ВТ6 и ВТ3-1 
от эквивалентов по алюминию и молибдену

Типоразмер 

поковки

Количество 

образцов
, % , % σв, МПа R γ, %

Сплав ВТ3-1 (продольное направление)

№ 1 62
13,0–14,8

0,65

14,2–16,1

0,67

1024–1116

22
0,66 42

№ 2 24
13,1–14,4

0,45

14,0–16,1

0,68

1004–1095

24
0,75 55

№ 3 14
13,7–14,6

0,30

14,8–16,0

0,40

1017–1101

20
0,40 20

№ 4 10
13,5–14,3

0,24

14,6–15,6

0,28

1040–1104

18
0,35 13

№ 5 36
13,0–14,8

0,65

14,0–15,9

0,63

1020–1172

37
0,81 65

№ 6 14
13,5–14,6

0,16

14,7–15,6

0,19

1029–1122

20
0,52 27

Сплав ВТ3-1 (поперечное направление)

№ 7 36
13,4–14,6

0,31

14,5–15,6

0,32

1059–1150

23
0,58 33

№ 8 38
13,4–14,6

0,30

14,4–15,9

0,33

1030–1146

24
0,50 25

№ 9 44
13,4–14,7

0,35

14,3–15,9

0,41

1006–1162

24
0,58 35

Сплав ВТ6 (поперечное направление)

№ 14 36
12,3–12,8

0,11

13,3–13,8

0,18

964–1017

21
0,50 25

Сплав ВТ6 (тангенциальное направление)

№ 15 653
12,0–13,1

0,28

13,1–13,9

0,34

1028–1115

24
0,58 35

Примечание. В числителе – диапазон значений, в знаменателе – стандартное отклонение (S). 

Жирным шрифтом выделены значимые значения.
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ного химического состава, количества легирую-

щих элементов и их взаимодействия между собой, 

наличия текстуры, тонкого строения фаз и т.п. 

Статистические характеристики следующие: для 

модели (1) — коэффициент корреляции R = 0,67, 

доля вариации γ = 45 %, статистическая ошибка 

S = 17 МПа; для модели (2) — R = 0,76, γ = 60 %, 

S = 15 МПа. 

Для поперечного сужения получены соотно-

шения

  (3) 

  (4) 

Статистические характеристики для моделей 

(3) и (4) следующие: R = 0,45, γ = 20 %, S = 3 % и R =

= 0,48, γ = 23 %, S = 4 % соответственно. 

Рис. 3. Микроструктура поковок сплава ВТ3-1 (×500)

а – равноосная структура с глобулярной формой α-зерен (I тип); б – равноосная с вытянутой 

формой α-зерен (II тип); в – смешанная (III тип); г – пластинчатая (V тип)

Рис. 4. Зависимость предела прочности (σв) и поперечного сужения (ψ) от размера α-зерна (I тип структуры) 

сплава ВТ3-1

a

в г

б
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На основе регрессионного анализа было уста-

новлено, что для сплавов ВТ6 и ВТ3-1 свободные 

члены σ0 и ψ0 можно оценить в зависимости от 

химического состава следующим образом:

  (5)

  (6)

где 235 МПа и 80 % — предел прочности и попе-

речное сужение титана высокой чистоты [12]; 

kσ и kψ — эмпирические (поправочные) коэффи-

циенты, которые зависят от типа полуфабриката и 

конкретной технологии его изготовления и могут 

быть определены на основе данных статистическо-

го контроля или производственных испытаний. 

Проверка полученных зависимостей показала 

хорошую сходимость расчетных и фактических 

значений механических свойств. Полученные ре-

зультаты можно использовать не только для про-

гнозирования свойств поковок и разработки паке-

тов прикладных программ, но и для обоснования 

режимов обработки давлением и термической 

обработки, обеспечивающих формирование ре-

гламентируемой структуры, для моделирования и 

оптимизации технологических процессов произ-

водства полуфабрикатов, а также для обеспечения 

высокого качества изделий [25]. В частности, для 

повышения стабильности, однородности и вос-

производимости химического состава и свойств 

полуфабрикатов целесообразно ужесточить уста-

новленные пределы диапазона легирования до 

уровня, принятого в зарубежных стандартах.

Выводы

1. Статистически обосновано, что доля вариа-

ции предела прочности поковок сплавов ВТ3-1 и 

ВТ6, обусловленная влиянием только химическо-

го состава, может составлять ~25÷65 %, а определя-

емая только типом и подтипом структуры — около 

Таблица 5

Механические свойства образцов сплава ВТ3-1 с разной структурой

Тип структуры Доля 

образцов, 

%

Размер* 

α-зерна, 

мкм

Длина 

α-зерна, 

мкм

σв, МПа ψ, % KCU, МДж/м2

Диапазон Среднее** Диапазон Среднее** Диапазон Среднее**
Обозна-

чение
Название

Типоразмер № 1 (продольное направление)

I Равноосная 30 3–20 – 1047–1116 1077±9,5 27,1–45,2 38,7±1,5 0,31–0,68 0,49±0,04

II Переходная 45 3–20 10–25 1029–1105 1066±8,7 27,1–48,2 39,7±1,4 0,31–0,60 0,41±0,02

III Смешанная 17
10–20

3–5
– 1024–1100 1066±9,3 36,0–49,0 43,2±1,9 0,36–0,53 0,40±0,04

V Пластинчатая 8 5–10 – 1024–1094 1054±8,8 27,1–44,8 38,0±1,6 0,33–0,48 0,40±0,05

Разброс свойств 92 23 21,1 5,2 0,37 0,09

Доля вариации свойств из-за структуры, % 20 15 15

Типоразмер № 9 (поперечное направление)

I Равноосная 10 5–15 – 1074–1124 1097±18,5 22,3–28,7 27,4±1,8 0,34–0,44 0,37±0,03

II Переходная 45 5–20 10–25 1006–1162 1071±14,8 20,2–35,5 25,7±1,5 0,3–0,56 0,40±0,02

III Смешанная 40
5–25

1–5
– 1006–1115 1074±12,2 20,2–35,5 27,0±1,2 0,33–0,56 0,38±0,02

IV и V Пластинчатая 5 5–25 – 1014–1089 1064±21,0 22,0–30,5 24,0±2,2 0,30–0,46 0,30±0,05

Разброс свойств 156 33 15,5 3,4 0,26 0,10

Доля вариации свойств из-за структуры, % 18 15 12

  * Для равноосной структуры указан диаметр α-зерна, для переходной – толщина α-зерна, для смешанной – диаметр  

    α-зерна (числитель) и толщина α-пластин (знаменатель), для пластинчатой – толщина α-пластин.
** Приведен доверительный интервал с вероятностью 0,95.
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20 %. При совместном учете этих двух факторов 

(состав + структура) величина γ может достигать 

~50÷65 %. Для характеристик пластичности и 

ударной вязкости этот показатель меньше — в пре-

делах 20—35 %.

2. Для поковок сплава ВТ3-1 с равноосной и 

переходной структурами получены регрессион-

ные зависимости, позволяющие оценить средний 

уровень стандартных механических свойств в за-

висимости от химического состава и структуры с 

вероятностью 0,95. 
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Продолжены исследования, посвященные изучению влияния микролегирования редкоземельным металлом гадолинием 

на формирование структуры и свойства титанового сплава при термическом воздействии. Как установлено ранее, введе-

ние в опытный жаропрочный сплав гадолиния способствует преобразованию структуры в литом состоянии, приводит к 

уменьшению размера структурных составляющих, а также воздействует на скорости роста и зарождения частиц. Выявле-

но, что дополнительное легирование гадолинием не оказывает существенного влияния на формирование микрострукту-

ры горячекатаных листов из жаропрочного опытного сплава после отжига при температуре 950 °С. Структура представле-

на равноосными частицами первичной α-фазы, вторичной α-фазы пластинчатой морфологии и небольшим количеством 

β-фазы. Определено, что в процессе изотермической выдержки (t = 700 °С, τ = 100 ч) в частицах первичной α-фазы про-

текают процессы упорядочения и отмечается выделение частиц α2-фазы, а на межфазной α/β-границе – образование 

химических соединений в виде силицидов. Показано, что формирование α2-фазы происходит в теле частиц первичной 

α-фазы, а приграничные ее области свободны от выделений, что обусловлено их обеднением алюминием вследствие про-

текания β→α-превращения. Установлено, что с увеличением в сплаве содержания гадолиния размеры выделяющихся 

частиц силицида уменьшаются. Если в сплаве с 0 % Gd средний размер частиц составляет 0,2–0,3 мкм, то в сплаве с 

0,2 % Gd он снижается до 0,05–0,1 мкм. Показано, что введение в жаропрочный титановый сплав 0,2 % Gd приводит 

к уменьшению глубины «альфированного» слоя, повышению на 30 % циклической долговечности и кратковременной 

прочности при температуре 700 °С.

Ключевые слова: жаропрочный титановый сплав, фазовый состав, структура, свойства, микролегирование, редкоземель-

ный металл (РЗМ), гадолиний, механические свойства, малоцикловая усталость, кратковременная прочность, термиче-

ская обработка, отжиг, изотермическая выдержка.
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Skvortsova S.V., Grushin I.A., Speranskiy K.A., Kavchenko E.V. 

Effect of heat treatment on structure and properties of sheet semi-finished product made of heat-resistant alloy based 
on titanium and doped with rare-earth metal
This paper is a continuation of studies on the effect of microalloying with gadolinium, a rare earth metal, on the structure formation and 

properties of a titanium alloy under thermal action. It was previously shown that the introduction of gadolinium into an experimental 

heat-resistant alloy promotes cast structure transformation and reduces the size of structural components, and affects the rate of 

growth and nucleation of particles. It has been established that additional alloying of gadolinium has no significant influence on the 

microstructure formation of hot-rolled sheets made of the heat-resistant experimental alloy after annealing at 950 °C. The structure is 

represented by equiaxial particles of the primary α-phase, secondary α-phase of lamellar morphology and a small amount of β-phase. 

It has been established that the ordering processes occur in primary α-phase particles and α2-phase particles are formed during 

isothermal aging at 700 °C for 100 h with the formation of silicides at the α-β interface. It is shown that the α2 phase is formed in the 

body of the primary α-phase particles, and its border regions are free from precipitations that is due to their aluminum depletion as 

a result of β→α transformation. It has been established that the silicide particle size is reduced as the gadolinium content in the alloy 
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increases. The average particle size is 0,2–0,3 μm in the alloy with 0 % Gd, and it is reduced to 0,05–0,1 μm in the alloy with 0,2 % Gd. 

It was shown that the introduction of 0,2 % of gadolinium into the heat-resistant titanium alloy leads to a decrease in the gas-saturated 

layer depth, and to an increase in the cyclic durability and short-term strength at 700 °C by 30 %.

Keywords: heat-resistant titanium alloy, phase composition, structure, properties, microalloying, rare-earth metal (REM), gadolinium, 

mechanical properties, low cycle fatigue, short-term strength, heat treatment, annealing, isothermal ageing.
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Введение

Развитие науки и техники постоянно предъяв-

ляет новые требования к материалам, которые 

должны отвечать современным тенденциям совер-

шенствования летательных аппаратов [1—5]. Су-

ществует несколько путей решения поставленной 

задачи. Одним из них, с точки зрения оптималь-

ного соотношения экономического и технологиче-

ского обоснований, является модернизация суще-

ствующих сплавов путем легирования их новыми 

элементами в небольшом количестве (микролеги-

рование) [4—9]. Это позволяет существенно изме-

нять характеристики материала при незначитель-

ном изменении существующего технологического 

процесса [3—11].

Ожидаемые результаты микролегирования 

могут быть достигнуты применением химиче-

ских элементов с уникальным сочетанием фи-

зико-химических свойств, к которым относятся, 

например, лантаниды, или, как их называют, ред-

коземельные металлы (РЗМ). Интерес к использо-

ванию РЗМ в металлургии в первую очередь связан 

с их способностью воздействовать на структуру и 

свойства сплавов при микролегировании [7—24]. 

Поэтому задача по изучению влияния микроле-

гирования редкоземельными металлами на ком-

плекс свойств промышленных титановых сплавов 

и изменение их структуры несомненно является 

актуальной.

Ранее было показано [10], что введение в опыт-

ный жаропрочный сплав гадолиния способствует 

преобразованию структуры в литом состоянии. 

С увеличением содержания Gd в сплаве происхо-

дит постепенное изменение морфологии частиц 

α-фазы от крупнопластинчатых, расположенных 

по границам и в теле исходного β-зерна, до мел-

копластинчатых с формированием так называе-

мой видманштеттовой структуры. Выявлено, что 

повышение содержания гадолиния в сплаве при 

последующих деформационном и термическом 

воздействиях приводит к уменьшению количества 

первичной α-фазы в структуре, ее незначительно-

му укрупнению и, соответственно, росту количе-

ства вторичной α-фазы, образующейся из β-фазы 

в процессе охлаждения от температуры обработки 

до комнатной температуры.

Было установлено, что дополнительное легиро-

вание гадолинием влияет на соотношение скоро-

стей роста и зарождения частиц α-фазы в процессе 

охлаждения. 

Данная работа является продолжением ис-

следований по изучению влияния гадолиния на 

формирование структуры и свойства опытного 

жаропрочного титанового сплава при различных 

режимах обработки.

Материалы и методика экспериментов

Объектами исследования служили листовые 

полуфабрикаты опытных сплавов с различным 

содержанием гадолиния, полученных по опытной 

технологии. Химический состав сплавов показан в 

табл. 1. 

Исследования проводили с применением опти-

ческого микроскопа «Zeiss Axio-Observer А-1» (Carl 
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Zeiss, Германия) и просвечивающего электронного 

микроскопа JEM 200CX (JEM, Япония) при уско-

ряющем напряжении 160 кВ с разрешением 5 Å. 

Для изучения структуры использовались диф-

ракционные методы получения изображений в 

режиме темного и светлого полей. Кристаллогра-

фическую ориентацию участков структуры опре-

деляли при совместном анализе микроизображе-

ний и дифракционных картин. Образцы готовили 

методом электролитического утонения (струйная 

полировка) в кислотно-спиртовом электролите.

Глубину альфированного слоя оценивали ме-

тодом косых шлифов на микротвердомере «Micro-

met 5101» (Buehler, Германия) с помощью цифро-

вой системы получения и анализа изображений 

«ImageExpert MicroHardness 2» в соответствии с 

ПИ 1. 2.665-2003 [25]. Обработку результатов из-

мерений проводили в автоматическом режиме 

с учетом статистических данных методом наи-

меньших квадратов при аппроксимации экспери-

ментальной кривой полиномом второй степени. 

Рентгеноструктурный фазовый анализ выполня-

ли в фильтрованном излучении CuKα на дифрак-

тометрах ДРОН-4 и ДРОН-7 (НПП «Буревестник», 

г. Санкт-Петербург).

Механические испытания на малоцикловую 

усталость осуществляли на установке «Zwick/Roell 

Amsler 100 HFP 5100» (Zwick/Roell, Германия) со 

знакопостоянной нагрузкой при  = 200 МПа, 

частоте f = 50 Гц, коэффициенте асимметрии Rσ =

= 0,1 и температуре испытаний t = 20 °С. 

Испытания на растяжения проводили на 

установке UTS 111.2-50-23 (ОАО «Тестсистемы», 

г. Иваново) с высокотемпературной камерой STI 

ТС 2/1200 (ОАО «Тестсистемы») при t = 700 °С в со-

ответствии со стандартом ASTM E21-09.

Результаты и их обсуждение

Исследовалось влияние термической обработ-

ки на формирование структуры и свойств листо-

вых полуфабрикатов из опытного жаропрочного 

титанового сплава с различным содержанием га-

долиния. Жаропрочные сплавы должны рабо-

тать при повышенных температурах длительное 

время без изменения своих характеристик. Для 

сравнительного анализа влияния структуры на 

свойства сплавов был выбран стандартный режим 

термической обработки для жаропрочных псев-

до-α-сплавов, при котором нагрев осуществляли 

до температур на 50—100 °С ниже температуры 

полиморфного превращения (tпп) с последующим 

охлаждением на воздухе [26]. Как показали ранее 

проведенные исследования [10], введение в сплав 

гадолиния повышает величину tпп. Однако для 

отжига была выбрана единая температура 950 °С, 

которая для сплава без гадолиния находится ниже 

tпп на 50 °С, а для сплава с 0,2 % Gd — на 90 °С. 

Полученные результаты показали, что допол-

нительное легирование гадолинием не оказывает 

существенного влияния на структуру жаропроч-

ного опытного сплава (рис. 1). После отжига при 

t = 950 °С микроструктура сплавов представлена 

равноосными зернами α-фазы, которые форми-

руются в процессе изотермической выдержки в 

результате протекания рекристаллизационных 

процессов в деформированных листовых полуфа-

брикатах (см. рис. 1). Помимо α-фазы в структуре 

присутствует и небольшое количество β-фазы, 

расположенной по границам α-частиц.

Проведенный рентгеноструктурный анализ не 

выявил наличия каких-либо дополнительных фаз 

кроме α и β. При этом на микродифракционных 

картинах были обнаружены очень слабые сверх-

структурные максимумы (см. рис. 1), свидетель-

ствующие о протекании начальных этапов про-

цесса упорядочения в отдельных микрообъемах 

α-фазы. Однако обнаружить частицы α2-фазы в 

сверхструктурных максимумах не удалось.

После отжига образцы с разным содержанием 

гадолиния подвергали изотермической выдержке 

при t = 700 °С в течение 100 ч и изучали форми-

рование структуры и свойства. Принципиаль-

ных различий в их структуре выявлено не было 

Таблица 1

Химический состав опытных сплавов, мас.%

Состав сплава Al Mo Zr Sn Fe Si Nb Gd C N O

1 6,49 0,67 3,99 2,39 0,046 0,188 0,95 – 0,01 0,01 0,026

2 6,45 0,68 3,92 2,47 0,047 0,17 0,96 0,045 0,01 0,01 0,025

3 6,71 0,70 3,89 2,50 0,048 0,17 0,99 0,185 0,01 0,01 0,025
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(рис. 2). При охлаждении на воздухе с температу-

ры 950 °С не успевают развиться диффузионные 

процессы и в структуре фиксируется повышенное 

количество метастабильной β-фазы, которая пре-

терпевает распад в процессе изотермической об-

работки. О протекании данного процесса можно 

судить по повышенной травимости участков, рас-

положенных между частицами первичной α-фазы 

(см. рис. 2), и уменьшению периода решетки β-фа-

зы с 0,3264 до 0,3253 нм, что свидетельствует о ее 

обогащении β-стабилизаторами.

В процессе изотермической выдержки в ча-

стицах первичной α-фазы происходит выделе-

ние α2-частиц, что определяется присутствием 

на дифракционных картинах сверхструктурных 

рефлексов. Частицы α2-фазы неравномерно рас-

пределены внутри частиц α-фазы — вблизи гра-

ниц наблюдаются области протяженностью до 

200 нм, свободные от выделений. Это обусловле-

но тем, что в процессе охлаждения на воздухе по-

сле отжига при t = 950 °С полностью не успевают 

произойти все диффузионные процессы, что при-

водит к формированию метастабильной структу-

ры с повышенным, по сравнению с равновесным 

состоянием, количеством β-фазы. Ее количество 

в процессе изотермической выдержки при t =

= 700 °С уменьшается до равновесного состояния 

за счет выделения α-фазы. Причем преимуще-

ственно этот процесс будет протекать не за счет 

образования новых частиц α-фазы, а вследствие 

роста уже существующих, и контролироваться, 

в первую очередь, диффузией вблизи межфазной 

границы. Так как алюминий является α-стаби-

лизатором, то он имеет бóльшую растворимость в 

α-фазе по сравнению с β. Увеличение размера ча-

стиц α-фазы за счет β→α-превращения приводит 

к тому, что вблизи границ α-фаза будет обеднена 

алюминием, так как образуется из β-фазы, содер-

жащей меньшее его количество. Этим, по-види-

мому, обусловлено то, что вблизи границ α-час-

тиц не происходит формирования α2-фазы (см. 

рис. 2).

Рис. 1. Структура опытных жаропрочных сплавов Ti–6,5Al–4Zr–2,4Sn–Nb–0,7Mo–0,05Fe–0,2Si 

после отжига при t = 950 °С

а, б – 0 % Gd; в, г – 0,2 % Gd
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В составе исследуемых жаропрочных сплавов 

присутствует кремний в количестве 0,17—0,18 %. 

Это содержание превышает его предельную рас-

творимость в α-фазе (0,08 %), что приводит к вы-

делению силицидов на межфазных границах в 

процессе изотермической выдержки при t = 700 °С 

(рис. 3). Было обнаружено, что с увеличением в 

сплаве количества гадолиния происходит умень-

Рис. 3. Темнопольное изображение структуры в рефлексе Ti5Si3 

после 100-часовой изотермической выдержки опытных сплавов при t = 700 °С

а – 0 % Gd; б – 0,2 % Gd

Рис. 2. Структура опытных жаропрочных сплавов после 100 часовой изотермической выдержки 

при t = 700 °С

а, в – оптическая металлография; б, г – темнопольное изображение структуры в рефлексе α2-фазы

а, б – 0 % Gd; в, г – 0,2 % Gd
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шение размера выделяющегося силицида. Если в 

сплаве с 0 % Gd средний размер частиц силицида 

соответствует 0,2—0,3 мкм, то в сплаве с 0,2 % Gd 

он равен 0,05—0,1 мкм.

Сплав, предназначенный для работы при по-

вышенных температурах, должен обладать повы-

шенной жаростойкостью, т.е. стойкостью к окис-

лению. В процессе работы происходит не только 

образование оксида на поверхности, но и диффу-

зия кислорода в глубь металла с образованием так 

называемого альфированного слоя. Диффундируя 

в кристаллическую решетку α-титана, кислород 

образует твердый раствор внедрения, что приво-

дит к резкому увеличению твердости вблизи по-

верхности. С удалением от поверхности содержа-

ние кислорода будет снижаться, соответственно, 

будет уменьшаться и твердость. Сравнительный 

анализ протяженности альфированного слоя, 

определяемого методом «косых шлифов», позво-

ляет оценить стойкость материала к окислению: 

чем меньше протяженность этого слоя при прочих 

равных условиях, тем выше стойкость материала 

к окислению. 

Поэтому на следующем этапе работы было изу-

чено влияние содержания гадолиния на глубину 

альфированного слоя после 100-часовой изотер-

мической выдержки при t = 700 °С. Проведенные 

исследования показали, что введение в сплав 

0,05 % Gd практически не сказывается на глубине 

альфированного слоя, которая составила 100—110 

мкм (рис. 4, а, б). Дополнительное введение в сплав 

0,2 % Gd уменьшает ее величину до 70—80 мкм 

(рис. 4, в).

Таким образом, введение в жаропрочный ти-

тановый сплав 0,2 % гадолиния снижает на 30 % 

протяженность альфированного слоя при повы-

шенных температурах.

Испытания на кратковременную прочность 

при температуре 700 °С образцов, отожженных при 

t = 950 °С, показали, что увеличение содержания 

гадолиния в опытном сплаве позволяет в 1,3 раза 

повысить значение предела прочности. Результаты 

испытаний приведены в табл. 2.

На следующем этапе работы было исследовано 

влияние гадалиния на малоцикловую усталость 

при комнатной температуре. Предварительно об-

разцы были отожжены при температуре 950 °С в 

течение 1 ч с последующим охлаждением на возду-

хе, а затем подвергнуты изотермической выдержке 

при t = 700 °С длительностью 100 ч. Проведенные 

испытания показали, что введение в сплав гадоли-

ния приводит к увеличению циклической долго-

вечности на 30 % (см. табл. 2).

Заключение 

Таким образом, проведенные исследования 

показали, что дополнительное легирование жаро-

прочного сплава 0,2 % гадолиния позволяет на 30 % 

Таблица 2

Результаты испытаний на кратковременную 
прочность (при t = 700 °С) и циклическую 
долговечность* опытного титанового сплава 
Ti–6,5Al–4Zr–2,4Sn–1,0Nb–0,7Mo–0,2Si 
с различным содержанием гадолиния

Gd, мас.% σв, МПа N, циклы

0 310 48100

0,05 370 56833

0,2 400 72236

* σ = 207 МПа, f = 49 Гц, Rσ = 0,1, t = 20 °С.

Рис. 4. Распределение микротвердости 

по глубине образцов опытных сплавов 

после изотермического отжига (t = 700 °С, τ = 100 ч)

Gd, мас.%: а – 0, б – 0,05, в – 0,2
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уменьшить глубину альфированного слоя сплава, 

повысить циклическую долговечность после изо-

термической выдержки при 700 °С в течение 100 ч 

и кратковременную прочность при 700 °С.
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РЕОЛОГИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА СПЛАВА ЭП742-ИД 
В КОНТЕКСТЕ ИНТЕГРИРОВАННОГО ВЫЧИСЛИТЕЛЬНОГО 
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Часть I. Результаты экспериментальных исследований
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Изучены реологические свойства сплава ЭП742-ИД при высокотемпературных испытаниях на сжатие цилиндрических 

образцов с различным отношением сходственных начальных размеров диаметра и высоты (d0 /h0). По результатам ис-

пытаний в интервалах температур t = 1000÷1150 °С и начальных скоростей деформации ε·0 = 3·10–2÷3·10–4 с–1 показано, 

что повышение напряжения течения сжатия с ростом отношения d0 /h0 проявляется при всех температурах и скоростях 

деформации с линейной зависимостью от величины ε·0 и отношения d0 /h0. Предложена методика пересчета показателей 

сопротивления деформации на заданное отношение сходственных размеров. Повышение напряжения течения сжатия 

связывается с увеличением коэффициента жесткости образцов и их удельных контактных поверхностей. Установлена 

температурная зависимость кажущейся энергии активации пластической деформации (Qдеф) сплава, ее связь с фазовым 

составом и условиями протекания процесса динамической рекристаллизации γ-твердого раствора. В температурных ус-

ловиях начала развития процесса динамической рекристаллизации γ-твердого раствора (1000–1050 °С) величина Qдеф 

у образцов с d0 /h0 = 0,75 составляет 959 кДж/моль. Наибольшие значения Qдеф у образцов с d0 /h0 = 0,75, равные 1248 и 

1790 кДж/моль, наблюдаются в области температур интенсивного растворения и коагуляции зернограничной γ ′-фазы 

(1050–1100 °С). У образцов с d0 /h0 = 3,0 в этой области температур значение Qдеф повышается до 2277 кДж/моль. В области 

температур гомогенного γ-твердого раствора с зернограничными первичными и вторичными карбидами (1100–1150 °С) 

кажущаяся энергия активации пластической деформации снижается до 869 кДж/моль. Приведены результаты сжатия 

образцов сплава при однократном и многократном последовательном нагружении с различной длительностью междефор-

мационных пауз. Показано, что метадинамическая рекристаллизация в условиях эксперимента в γ  + γ ′-области не совер-

шается, а в γ-области протекает вяло.

Ключевые слова: сплав ЭП742-ИД, реологические свойства при испытаниях на сжатие.
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Nosov V.K., Kononov S.A., Perevozov A.S., Nesterov P.A., Shchugorev Yu.Yu., Gladkov Yu.A. 

Rheological properties of EP742-ID alloy in the context of Integrated Computational Materials Engineering (ICME). 
Part 1. Results of experimental research
The article covers rheological properties of the EP742-ID alloy in high-temperature compression tests of cylindrical samples with 

different ratios of similar initial diameters and heights (d0 /h0). The results of experimental research in the temperature range t =
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Введение

Задачи и методы управления процессами тер-

момеханической обработки (ТМО) деформируе-

мых заготовок из жаропрочных никелевых сплавов 

с прогнозированием структуры и свойств на про-

тяжении всего цикла производства полуфабрика-

тов наиболее полно сформулированы в проекте 

интегрированного вычислительного материало-

ведения и инжиниринга (integrated computational 

materials engineering — IСМЕ) [1—5] и проекте ге-

нома материалов (materials genome initiative — MGI) 

[6]. Комплексный подход к моделированию полно-

го цикла ТМО с последующим инженерным при-

менением его результатов заключается в одновре-

менном и/или последовательном использовании 

программных средств, разработанных на основе 

физических и математических моделей на всех ие-

рархических уровнях — от электронного до конти-

нуального. 

= 1000÷1150 °C and initial deformation rates ε·0 = 3·10–2÷3·10–4 s–1 have shown that an increase in compression flow stress with 

the growth of the d0 /h0 ratio is observed at all temperatures and deformation rates with a linear dependence on the ε·0 value and the 

d0 /h0 ratio. The method is proposed to recalculate deformation resistance indicators to the set ratio of similar sizes. Higher compression 

flow stress is connected with an increase in the coefficient of rigidity of samples and their specific contact surfaces. The dependence 

of apparent activation energy of alloy plastic deformation (Qdef), its relationship with the phase structure and conditions of the process 

of γ solid solution dynamic recrystallization is established. In the temperature conditions of the beginning of γ solid solution dynamic 

recrystallization process (1000–1050 °C) the Qdef value for d0 /h0 = 0,75 samples is 959 kJ/mol. The highest Qdef values for d0 /h0 =

= 0,75 samples of 1248 and 1790 kJ/mol are observed in the range of temperatures of intensive grain boundary γ ′-phase dissolution 

and coagulation (1050–1100 °C). Samples with d0 /h0 = 3,0 in this temperature range have Qdef up to 2277 kJ/mol. The apparent 

activation energy of plastic deformation decreases to 869 kJ/mol in the range of temperatures of homogeneous γ solid solution with 

grain-boundary primary and secondary carbides (1100–1150 °C). The paper provides the results of alloy sample compression at single 

and repeated consecutive loading with various times of pauses between deformations. It is shown that meta dynamic recrystallization 

under experimental conditions does not occur in the γ + γ ′-range, and occurs inertly in the γ-range.

Keywords: EP742-ID alloy, rheological properties in compression tests.
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Для прогнозирования и управления структу-

рой при моделировании применяют несколько ме-

тодов. В первом, основанном на модели IMAK, для 

прогнозирования доли и окончательного размера 

рекристаллизованного зерна разрабатываются 

уравнения кинетики статической и динамической 

рекристаллизаций в зависимости от температуры, 

степени, скорости и времени деформации [7—9]. 

Второй метод, с более высокими возможностями 

прогнозирования, использует алгоритм CELLULA 

RAUNOMATA (методы СА, CAFE, CAFÉ-ANN). 

Эта модель учитывает дополнительно кристалло-

графическую ориентацию зерен, разориентацию 

границ зерен, плотность дислокаций [10—12]. Ме-

тод PHASE-FIELD (PFM) реализует моделирова-

ние фазовых областей, прогнозирование форми-

рования, морфологии, роста зерна и дисперсных 

внутризеренных и межзеренных упрочняющих 



32

Металловедение и термическая обработка

Известия вузов. Цветная металлургия • 1 • 2018

фаз с учетом термодинамических движущих сил 

эволюции микроструктуры [13—15]. Валидацию и 

верификацию расчетных значений доли динами-

чески рекристаллизованного зерна и его размера 

выполняют с помощью EBSD-анализа [7, 16, 17]. 

В частности, программные комплексы технологи-

ческого моделирования процессов обработки ме-

таллов давлением (ОМД) DEFORM [18] и QFORM 

[19] содержат модули прогнозирования структур-

ного состояния и размера зерна при ТМО нике-

левого сплава Inconel 718. Все известные методы 

моделирования процессов ковки, штамповки и 

термической обработки предполагают наличие 

соответствующей базы данных, основанной на 

теоретически обоснованных и экспериментально 

подтвержденных разработках.

При моделировании процессов ОМД на первом 

этапе основная задача заключается в установлении 

соотношения между напряжениями и деформаци-

ями во времени в виде реологических уравнений 

состояния (РУС), а также связи параметров высо-

котемпературной деформации с фазовым и струк-

турным состояниями [20—26]. Полученные по 

результатам высокотемпературных испытаний на 

растяжение, сжатие или кручения РУС отличаются 

уровнем и характером кривых течения [20, 23, 24, 

26, 27]. С известным приближением их применяют 

в качестве исходной информации при компьютер-

ном моделировании технологических процессов 

ОМД с анализом энергетических параметров, рас-

пределения напряжений, деформации, возмож-

ным прогнозированием структурного состояния 

и структурного строения деформируемого сплава. 

Для установления реологических свойств и струк-

турного состояния при моделировании многопе-

реходных процессов ковки и штамповки дисков 

газотурбинных двигателей (ГТД) из жаропрочных 

никелевых сплавов с переменным напряженно-де-

формированным состоянием в каждой из операций 

целесообразно использовать высокотемператур-

ные испытания на сжатие (осадку), в наибольшей 

степени приближенные по механической схеме де-

формации к процессу штамповки заготовок дисков. 

Действующие технологические переходы осадки и 

штамповки заготовок дисков с различными началь-

ными (d0/h0), текущими (di/hi) и конечными (dк/hк) 

соотношениями диаметров и высот заготовок со-

провождаются резко отличающимися распределе-

ниями по объему компонент тензора напряжений, 

тензора деформации и, как следствие, структурного 

состояния и структурного строения [23—26].

Цель части I статьи заключалась в нормали-

зации исходной информации о сопротивлении 

деформации образцов жаропрочного дискового 

никелевого сплава ЭП742-ИД при испытаниях на 

сжатие в интервале температур его ковки и штам-

повки в части установления влияния начальных 

(d0/h0) и текущих (di/hi) соотношений размеров 

цилиндрических образцов на показатели сопро-

тивления деформации для последующего их ис-

пользования в части II статьи при моделировании 

процесса осадки экспериментальных образцов и 

виртуальных заготовок.

Материалы 
и методика проведения работы

Исходным материалом служил кованый тем-

плет сплава ЭП742-ИД (ХН62БМКТЮ) следующе-

го химического состава, мас.%:

Ni .....................основа

Сr ..........................14,0

С ...........................0,04

Ti ............................2,7

Al .......................... 2,6

Nb ......................... 2,6

Mo ......................... 5,1

Co ...................... 10,05

Количество γ ′-фазы в сплаве составляло 33 

мас.%. Характерные температуры фазового и 

структурного состояний: температура полного 

растворения γ ′-фазы (температура сольвуса) tпр
γ ′ = 

= 1090 °С; температура полного растворения вто-

ричных карбидов tс
пр = 1180 °С; температура нерав-

новесного солидуса ts = 1280 °С; температура на-

чала статической рекристаллизации tнр = 1000 °С; 

температура начала статической собирательной 

рекристаллизации tнср = 1100 °С.

Образцы для испытаний на сжатие изготавли-

вали из зоны 1/2 радиуса кованого прутка ∅257 мм 

со средним размером γ-зерна 200 мкм. Испыта-

ния на сжатие образцов ∅15×20 мм (d0/h0 = 0,75); 

∅15×15 мм (d0/h0 = 1,0); ∅15×10 мм (d0/h0 = 1,5); 

∅15×7,5 мм (d0/h0 = 2,0); ∅15∅5 мм (d0/h0 = 3,0) 

проводили в изотермических условиях без смазки 

в интервале температур 1000—1150 °С с постоян-

ными скоростями деформирования (Vд), соответ-

ствующими начальным скоростям деформации 

ε·0 = 3·10–2÷3·10–4 с–1 при t = 1000, 1050 и 1075 °С. 

В исследованном скоростном интервале дефор-

мации образцов осуществляли многократную по-

следовательную осадку с паузами между циклами 

осадки 10 мин, 1 ч и без пауз. 

Сопротивление деформации сплава при задан-
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ной степени деформации оценивали напряжением 

течения сжатия, а именно 

σs = Pi /Fi, (1)

где Pi — текущее усилие деформации сжатием при 

i-й степени деформации, которое рассчитывали 

по машинным диаграммам с учетом изменения 

жесткости системы «машина—образец» в процессе 

деформации [28]; Fi = F0h0 /hi — текущая площадь 

торцевого сечения образца без учета бочкообраз-

ности; h0 и hi — соответственно начальная и теку-

щая высота образца. Все остальные расчеты для 

текущих высот образцов вели при действительной 

(истинной) скорости деформации: ε·i = Vд/hi. 

Для аналитического представления зависимо-

сти напряжения течения сжатия от термомехани-

ческих параметров деформации кривые текучести 

σs—εh образцов аппроксимировали следующей за-

висимостью [29, 30]:

σs = a0εh
a1exp(a2εh)ε·ia3 exp(a4t),  (2)

где εh = ln(h0/hi) — логарифмический коэффициент 

деформации; ε·i — истинная скорость деформации, 

с–1; t — температура деформации, °С; a0—a4 — чис-

ловые коэффициенты уравнения регрессии, опре-

деляемые в процессе аппроксимации.

Для анализа металлофизических механизмов 

деформации сплава с переменным фазовым соста-

вом вследствие уменьшения объемной доли γ ′-фа-

зы с повышением температуры использовали кос-

венные методы: определение кажущейся энергии 

пластической деформации (Qдеф); многократную 

последовательную осадку образцов с различной 

длительностью последеформационных пауз; ана-

лиз зависимостей σs от температуры, степени и 

скорости деформации, а также данные микро-

структурного анализа.

Энергию активации пластической деформации 

оценивали, используя соотношение Зинера—Хол-

ломона:

σs = f(ε·iexp[Qдеф/(RT)]ε, (3)

где σs, МПа — напряжение течения сжатия при 

постоянной степени деформации εh; ε·i — истин-

ная скорость деформации, с–1; Qдеф — кажущаяся 

энергия пластической деформации в заданном ин-

тервале температур, кДж/моль; R — универсаль-

ная газовая постоянная, кДж/моль; Т — темпера-

тура деформации, К.

Принимая величину σs постоянной на устано-

вившейся стадии течения с dσs/dεh ≈ 0 (рис. 1), а 

функцию (3) как натуральный логарифм и диффе-

ренцируя по 1/Т, получим:

dσs /d(1/T) = dlnε·i /d(1/T) + Qдеф/R.  (4)

При постоянном значении σs:

dlnε·i /d(1/T) = –Qдеф/R,  (5)

тангенс угла наклона линейной зависимости lnε·i—
1/T будет равен –Qдеф/R.

Рис. 1. Зависимости σs—εh сплава ЭП742-ИД с различными отношением d0 /h0 (а) и скоростью деформации ε·0 (б, в) 

при t = 1050 °C и ε·0 = 5·10–3 с–1 (а), t = 1075 °C (б) и 1150 °C (в)

б, в: d0 /h0 = 0,75; ε·0, с–1 = 3·10–4 (1), 3·10–3 (2), 3·10–2 (3) и 3·10–1 (4)

Сплошные линии — экспериментальные результаты, штриховые — аппроксимированные данные

a вб



34

Металловедение и термическая обработка

Известия вузов. Цветная металлургия • 1 • 2018

Результаты исследований  

Результаты испытаний на сжатие образцов с 

различным отношением d0/h0 при постоянном 

d0 = 15 мм, как и в работе [31], свидетельствуют, 

что с уменьшением высоты h0, т.е. соответствую-

щим увеличением d0/h0, возрастают напряжения 

течения сжатия σs. При t = 1050 °С и ε·0 = 5·10–3 с–1 

повышение d0/h0 с 0,75 до 3,0, несмотря на 4-крат-

ное снижение Vд у образцов с d0/h0 = 3,0 по срав-

нению с образцами с d0/h0 = 0,75, увеличивает σs 

при относительной степени деформации ε0h = 20 % 

с 254 до 429 МПа (см. рис. 1, а). По результатам ис-

пытаний на сжатие с применением метода наи-

меньших квадратов рассчитаны коэффициенты 

уравнения регрессии (2): a0 = 293198592; a1 = 0,0615; 

a2 = –0,2086; a3 = 0,1704; a4 = –0,0123. Полученные 

аналитические зависимости использованы при 

расчетах для неисследованных экспериментально 

температур, скоростей и степеней деформации. 

На рис. 1, б и в приведены экспериментальные и 

аппроксимированные зависимости σs—εh для об-

разцов с d0/h0 = 0,75. 

Эффект повышения σs с увеличением d0/h0 со-

храняется во всем исследованном интервале тем-

ператур и скоростей деформации (рис. 2). Скорост-

ные зависимости напряжения течения сжатия при 

ε0h = 10÷40 % при всех температурах и скоростях 

деформации носят линейный характер с коэффи-

циентом скоростного упрочнения m = dlgσs /dlgε·i  =
= 0,13÷0,22 (см. рис. 2). Более высокие значения 

m = 0,20÷0,22 характерны для температур γ-обла-

сти (tпр
γ ′ < 1090 °С) при всех отношениях d0/h0.

Установленное влияние отношения d0/h0 на по-

казатели сопротивления образцов сплава ЭП742-

ИД при постоянном d0 = 15 мм обусловлено из-

менением двух основных взаимообусловленных 

факторов: коэффициента жесткости образцов и 

баланса их удельных контактных, свободных и 

суммарных поверхностей. Коэффициент жестко-

сти образца в пределах упругой области равен [26]:

Kж = EF0/h0,  (6)

где Е — модуль упругости сплава, МПа.

При постоянном модуле упругости влияние 

d0/h0 на Kж описывается линейной зависимостью:

Kж = 11,8Еd0/h0.  (7)

Начальные удельные суммарные (Kβ), контакт-

ные торцевые (KF) и свободные (KS) поверхности 

цилиндрических образцов в общем виде характе-

ризуются, соответственно, следующими выраже-

ниями [25]:

Kβ = (2F0 + S0)/V0 = 2/h0 + 4/d0,  (8)

KF = 2F0/V0 = 2/h0,  (9)

KS = S0/V0 = 4/d0,  (10)

где V0 — объем образца, S0 — площадь свободной 

поверхности (боковых поверхностей), F0 — пло-

щадь контактной поверхности.

При принятом в работе постоянном d0 = 15 мм 

уравнение (8) соответственно для деформаций 0, 

10 и 50 % принимает вид

Kβ0 = 0,133d0/h0 + 0,27,  (11)

Kβ10 = 0,148d0/h0 + 0,253,  (12)

Kβ50 = 0,258d0/h0 + 0,188.  (13)

Из анализа уравнений (11)—(13) следует, что для 

постоянного d0 с повышением отношения d0/h0 

при равенстве абсолютных значений контактных 

поверхностей и одинаковых относительных степе-

нях деформации удельные суммарные и контакт-

ные поверхности линейно возрастают. Удельные 

свободные поверхности снижаются с развитием 

деформации, но при равных степенях деформации 

не зависят от отношения d0/h0.

Моделирование и основанное на нем прогно-

зирование формирующихся в процессе горячей 

пластической деформации структурного состоя-

ния и структурного строения многокомпонент-

ного сплава ЭП742-ИД невозможно без учета осо-

Рис. 2. Зависимости lgσ10—lgε·10 при ε0h = 10 % 

сплава ЭП742-ИД
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бенностей фазовых и структурных превращений, 

происходящих в процессах нагрева, охлаждения и 

собственно пластической деформации.

Для физического описания механизмов высо-

котемпературной пластической деформации ана-

лизируется корреляция величины Qдеф со значе-

ниями объемной (Qоб) или граничной (Qг) энергий 

активации диффузии [7—17, 21, 22, 32, 33]. При этом 

основываются на том, что именно диффузионные 

процессы контролируют многостадийные дина-

мические процессы возврата и рекристаллизации 

[20—22, 32, 33]. Поскольку высокотемпературная 

пластическая деформация является сложным 

многофакторным процессом с одновременным 

протеканием нескольких элементарных процес-

сов, полученные значения Qдеф рассматривают 

как кажущуюся энергию активации пластической 

деформации [21, 22, 33]. Величина Qдеф являет-

ся интегральной характеристикой, отражающей 

энергию активации пластической деформации 

всего объема образца без привязки к характерным 

приконтактным, центральным и периферийным 

объемам.

По расчетам в интервале температур 1000—

1050 °С (γ  + γ ′-область, соответствующая нача-

лу развития процесса динамической рекристал-

лизации (ДР)) при σs = 300 МПа, m = 0,13 и ε0h =

= 10 % у образцов с d0/h0 = 0,75 величина Qдеф =

= 1004,5 кДж/моль. В той же фазовой области при 

t = 1050÷1075 °С, σs = 160 и 300 МПа значение Qдеф 

возрастает до 1180 кДж/моль. У образцов с d0/h0 =

= 1,5 при t = 1050÷1075 °С и σs = 200 МПа этот пока-

затель существенно выше: Qдеф = 2277,1 кДж/моль. 

У образцов с d0/h0 = 0,75, осаженных в γ-области 

при t = 1100÷1150 °С (m = 0,22) Qдеф снижается до 

959,9 кДж/моль. В интервале температур 1075—

1100 °С, включающем две фазовые области (γ + γ ′ 
и γ), Qдеф = 1689 кДж/моль. При ε0h = 40 % на уста-

новившейся стадии течения в температурных 

диапазонах 1000—1050, 1050—1075, 1075—1100 и 

1100—1150 °С соответственно Qдеф = 959, 1248, 1790 

и 869 кДж/моль (рис. 3). Температурный интервал 

1050—1100 °С повышенной Qдеф соответствует фа-

зовой γ + γ ′-области интенсивного растворения 

[34] и коагуляции γ ′-фазы [35].

Основным термически активируемым процес-

сом разупрочнения при высокотемпературной 

деформации никелевых сплавов является дина-

мическая рекристаллизация γ-твердого раствора 

[34—38], а структура, формирующаяся в процессе 

горячей пластической деформации, термодинами-

чески неравновесна. Поэтому структурное состо-

яние (рекристаллизованное, полигонизованное, 

горячего наклепа) и структурное строение (мор-

фология γ-зерна и дисперсных частиц γ ′-фазы) 

сплава формируются не только в процессе самой 

пластической деформации, но и в постдинамиче-

ских процессах разгрузки и охлаждения. При мно-

гократной последовательной осадке с ε0h = 10÷50 % 

между циклами реализуются два вида машинных 

диаграмм P—Δh (рис. 4). Первый вид (рис. 4, а, б) 

с усилием осадки при повторном цикле, превы-

шающем усилие окончания предыдущего цик-

ла, отмечен у образцов при t = 1000÷1075 °С и ε·0 =

= 3·10–2 с–1 (γ + γ ′-область). Другой вид диаграмм 

свойственен деформации в γ-области при t = 1100÷
÷1150 °С, когда повторная осадка сопровождается 

снижением усилия (рис. 4, в). Различие между σs 

при ε0h = 10÷50 % в одном цикле и σ0,2 при после-

дующем цикле осадки не превышает 12 МПа. Уве-

Рис. 4. Диаграммы Р—h образцов ∅15×20 мм 

сплава ЭП742-ИД при однократном (штриховые) 

и многократном последовательном (сплошные линии) 

нагружениях с ε·0 = 3·10–2 с–1 

при t = 1050 (а), 1075 (б) и 1100 (в) °C

Рис. 3. Зависимость lnε·i–10–4/T образцов ∅15×20 мм 

сплава ЭП742-ИД при ε0h = 40 %

a

в

б
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личение междеформационных пауз до 10 мин и 

1 ч с выдержкой при температурах осадки, а также 

паузы с охлаждением на воздухе тех же длительно-

стей не изменяют вида машинных диаграмм.

По данным микроструктурного анализа в про-

цессе осадки с ε0h = 50 % при t = 1100 °C, ε·0 = 3·10–2 

с–1 и последующего охлаждения на воздухе в цен-

тре меридиального сечения образцов ∅15×20 мм 

формируется механическая текстура деформации 

с потенциальными местами зарождения центров 

рекристаллизации на границах зерен, в полосах 

сдвига и переходных полосах (рис. 5, а).

Бóльшая продолжительность деформации и, 

как следствие, увеличение кинетических усло-

вий развития динамической рекристаллизации 

способствуют получению при t = 1100 °C и ε·0 =

= 3·10–4 с–1 неоднородной частично рекристалли-

зованной структуры (рис. 5, б).

Рис. 5. Микроструктура образцов ∅15×20 мм сплава ЭП742-ИД после испытаний на сжатие 

с ε0h = 50 % при температурах 1100 °C (а, б, д, е) и 1150 °C (в, г) в центре меридиального 

сечения (а–г), на расстоянии 1 мм от торца центрального сечения (д) и края периферии (е)

а, в, д, е – ε·0 = 3·10–2 с–1; б, г – ε·0 = 3·10–4 с–1

a

в

е

г

б

д
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Повышение температуры и снижение ε·0 при 

деформации в γ-области сопровождаются тенден-

цией укрупнения зерна (рис. 5, в, г). Последнее во 

многом обусловлено временем деформации, ко-

торое у образцов ∅15×20 мм при ε0h = 50 % с ε·0 =

= 3·10–2 и 3·10–4 с–1 составляет 17 с и 28 мин соот-

ветственно. Микроструктура осаженных образцов 

характеризуется высокой неоднородностью в при-

контактной, центральной и периферийной зонах 

(рис. 5) вследствие известной неравномерности 

распределений напряжений и деформаций по объе-

му [23—25].

Обсуждение результатов

Первичными входными данными всех систем 

моделирования структурного состояния и струк-

турного строения при штамповке заготовок дис-

ков являются зависимости σs—εh, полученные по 

результатам испытаний на сжатие [7—17]. Разрабо-

танные на их основе аналитические и физические 

модели должны адекватно отражать реальные 

технологические переходы осадки, штамповки по 

таким ключевым параметрам, как геометрия за-

готовки, температура, время, скорость, степень 

деформации. Кроме того, они должны быть инте-

грированы в систему автоматизированного управ-

ления гидравлическим прессом по температуре 

заготовки, скорости деформирования и степени 

деформации.

Во многих ранее опубликованных работах ис-

следования реологических свойств никелевых 

сплавов при испытаниях на сжатие и создание 

по их результатам физических и математических 

моделей горячей деформации проводились на об-

разцах с различным отношением сходственных 

размеров диаметра и высоты. Так, использовались 

образцы ∅16×24,6 мм [7], ∅8×12 мм [9], ∅10×16 мм 

[32]. В некоторых работах вообще не приводятся 

размеры образцов. Подобный подход ограничива-

ет применение полученных реологических свойств 

в качестве базы данных при технологическом мо-

делировании осадки и торцевой штамповки ши-

рокой номенклатуры реальных геометрически по-

добных заготовок с различным отношением d0/h0. 

Полученные в настоящей работе результаты по 

влиянию d0/h0 на σs качественно согласуются с 

данными [23—25] и результатами моделирования, 

выполненного авторами [31] в программном ком-

плексе ANSYS c использованием модели муль-

тимедийного упрочнения материала цилиндри-

ческих образцов, имеющих d0 = 10 мм и h0 = 16,8 

и 4 мм.

На основе экспериментальных данных по со-

противлению деформации сплава с конкретным 

отношением d0/h0 и средним размером зерна Dср 

допустимо с экспериментально подтвержденным 

и статистически обоснованным приближением 

распространение их на произвольные соотноше-

ния d0/h0. Например, при Dγ = 200 мкм, t = 1050 °C 

и ε·0 = 5·10–3 с–1 показатели сопротивления дефор-

мации сплава выражаются уравнениями

σ0,2 = 82,5d0/h0 + 174,  (14)

σ10 = 84,1d0/h0 + 195,  (15)

σ30 =118,6d0/h0 + 164,  (16)

что свидетельствует об интенсификации роста за-

висимости σs от d0/h0 с развитием деформации.

Номенклатура дисков из никелевых сплавов 

содержит широкий размерный ряд диаметров и 

высот исходных заготовок под осадку и шайб под 

окончательную штамповку. Степень деформации в 

простейших переходах осадки некоторых штампо-

ванных заготовок дисков достигает 85 % от суммар-

ной степени деформации полотна штампованной 

заготовки диска. Именно при осадке закладыва-

ется основное формирование структуры, наследу-

емой штампованной заготовкой. Поэтому только 

системные данные о реологических свойствах об-

разцов с различным отношением d0/h0, понимание 

физической природы влияния этого отношения 

на σs в совокупности с информацией о гамме ис-

ходных структур конкретного сплава могут быть 

успешно использованы в качестве динамичной ба-

зы данных при технологическом моделировании с 

прогнозом структурного состояния и структурного 

строения деформируемых заготовок.

В перечисленных выше моделях IMAK, CA, 

CAFE и PFM для понимания физических процес-

сов, контролирующих эволюцию структуры при 

горячей пластической деформации, и их связи с 

реологическими свойствами большое внимание 

уделяется определению величины Qдеф и ее сопо-

ставлению с граничной и объемной диффузиями.

Согласно данным [22], энергия активации диф-

фузии по границам зерен никеля, бинарных спла-

вов никеля с 10, 20 ат.% Cr и сплава MAR-M200 

составляла Qг = 115 кДж/моль. Объемная энергия 

активации в этих сплавах существенно выше — 

Qоб = 284÷293 кДж/моль.
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По литературным данным энергия активации 

пластической деформации жаропрочных никеле-

вых сплавов имеет широкий спектр значений — от 

106 до 1552 кДж/моль. Причем Qдеф возрастает с 

увеличением размера γ-зерна, повышением сте-

пени легирования γ-твердого раствора и ростом 

объемной доли γ ′-фазы. Кроме того, упрочнение 

дисперсными частицами объема и границ зерна 

затрудняет динамическую рекристаллизацию [33]. 

У сплава UDIMET720, имеющего 32 % γ ′-фазы и 

Dγ = 300 мкм, при испытаниях на сжатие образ-

цов ∅7×10 мм в интервалах t = 1100÷1150 °С (ниже 

температуры сольвуса, равной 1153 °С) и ε·i = 0,01÷
÷1,0 с–1 с линейной зависимостью lnσs—lnε·i полу-

чена величина Qдеф = 1230 кДж/моль [38]. В том 

же интервале температур при ε·i = 0,001 с–1, когда 

не соблюдается линейная зависимость lnσs—lnε·i, 
после калибровки с использованием температур-

но-скоростного компенсационного параметра Зи-

нера—Холломана Qдеф = 1552 кДж/моль. По дан-

ным работы [12], у сплава GTD-111 с объемной до-

лей γ ′-фазы до 45 % в интервале t = 750÷950 °С при 

напряжении течения растяжением σs = 250 МПа 

наблюдается повышение Qдеф со 106 до 675 кДж/моль. 

У близкого к нему по составу сплава IN738LC при 

сжатии в интервалах t = 1000÷1200 °С и ε·i = 0,01÷
÷1,0 с–1 получили Qдеф = 950 кДж/моль [39]. Об-

ращает внимание тот факт, что у сплава IN718 

c мелкозернистой структурой (6,9—8,2 нм) Qдеф 

зависит от коэффициента скоростного упрочне-

ния m и составляет 179,39 кДж/моль при Т = 1173÷
÷1218 К и 345,4 кДж/моль при Т = 1218÷1248 К [40]. 

Отдельного внимания в вышеперечисленных ра-

ботах при принятых температурах испытаний и 

временах выдержки нагрева (10—15 мин) заслужи-

вает достаточность времени достижения фазового 

γ + γ ′/γ -равновесия.

Высокотемпературная пластическая деформа-

ция сопровождается совокупностью параллельно 

накладывающихся динамических элементарных 

физических процессов упрочнения и разупроч-

нения. Термически активируемые динамические 

процессы разупрочнения, движущей силой ко-

торых является запасенная энергия деформа-

ции, включают многостадийные динамические 

процессы совершенствования кристаллического 

строения возврата и рекристаллизации. Степень 

и последовательность их развития зависят от уров-

ня запасенной энергии деформации, температуры 

и времени деформации. Динамические внутри- и 

межзеренные процессы упрочнения, обуслов-

ленные пластической деформацией (повышение 

плотности дислокаций, образование ячеистой 

структуры, искажения кристаллической решетки, 

инициированное деформацией выделение дис-

персных упрочняющих фаз и др.), выражаются 

в повышении запасенной энергии деформации, 

формировании термодинамически нестабильного 

состояния и росте σs с повышением εh.

Рассматривая процесс динамической рекри-

сталлизации (ДР) в качестве основного терми-

чески активируемого процесса разупрочнения в 

жаропрочных никелевых сплавах, проводят анало-

гию с процессами их статической рекристаллиза-

ции (СР) [41]. Так, уравнение М. Аврами, установ-

ленное для описания кинетики изотермической 

СР, используют для расчета доли объема и размера 

динамически рекристаллизованного зерна [7—17].

В температурном интервале 1000—1050 °С фазо-

вый состав сплава ЭП742-ИД представлен γ-твер-

дым раствором и постепенно уменьшающимся с 

повышением температуры количеством дисперс-

ной, преимущественно зернограничной γ ′-фазы, 

вторичными (МеxСy) и первичными (МеС) кар-

бидами [34—37]. При нагреве в диапазоне t = 900÷
÷1100 °С в течение 4, 8 и 16 ч в сплаве ЭП742-ИД не 

наблюдается роста исходного (Dγ = 65 мкм) γ-зер-

на [36]. В совокупности высокое твердорастворное 

упрочнение γ-фазы, дисперсные зернограничные 

частицы γ ′-фазы и карбидов затормаживают ДР 

и обусловливают высокие значения Qдеф = 959÷
÷1004,5 кДж/моль у сплава ЭП742-ИД, как и у спла-

вов GTD-111, UDIMET720, IN738LC при близких 

отношениях d0/h0.

Интервал температур 1050—1100 °С характери-

зуется интенсивным растворением зерногранич-

ной γ ′-фазы [34], ускоряющим ДР, и ее коагуляци-

ей [35], затормаживающей ДР и зернограничную 

деформацию. В совокупности преобладающее 

действие двух последних факторов определяет 

рост Qдеф (см. рис. 3). Подобное действие интенсив-

ного растворения и коагуляции γ ′-фазы на условия 

зернограничной деформации, ускорение/тормо-

жение ДР и значения Qдеф, к сожалению, носит 

описательный характер в силу высокой неопреде-

ленности количественной оценки их раздельного 

влияния.

В области температур гомогенного γ-твердо-

го раствора (1100—1150 °C) с зернограничными 

первичными и вторичными карбидами у сплава 

ЭП742-ИД величина Qдеф существенно ниже (см. 

рис. 3) и контролируется термически активиру-
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емым процессом ДР γ-фазы с сопутствующими 

упрочняющими внутри- и межзеренными про-

цессами пластической деформации. По аналогии, 

в условиях СР при температурах нагрева выше 

1100 °C отмечается [36] бурный рост зерна сплава 

ЭП742-ИД, усиливающийся при более продолжи-

тельном времени изотермической выдержки. Уве-

личение времени выдержки до 16 ч при t = 1150 °C 

приводит к росту Dγ с 65 до 270 мкм. Протекание 

ДР с укрупнением γ-зерна при t = 1150 °С со сни-

жением скорости деформации подтверждается 

данными микроструктурного анализа (см. рис. 5, 

в, г). В этом температурном диапазоне скорость 

деформации, температура и время пластической 

деформации определяют кинетику роста зерна в 

процессе ДР.

Известно [33], что при ε·i > 4·10–3 с–1 только в 

условиях динамического возврата Qдеф имеет зна-

чения, близкие к значениям энергии активации 

самодиффузии, а в условиях ДР — значительно 

их превышающие. Таким образом, подтверждает-

ся тот факт, что процесс ДР подчиняется законам 

диффузии. Диффузия контролирует скорость ДР, 

но не является ее основным механизмом [33].

Вероятность распознавания и оценки процес-

сов постдинамического разупрочнения путем 

метадинамической рекристаллизации или пост-

динамического упрочнения [26, 42] со снижаю-

щимся/увеличивающимся σs при разгрузке и ох-

лаждении косвенным методом многократной по-

следовательной осадки затрудняется вследствие 

«скрытых» динамических факторов роста σs c по-

вышением εh.

Кроме упрочняющих процессов собственно 

пластической деформации такими «скрытыми» 

динамическими факторами роста σs c повышени-

ем εh являются увеличение текущих значений di /hi 

и нарастающая действительная скорость деформа-

ции ε·i при постоянной в условиях настоящей рабо-

ты величине Vд (см. таблицу).

У образцов с d0/h0 = 3,0 в сравнении с образца-

ми, имеющими d0/h0 = 0,75, при ε·0 = 3·10–2, 3·10–3, 

3·10–4 с–1, t = 1075 °С и ε0h = 10 % прирост σ10 от 

4-кратного увеличения d0/h0 составляет 229,2, 

163,8 и 127,4 МПа соответственно. У образцов с 

d0/h0 = 0,75 прирост σ10 от повышения величи-

ны ε·0 на порядок в тех же условиях деформации с 

m = 0,15 не превышает 60 МПа. Поскольку влияние 

коэффициента жесткости образцов (Kж) компен-

сируется методикой расчета кривых упрочнения 

σs—εh, то основными факторами, определяющими 

увеличение σs с повышением d0/h0 (di /hi), явля-

ются рост контактных поверхностей (KF) и сопут-

ствующее изменение напряженно-деформирован-

ного состояния (НДС). Методика количественной 

оценки влияния KF в дополнение к описательному 

характеру содержит процедуру расчетов, сравни-

тельного металлографического анализа, анализа 

НДС, калибровки и не является предметом насто-

ящей работы.

Выводы

1. Повышение напряжения течения сжатия 

сплава ЭП742-ИД в интервалах температур 1000—

1150 °С и начальных скоростей деформации ε·0 =

= 3·10–2÷3·10–4 с–1 с ростом отношения d0/h0 про-

является при всех температурах и скоростях де-

формации с линейной зависимостью от скорости 

деформации и отношения d0/h0 и обусловлено уве-

личением коэффициента жесткости образцов и их 

удельных контактных поверхностей.

2. Температурно-скоростная зависимость ка-

жущейся энергии активации пластической дефор-

мации сплава отражает процесс динамической 

рекристаллизации γ-твердого раствора в условиях 

растворения и коагуляции дисперсных зерногра-

ничных частиц γ ′-фазы и карбидов.

3. Метадинамическая рекристаллизации спла-

ва в условиях эксперимента в γ  + γ ′-области не со-

вершается, а в γ-области протекает вяло.
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В части II данной работы сопоставляются результаты моделирования и эксперимента теоретическому условию пластич-

ности Губера–Мизеса в процессе осесимметричной осадки образцов сплава ЭП742-ИД с различным отношением началь-

ных размеров d0/h0. Оценивается влияние начальных размеров на напряженно-деформированное состояние модельных 

экспериментальных образцов и виртуальных заготовок. Приводятся результаты моделирования процесса осадки цилин-

дрических образцов (∅15 мм) и заготовок (∅300 мм) жаропрочного никелевого сплава ЭП742-ИД с различным отноше-

нием начальных сходственных размеров, обосновывается выбор среднего напряжения и эквивалентной деформации в 

качестве внутренних факторов, определяющих формирование микроструктуры. Показано, что значения сжимающей 

осевой компоненты напряжения в центре образцов в условиях начальной пластической деформации 0,2 % более чем в 

1,5 раза возрастают с повышением отношения d0/h0. Получены экспериментальные и расчетные значения условного пре-

дела текучести, осевого и радиального напряжений при температуре сжатия 1050 °C в зависимости от d0/h0. Проанализи-

ровано влияние степени деформации и отношения начальных размеров на распределение среднего напряжения и эквива-

лентной деформации по радиусу середины высоты меридиального сечения осаживаемых (экспериментальных) образцов 

(∅15 мм) и виртуальных заготовок (∅300 мм). Изложены общие принципы прогнозирования микроструктуры для реше-

ния задач с использованием программных комплексов технологического моделирования при разработке режимов осад-

ки заготовок дисков из жаропрочных никелевых сплавов. Акцентируется внимание на том, что методы моделирования 

должны быть теоретически обоснованы и экспериментально подтверждены.

Ключевые слова: сплав ЭП742-ИД, моделирование процесса сжатия.
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Nosov V.K., Kononov S.A., Perevozov A.S., Nesterov P.A., Shchugorev Yu.Yu., Gladkov Yu.A. 

Rheological properties of EP742-ID alloy in the context of Integrated Computational Materials Engineering (ICME). 
Part 2. Modeling the compression process for samples and virtual workpieces
The second part of this paper compares modeling and experimental results with the Huber–Mises plasticity theory during the 

axisymmetric settlement of EP742-ID alloy samples with various ratios of initial d0/h0 sizes. The influence of initial sizes on the 

strain-stress state of model experimental samples and virtual workpieces is estimated. Settlement modeling results are given for 
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Введение

В масштабно-размерной иерархической струк-

туре интегрированного вычислительного матери-

аловедения и инжиниринга (IСМЕ) [1—6] верхний 

континуальный уровень моделирования отвечает 

инжинирингу, т.е. прикладному назначению си-

стем взаимосвязанных уровней IСМЕ. Считает-

ся, что развитие и внедрение IСМЕ открывают 

широкий потенциал значительных преимуществ 

во всех аспектах аэрокосмических материалов, в 

том числе прикладного значения, что выражается 

в существенном снижении времени, стоимости и 

риска последствий. В технологии штамповки за-

готовок дисков газотурбинных двигателей (ГТД) 

из жаропрочных никелевых сплавов прикладное 

назначение ICME заключается в моделировании и 

разработке режимов термомеханической обработ-

ки (ТМО) и рассматривается как единый много-

операционный процесс обработки давлением и тер-

мической обработки от слитка через технологию 

получения деформированного полуфабриката до 

конкретного изделия с заданными эксплуатацион-

ными свойствами. Моделирование режимов ТМО 

базируется на разделе механики сплошных сред — 

∅15 mm cylindrical samples and ∅300 mm workpieces made of EP742-ID heat-resistant nickel alloy with various ratios of initial similar 

sizes with the substantiation of choosing average stress and equivalent deformation as internal factors that determine microstructure 

formation. It is shown that compression axial tension component values in the center of samples under initial plastic deformation of 

0,2 % are increased by more than 1,5 times with the higher d0/h0 ratio. Experimental and calculated values of offset yield strength, axial 

and radial stresses are obtained at a compression temperature of 1050 °C depending on d0/h0. The paper reviews the influence of the 

degree of deformation and the ratio of initial sizes on the distribution of average stress and equivalent deformation along the radius of the 

mid-height of meridian sections of the ∅15 mm settled (experimental) samples and ∅300 mm virtual workpieces. The paper describes 

general microstructure forecasting principles for applications that use process modeling software packages when developing settlement 

modes for disk workpieces made of heat-resistant nickel alloys. Special attention is paid to the fact that modeling methods must be 

theoretically proved and experimentally confirmed.

Keywords: EP742-ID alloy, compression process modeling.
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механике деформируемого твердого тела (МДТТ) — 

и реализуется использованием программных 

комплексов технологического моделирования, в 

частности QForm [7], примененного и в настоя-

щей работе. Система IСМЕ подразумевает строгую 

верификацию и валидацию моделей и методов, а 

также адекватность используемой базы данных 

реальным условиям ТМО [8—10]. Проблемы, пре-

имущества и перспективы реализации потенциа-

лов IСМЕ в проектировании материалов и процес-

сов изготовления компонентов изделий, прежде 

всего дисков ГТД, рассмотрены в работе [1].

Цель части II настоящей работы заключалась в 

сопоставлении результатов моделирования и экс-

перимента теоретическому условию пластично-

сти Губера—Мизеса в процессе осесимметричной 

осадки образцов сплава ЭП742-ИД с различным 

отношением начальных размеров d0/h0, оценке 

влияния этого соотношения на напряженно-де-

формированное состояние модельных экспери-

ментальных образцов и виртуальных заготовок, 

обосновании выбора среднего напряжения и экви-

валентной деформации в качестве внутренних ак-
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тивных параметров, определяющих формирова-

ние микроструктуры в процессе осадки. 

Методика моделирования

Компьютерное моделирование процесса сжа-

тия образцов с d0 = 15 мм и отношением d0/h0 =

= 0,75; 1,0; 2,0 и 3,0 осуществляли с использова-

нием программного комплекса QForm 3D v.5.1. 

В качестве реологической модели сопротивления 

деформации применяли экспериментальные и 

аппроксимированные результаты испытаний на 

сжатие в изотермических условиях, полученные 

в части I настоящей работы [11]. По результатам 

моделирования в цилиндрической системе коор-

динат в центре осаживаемых образцов определяли 

радиальное (σρ), тангенциальное (σθ), осевое (σz) и 

касательное (τρz) напряжения. Степень деформа-

ции для каждой начальной высоты h0 при опре-

делении компонент напряжений задавали равной 

остаточной деформации ε0h = 0,2 %, соответству-

ющей нагрузке условного предела текучести σ0,2. 

Распределение компонент напряжений при ε0h =

= 0,2 % в условиях осесимметричного напряжен-

ного состояния сжатия принимали равномерным 

по объему образцов [12, 13]. Полученные резуль-

таты моделирования использовали для расчета 

интенсивности напряжений (σi) в соответствии 

с энергетическим условием пластичности Губе-

ра—Мизеса при осесимметричном напряженном 

состоянии в цилиндрических координатах [12, 13]:

2σi
2 = (σρ – σθ)2 + (σθ – σz)

2 + (σz – σρ)2 +

+ 6τ2
ρz = 2σ2

T.  (1)

В условиях эксперимента переход от упруго-

го состояния к упругопластическому характери-

зуется напряжением, эквивалентным условному 

пределу текучести σ0,2. Принимая при ε0h = 0,2 % 

в центре цилиндрического образца τρz = 0, σρ = σθ 

[12, 13], получим

σρ – σz = ±σ0,2.  (2)

Для оценки влияния модуля упругости (Е) 

сплава на компоненты напряжения задавали Е =

= 1,5·105 МПа, что отвечает экстраполированно-

му значению этого показателя в закаленном и 

состаренном состоянии сплава ЭП742-ИД [14, 15] 

от комнатной и рабочих температур до t = 1050÷
÷1100 °С. 

Моделирование процессов осадки в 3D-систе-

ме цилиндрических координат виртуальных за-

готовок ∅300×400, ∅300×200 и ∅300×100 мм с от-

ношениями начальных размеров (D0/H0) 0,75; 1,5; 

3,0 соответственно и экспериментальных образцов 

∅15×20, ∅15×10, ∅15×5 мм с теми же значениями 

отношений (d0/h0) выполняли при условии [12, 13] 

геометрического подобия сходственных размеров 

D0 и H0 с масштабом подобия n1 = D0/d0 = 20, n2 =

= H0/h0 = 20, показателем геометрического подо-

бия k = n1n2 = 400; структурного подобия — сред-

ний размер γ-зерна Dср = 200 мкм; равенства тем-

ператур (t = 1050 °С); степеней деформации (ε0h =

= 10, 20, 40 %); скоростей деформации (ε·0 = 5·10–3 с–1); 

условий трения (μ = 0,3).

Результаты моделирования

Из результатов моделирования следует, что 

значения сжимающей осевой компоненты напря-

жения σz в центре образцов в условиях относитель-

ной пластической деформации ε0h = 0,2 % более 

чем в 1,5 раза возрастают с повышением отноше-

ния d0/h0 (табл. 1). 

Радиальная (σρ) и равная ей тангенциальная 

(σθ) компоненты имеют существенно более низ-

кие значения напряжения сжатия. Таким образом, 

результаты моделирования подтверждают, что в 

условиях перехода от упругого состояния к пла-

стическому реализуется напряженное состояние, 

близкое к линейному, и для расчета условного пре-

дела текучести (σρ
0,2) справедливо выражение (2). 

Расчетные по результатам моделирования значе-

ния осевой (σz), радиальной (σρ) компонент напря-

жения и условного предела текучести (σρ
0,2), полу-

ченные с использованием условия пластичности 

Губера—Мизеса, аппроксимируются линейной за-

висимостью (рис. 1), а расчетные значения услов-

Таблица 1

Значения осевой (σz) и радиальной (σρ) компонент 
напряжений образцов сплава ЭП742-ИД 
при сжатии для различных отношений d0/h0

Е, МПа d0/h0 σz, МПа σρ, МПа

1,5·105 

0,75 –255,1 –18,7

1,0 –293,3 –36,1

1,5 –334,2 –39,8

2,0 –420,7 –52,7

Примечание. Сжатие проводили при степени 

деформации ε0h = 0,2 %, температуре t = 1050 °С 

и скорости деформирования Vд = 0,1 мм/с.
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ного предела текучести (σр
0,2) удовлетворительно 

согласуются с экспериментальными значениями 

(σэ
0,2) (см. рис. 1).

На следующем этапе работы в процессе модели-

рования анализировали влияние степени дефор-

мации (ε0h) и отношения d0/h0 на распределение 

среднего напряжения (σср) и эквивалентной де-

формации (εi), определяемой при моделировании 

как суммы приращений интенсивности пласти-

ческих деформаций вдоль траектории движения 

материальной точки, по радиусу середины высоты 

меридиального сечения осаживаемых образцов 

∅15 мм и виртуальных заготовок  ∅300 мм.

В процессе моделирования использовали как 

индивидуальную информацию о сопротивлении 

деформации сплава, полученную эксперименталь-

но для образцов с конкретным отношением d0/h0, 

так и единую для всех отношений d0/h0 по резуль-

татам испытаний образцов одного типоразмера с 

d0/h0 = 0,75 [11]. Из анализа распределения σср по 

сечению образцов следует, что сжимающие напря-

жения σср возрастают с увеличением отношения 

d0/h0 и степени деформации, монотонно снижа-

ясь от центра к периферии (рис. 2). Более высокие 

экспериментальные показатели сопротивления 

деформации с применением индивидуальной ба-

зы данных для образцов с d0/h0 = 1,0; 1,5; 2,0 и 3,0 

в сравнении с единой базой данных образцов с 

d0/h0 = 0,75 определяют при моделировании про-

цесса сжатия и более высокие значения σср. Напри-

мер, при моделировании с использованием инди-

видуальной базы данных показатель σср у образцов 

с d0/h0 = 1,5, осаженных до ε0h = 40 % при t = 1050 °С 

и ε·0 = 5·10–3 с–1, составляет в центре 232 МПа, а с 

применением единой базы данных при той же ε0h =

= 40 % он существенно ниже: σср = 169 МПа.

Результаты моделирования, проведенные с ис-

пользованием скоростных условий подобия с m =

= 0,2 [11] по меридиальному сечению заготовок 

∅300 мм при скорости деформирования Vд = 10 мм/с

Рис. 1. Экспериментальные данные (σэ
0,2, сплошная 

линия) и расчетные (штриховые)  значения условного 

предела текучести (σρ
0,2), осевого (σz) и радиального 

(σρ) напряжений при температуре сжатия t = 1050 °C, 

скорости деформирования Vд = 0,1 мм/с 

в зависимости от отношения d0/h0

Рис. 2. Распределение среднего напряжения 

по радиусу середины высоты меридиального сечения 

после осадки при t = 1050 °С и ε0h =10 %

а – образцы ∅15 мм высотой 5 (1), 10 (2) и 20 (3) мм 

б – заготовки ∅300 мм высотой 100 (4), 200 (5) и 400 (6) мм 

в – заготовки ∅300 мм высотой 400 (7), 200 (8) и 100 (9) мм

Vд, мм/с = 0,025 (1); 0,05 (2); 0,1 (3); 0,5 (4); 1,0 (5); 2,0 (6); 10,0 (7–9)

ε·0, с–1 = 5·10–3 (1–6); 2,5·10–2 (7); 5·10–2 (8); 1·10–1 (9)
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(см. рис. 2, в), близкой к величине Vд реального 

процесса осадки, свидетельствуют (в сравнении с 

данными рис. 2, а, б) об определяющем влиянии 

на величину σср именно ε·i, а не Vд. Распределение 

интенсивности напряжений σi носит равномер-

ный характер распределения по меридиальному 

сечению образцов и возрастает с повышением ε0h и 

увеличением отношения d0/h0 (см. табл. 2).

Из сравнения значений усилий сжатия, по-

лученных при моделировании с использованием 

индивидуальной базы данных для образцов с раз-

личным отношением d0/h0 и экспериментальных 

данных, следует, что моделирование в этом слу-

Таблица 2

Распределение интенсивности напряжений σi 
по радиусу середины высоты меридиального сечения 
экспериментальных образцов с d0 = 15 мм 
при различном отношении d0/h0 
(t = 1050 °С, ε·0 = 5·10–3 с–1)

d0/h0

Ri /R

0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0

ε0h = 10 %

0,75 262,6 261,6 260,5 258,5 254,8 252,7

1,5 301,0 300,3 299,2 297,2 296,1 294,6

3,0 302,7 302,4 302,6 302,1 301,9 300,4

ε0h = 20 %

0,75 268,4 267,1 265,9 263,3 258,8 256,1

1,5 318,2 317,5 316,4 314,3 312,7 311,0

3,0 330,8 330,7 330,8 330,1 329,4 326,4

ε0h = 40 %

0,75 273,3 272,5 271,0 268,2 261,7 257,6

1,5 356,2 356,1 355,7 354,6 353,1 351,4

3,0 477,9 477,9 478 477,7 478,2 473,4

Таблица 3

Значения усилий сжатия образцов 
при различных степенях деформации, 
полученные при моделировании (числитель) 
и по экспериментальным данным (знаменатель) 
при t = 1050 °С и Vд = 0,1 мм/с

d0/h0

Р, кН, при ε, %

10 20 30 40

0,75
45,1

46,3

51,3

56,2

56,1

63,8

64,8

74,1

1,0
53,2

54,1

58,0

62,5

66,6

71,5

80,2

84,4

1,5
64,7

62,3

76,2

73,1

92,0

86,3

129

–

2,0
83,7

72,9

98,3

86,5

122,4

–

163,3

–

Рис. 3. Распределение эквивалентной деформации (εi) 

по радиусу середины высоты меридиального сечения 

после осадки при t = 1050 °С, ε0h = 40 %

а – образцы ∅15 мм высотой 5 (1), 10 (2) и 20 (3) мм; 

ε·0 = 5·10–3 с–1; 

б – заготовки ∅300 мм высотой 100 (4), 200 (5) и 400 (6) мм; 

ε·0 = 5·10–3 с–1; 

в – заготовки ∅300 мм высотой 100 (7), 200 (8) и 400 (9) мм; 

Vд = 10 мм/с
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чае достаточно точно отражает силовой процесс 

осадки образцов (см. табл. 3). Соблюдение условий 

геометрического подобия (k = 400), структурного 

подобия (средний размер γ-зерна Dср = 200 мкм), 

равенства температур (t = 1050 °С), степеней де-

формации (ε0h = 40 %), скоростей деформации 

(ε·0 = 5·10–3 с–1) и условий трения (μ = 0,3) опре-

деляет подобие усилий осадки образцов ∅15 мм и 

виртуальных заготовок ∅300 мм (см. табл. 4).

Распределение эквивалентной деформации (εi) 

по радиусу середины высоты меридиального сече-

ния у образцов с d0/h0 = 0,75 и 1,0 носит ярко выра-

женную неравномерность (рис. 3). 

При Ri /R  0,7÷0,8 при равных относительных, 

но существенно отличных абсолютных степенях 

деформации у образцов и виртуальных заготовок, 

осаженных до ε0h  30 %, на зависимости εi—Ri /R 

характерно образование общей для всех отноше-

ний начальных размеров кольцевой периферийной 

зоны с минимальными и близкими значениями εi. 

Полученная картина неравномерного распределе-

ния эквивалентной деформации качественно со-

впадает с результатами, подробно изложенными в 

работах [16, 17]. 

Обсуждение результатов

Ключевая задача верхнего континуального 

уровня иерархической структуры IСМЕ, решае-

мая с использованием программных комплексов 

технологического моделирования при разработке 

режимов ТМО дисков из жаропрочных никелевых 

сплавов, заключается в получении виртуальной 

бездефектной штампованной заготовки, макси-

мально приближенной по форме и размерам к чи-

стовой детали с заданными и прогнозируемыми 

эксплуатационными свойствами, посредством 

управления параметрами микроструктуры. Со-

ответствие результатов моделирования процес-

сов осадки и штамповки виртуального прототипа 

диска и реального технологического процесса (пе-

рехода) штамповки достигается в условиях мак-

симального приближения применяемых при 

моделировании реологических уравнений состо-

яния. Принятая реологическая модель, методы 

моделирования должны быть теоретически обо-

снованы и экспериментально подтверждены. Об-

щие принципы и рекомендации проверки и под-

тверждения практики IСМЕ с акцентом на область 

вычислительной МДТТ изложены в «Руководстве 

для верификации и валидации в вычислитель-

ной механике деформируемого твердого тела» [10]. 

Недостаточно полное использование возможно-

стей программных комплексов технологического 

моделирования, узость решаемых задач, а в ряде 

случаев получение конечных результатов модели-

рования, не соответствующих реальному техноло-

гическому процессу, вызывают недоверие и ставят 

под сомнение не только целесообразность, но и 

вообще пригодность их применения для решения 

конкретных прикладных задач. Одной из причин 

получения недостоверной выходной информации 

моделирования является использование реологи-

ческих свойств, полученных методами с механи-

ческой схемой деформации и геометрической фор-

мой, отличимыми от реального полуфабриката.

Таблица 4

Усилие осадки образцов диаметром 15 мм и заготовок сплава ЭП742-ИД диаметром 300 мм 
при t = 1050 °С, ε·0 = 5·10–3 с–1 и ε0h = 40 %

Размер заготовок, мм P, МН Размер заготовок, мм P, МН Размер заготовок, мм P, МН

∅15×20 0,08 ∅15×10 0,118 ∅15×5 0,18

∅300×400 32 ∅300×200 47,2 ∅300×100 72

Примечание. l – расстояние между верхним и нижним бойками.
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Испытания на сжатие иллюстрируют опреде-

ляющее влияние отношения d0/h0 на силовые па-

раметры деформации сплава и динамику упрочне-

ния [11]. Известно [18—20], что при испытаниях на 

растяжение с линейной схемой одноосного растя-

жения предел текучести и напряжения течения 

значительно ниже, чем при испытаниях на сжатие. 

В нашем случае у образцов сплава ЭП742-ИД по 

результатам испытаний на растяжение стандарт-

ного образца диаметром 5 мм и расчетной дли-

ной l0 = 25 мм при t = 1050 °С и Vд = 0,1 мм/с (ε·0 =

= 4·10–3 с–1) получено σ0,2 = 117,6 МПа. Это в 2 ра-

за ниже, чем у сплава с d0/h0 = 0,75 (235 МПа), и в 

3,5 раза ниже, чем у сплава с d0/h0 = 3,0 (420 МПа) 

[11]. Не акцентируя в настоящей статье внимание 

на физической сущности этого эффекта, отметим, 

что рост напряжения сжатия с повышением как 

отношения d0/h0, так и скорости деформирова-

ния Vд усиливает движущую силу динамической, 

метадинамической и статической рекристаллиза-

ций посредством увеличения избыточной объем-

ной энергии, запасенной в процессе деформации 

[21—23]. В условиях высокотемпературной дефор-

мации температуру начала рекристаллизации (tp
н) 

принято оценивать минимальной, критической 

степенью деформации εкр, при которой начина-

ется процесс образования и роста зародышей ре-

кристаллизации, обусловленный достижением 

критической дислокационной структуры [21—23]. 

Влияние отношения d0/h0 на величину εкр и раз-

витие статической рекристаллизации в условиях 

нагрева образцов сплава ЭП742-ИД под закалку 

остается предметом наших исследований.

Это несоответствие результатов реального и 

виртуального процессов деформации относится 

только к количественным значениям напряжений 

и усилий штамповки. Процесс формоизменения, 

характер течения, деформированное состояние 

при моделировании, основанные на методе конеч-

ных элементов (МКЭ), не зависят от реологических 

свойств материала, полученных различными мето-

дами испытаний и используемых в базе данных. 

Заключение

Численные методы моделирования позволяют 

прогнозировать важнейшие параметры микро-

структуры (средний размер зерен, степень разно-

зернистости), формирующиеся в процессах дина-

мической, метадинамической и статической ре-

кристаллизаций. Подходы и возможности чис-

ленного моделирования прогноза формирования 

микроструктуры в сплаве IN718 на примере мно-

гопроходной сортовой прокатки рассмотрены в 

работе [24]. Моделирование основано на метал-

лофизических моделях и требует большого объе-

ма эмпирических соотношений. К примеру, для 

прогноза среднего размера зерна используется эм-

пирическая зависимость среднего размера зерна 

от температуры, напряжения, степени и скорости 

деформации [25—27].

Применение численных методов моделирова-

ния позволяет существенно расширить возмож-

ности прогнозирования ожидаемых результатов 

структурного состояния как отдельных зон изде-

лий, отличающихся сложным характером течения 

металла в процессе формирования окончательной 

геометрии, так и среднего размера зерна, форми-

рующегося в основном объеме изделий [28, 29]. 

Важным результатом моделирования процесса 

осадки с соблюдением геометрических условий 

подобия и равенства начальных скоростей дефор-

мации является равенство времени деформации 

образцов и виртуальных заготовок (см. табл. 4), что 

обеспечивает равенство кинетических условий за-

рождения и роста зародышей рекристаллизации в 

процессе динамической рекристаллизации.

Из результатов моделирования следует также 

равенство удельных работ пластической дефор-

мации на единицу объема (Aд/V ) эксперименталь-

ных образцов ∅15×10 мм и виртуальных загото-

вок ∅300×200 мм при ε0h = 40 %, t = 1050 °С и ε·0 =

= 5·10–3 с–1 (см. табл. 4): Aд/V = 0,2 Дж/мм3. Откры-

тым и требующим экспериментального обоснова-

ния и последующей калибровки остается вопрос 

достаточности «представительного» числа зерен, 

достоверно или с допустимой точностью отобража-

ющего соотношение и характер изменения размера 

рекристаллизованного γ-зерна в процессе и после 

деформации в образцах и виртуальных заготовках. 

При среднем размере γ-зерна Dср = 200 мкм число 

зерен в меридиальном сечении образцов ∅15 мм и 

заготовок ∅300 мм составляет соответственно 75 и 

1500, а коэффициент подобия количества зерен в 

меридиальном сечении n3 = 1500/75 = 20. Значение 

n3 согласуется с коэффициентами подобия сход-

ственных геометрических размеров виртуальной 

заготовки и экспериментальных образцов n1 = n2 =

= 20. Таким образом, масштабное, с использова-

нием программных комплексов технологическое 

моделирование геометрически и структурно по-

добных экспериментальных образцов и виртуаль-
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ных заготовок в условиях равенства температуры, 

скорости деформации и контактного трения пре-

дусматривает одинаковый качественный характер 

и равные количественные значения среднего на-

пряжения, эквивалентной деформации, времени 

деформации и удельной работы деформации.

Эти возможности прогнозирования особенно 

актуальны для изделий сложной конфигурации, 

когда не всегда очевидна последовательность за-

полнения металлом отдельных зон сечений, су-

щественно отличающихся от смежных областей 

по характерным размерам этих сечений. В соче-

тании с виртуальной картиной распределения 

температурного поля по различным характерным 

сечениям и объемам изделий сложной конфигура-

ции удается повысить точность прогнозирования 

получения требуемой структуры и свойств таких 

изделий. Безусловно, применение существующих 

инструментов моделирования не дает 100 %-ной 

точности во всех случаях и требует набора дан-

ных металлографической оценки структуры ха-

рактерных зон течения металла как в состоянии 

непосредственно после деформации, так и в тер-

мически обработанном состоянии. Вместе с тем 

является очевидным фактом то, что концепция 

численного моделирования, основанная на уче-

те всех компонент тензора напряжений при объ-

емном формоизменении металла в процессе де-

формации, а также учитывающая интегральное 

влияние скорости деформации, позволяет более 

уверенно представлять и использовать результа-

ты инжиниринга в сравнении с традиционными 

способами дискретной оценки структуры металла 

путем расчета степени деформации только за счет 

изменения соотношения начальной и конечной 

высоты изделия. Точность математической модели 

в большой степени определяется корректностью 

применяемых реологических характеристик, ко-

торая, в свою очередь, значительно зависит от ис-

пользуемой методики их определения. Это один из 

основных выводов, которые могут быть сделаны на 

основе анализа результатов экспериментов, пред-

ставленных в настоящей работе.

 Выделение двух интегральных характеристик 

напряженно-деформированного состояния — σср 

и εi — в качестве параметров, активно влияющих 

на формирование микроструктуры, делает техно-

логическое моделирование, основанное на клас-

сических положениях деформации МДТТ в инте-

грации с фундаментальными основами механики 

пластической деформации и физического матери-

аловедения, эффективным инструментом не толь-

ко прогнозирования, но и управления структур-

ным состоянием и структурным строением. 

Среднее напряжение σср принято как мера за-

пасенной в процессе деформации внутренней 

энергии, являющейся движущей силой динамиче-

ских и постдинамических статических процессов 

совершенствования кристаллического строения: 

возврата, полигонизации и рекристаллизации. 

Другой внутренний активный параметр — экви-

валентная деформация εi — характеризует степень 

накопления дефектов кристаллического строения 

в областях максимального градиента деформации: 

полосы сдвига, переходные полосы, деформацион-

ные полосы, межграничные и межфазовые грани-

цы. Активная определяющая роль εi заключается 

в установлении числа зародышей рекристаллиза-

ции в единице объема и, опосредованно, величи-

ны и доли рекристаллизованного зерна [25—27]. 

Важно, что σср и εi как показатели активного воз-

действия на формирование микроструктуры через 

внешние параметры: температуру, степень и ско-

рость деформации, имеют количественную оцен-

ку, характеризующую их распределение по объему, 

и могут быть выражены в аналитическом виде (см. 

рис. 2, 3).
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Рассмотрены возможность и эффективность применения термоводородной обработки (ТВО) высокомодульного титано-

вого сплава Ti–8,7Al–1,5Zr–2,0Mo с содержанием алюминия, превышающим предельную растворимость в α-титане. По-

лучены экспериментальные данные о влиянии водорода на фазовый состав и структуру сплава. Проанализированы зако-

номерности фазовых превращений в водородсодержащем сплаве при различных термических воздействиях. Построена 

фазовая диаграмма системы сплав–водород в интервале концентраций водорода от исходной до 1,0 мас.% и температур от 

20 до 1100 °С. Показано, что при концентрации введенного водорода 0,6 % и более закалкой из β-области фиксируется од-

нофазная β-структура. Насыщение водородом до 0,8–1,0 % приводит к реализации сдвигового гидридного β → δ-превра-

щения при закалке с температур ниже 750 °С, а при медленном охлаждении – к частичному эвтектоидному превращению 

β-фазы. Установлено, что водород расширяет область стабильности β-фазы, снижая температуру β / α + β-перехода на 

210 °С (при 1,0 % H), и повышает температуру устойчивости α2-фазы на 50 °С. Разработаны и опробованы на образцах 

сплава технологические схемы и режимы ТВО, формирующие два типа структур – субмикрокристаллическую и бимо-

дальную. Проанализированы механизмы образования этих структур в процессе ТВО. Определены механические свой-

ства образцов сплава. Установлено, что ТВО приводит к увеличению прочности и твердости по сравнению с исходным 

состоянием. Термоводородная обработка, формирующая микрокристаллическую структуру, обуславливает снижение 

характеристик пластичности при максимальной твердости.

Ключевые слова: титановый сплав, водород, термоводородная обработка, фазовый состав, структура, механические свой-

ства, объемный эффект.
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Mamonov A.M., Slezov S.S., Gvozdeva O.N. 

Control of high-modulus titanium alloy phase composition, structure and complex of properties using 
thermohydrogen processing methods
This paper considers the possibility and efficiency of thermohydrogen processing of the high-modulus Ti–8,7Al–1,5Zr–2,0Mo 

titanium alloy with aluminum content exceeding its solubility limit in α-titanium. Experimental data on the effect of hydrogen on 

the alloy phase composition and structure are obtained. Regularities of phase transformations in the hydrogen-containing alloy are 

analyzed under different thermal effects. An alloy–hydrogen system is diagramed in the hydrogen concentration range from the initial 

content up to 1,0 wt.% and temperature range from 20 up to 1100 °C. It is shown that a β single-phase structure forms in the alloy 

via quenching from the temperatures of β range at a hydrogen content of 0,6 wt.% or more. Hydrogen saturation up to 0,8–1,0 wt.% 

causes β → δ hydride shear transformation during quenching from the temperatures below 750 °C and results in partial eutectoidal 

β phase transformation at slow cooling. It is stated that hydrogen extends the region of β phase stability by decreasing the temperature of 

β / (α + β) transition by 210 °C (at 1,0 wt.% of hydrogen) and increases the temperature of α2 phase stability by 50 °C. Technological 

schemes and modes of thermohydrogen processing are developed and tested using the alloy specimens in order to form the two types 

of structure – submicrocrystalline and bimodal, and formation mechanisms of these structures under thermohydrogen processing are 

analyzed as well. Mechanical properties of the alloy specimens are determined. It is stated that thermohydrogen processing results 
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Введение

Разработки новых титановых сплавов с повы-

шенным содержанием алюминия, а также сплавов 

на основе алюминидов титана традиционно рас-

сматривались в плане создания высокожаропроч-

ных и жаростойких материалов для производства 

ответственных деталей газотурбинных двигателей 

[1—7]. К одним из основных проблем при разра-

ботке сплавов с высокой объемной долей интерме-

таллидной α2-фазы — твердого раствора на основе 

алюминида Ti3Al относятся низкая термическая 

стабильность при температурах 500—600 °С и не-

достаточная технологичность при обработке дав-

лением [8, 9]. Перспективным путем решения этих 

проблем является применение водородных техно-

логий — в частности, термоводородной обработки 

(ТВО), основанной на сочетании обратимого леги-

рования водородом с термическим воздействием 

[10—14].

Однако весьма перспективными могут ока-

заться и области использования таких сплавов, 

не связанные с длительным воздействием высо-

ких температур в сочетании с окислительной сре-

дой, когда проблема термической нестабильности 

структуры и свойств не будет лимитирующей. 

Одной из таких областей является производство 

изделий медицинского назначения, в частности 

высоконагруженных имплантатов и хирургичес-

ких инструментов для ортопедии и травматоло-

гии. Для изготовления имплантатов традиционно 

применяются титановые сплавы с нормальным 

или пониженным модулем упругости [15—19].

Что касается медицинских инструментов для 

операций эндопротезирования, то в качестве ос-

новных требований должны рассматриваться их 

коррозионная стойкость, твердость, удельная проч-

in growth of strength and hardness as compared with the initial state. The thermohydrogen processing forming submicrocrystalline 

structure leads to decrease of plasticity characteristics at maximum hardness. 

Keywords: titanium alloy, hydrogen, thermohydrogen processing, phase composition, structure, mechanical properties, volume effect.
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ность, износостойкость, жесткость конструкции. 

Последняя определяется геометрией инструмен-

та и модулем упругости материала. Известно, что 

алюминий повышает модуль упругости титановых 

сплавов за счет роста прочности межатомных свя-

зей в ГП-решетке титана. Так, при легировании 

алюминием до 10 мас.% модуль нормальной упру-

гости α-титана увеличивается почти на 20 % [20]. 

В этом плане использование высокомодульных 

титановых сплавов с повышенным содержанием 

алюминия весьма перспективно для изготовле-

ния крупногабаритных ортопедических режущих 

инструментов. Это позволит создавать надежный, 

легкий, эргономичный, высокоресурсный хирур-

гический инструментарий.

С другой стороны, проблемы повышения уста-

лостной прочности, трещиностойкости, поверх-

ностной твердости могут быть успешно решены 

применением инновационных технологий обра-

ботки.

Одной из наиболее перспективных комплекс-

ных технологий для данной группы титановых 

сплавов является технология, состоящая в после-

довательном использовании термоводородной 

обработки и вакуумного ионно-плазменного азо-

тирования с управляемыми энергетическими, 

концентрационными и кинетическими параме-

трами [21, 22]. 

Проектирование технологических схем и выбор 

режимов ТВО основаны на построении и анализе 

диаграмм фазового состава системы сплав—во-

дород, установлении закономерностей фазовых и 

структурных превращений в этой системе при раз-

личных температурно-кинетических параметрах 

обработки [10].
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Цель настоящей работы — исследование вли-

яния водорода и термических воздействий на 

фазовый состав, структуру и свойства опытного 

титанового сплава с высоким содержанием алю-

миния, превышающим его предельную раствори-

мость в α-титане, а также разработка и опробова-

ние технологических схем ТВО, формирующих 

микрокристаллическую или бимодальную струк-

туру.

Материалы и методы исследования

Исследования были проведены на образцах, 

вырезанных из горячекатаного прутка диаметром 

15 мм опытного сплава Ti—8,7Al—1,5Zr—2,0Mo1.

Опытная партия прутков была получена по тех-

нологии, принятой для жаропрочных титановых 

сплавов. Содержание алюминия в сплаве превы-

шает предельную растворимость при нормальной 

температуре в равновесном состоянии, поэтому в 

его структуре после отжига следует ожидать при-

сутствия упорядоченной α2-фазы (см., например, 

[1, 10, 23, 24]). По коэффициенту β-стабилизации 

сплав можно отнести к псевдо-α-классу с интер-

металлидной α2-фазой на основе Ti3Al.

Термоводородную обработку проводили в уста-

новке Сивертса (МиТОМ, г. Москва, 1990)[10] и ва-

куумной печи «Вега-3» (ООО «ЭФТ», г. Москва, 

2009). Для термической обработки (закалки) исполь-

зовали лабораторные печи типа СНОЛ-1,6.2,5.1/9-И4 

(НПФ «ТермИКС», г. Москва, 2011). 

Рентгеноструктурный анализ выполняли на 

дифрактометрах ДРОН-4 (НПП «Буревесник», 

г. Ленинград, 1989) и ДРОН-7 (НПП «Буревесник», 

г. Санкт-Петербург, 2009) в CuKα-излучении. Ми-

кроструктуру исследовали с помощью металло-

графического микроскопа «Zeiss Axio-Observer» 

(Carl Zeiss Microlmaging GmbH, Германия, 2009) с 

системой анализа изображения «ImageExpert Pro 3». 

Механические свойства при растяжении опре-

деляли по ГОСТ 1497-84 на испытательной ма-

шине «Tiratest-2300» (Veb Thuringer Industriewerk 

Rauenstein, Германия, 1990).

Результаты и их обсуждение

Для приведения сплава в равновесное состо-

яние исходные образцы подвергали отжигу в ва-

куумной печи при температуре 950 °С в течение 

1 ч. Структура сплава в исходном состоянии и по-

сле отжига приведена на рис. 1. Отжиг приводит к 

рекристаллизации исходной пластинчатой струк-

туры сплава и формированию типичной для ре-

кристаллизованных псевдо-α-сплавов структуры 

с полиэдрической α-фазой размером 3—8 мкм и 

прослойками β-фазы по границам α-зерен.

Фазовый состав сплава после отжига представ-

лен α- и β-фазами и малым количеством α2-фа-

зы (рис. 2, а). Последнюю идентифицировали по 

наличию сверхструктурных рефлексов α2-фазы 

на дифрактограмме на малых брэгговских углах. 

Объемная доля β-фазы, определенная по соотно-

шению интегральных интенсивностей рефлексов 

(10.2) α-фазы и (200) β-фазы, составила 5—10 %.

Насыщение образцов водородом проводили 

при температуре 800 °С до концентраций XН = 0,1; 

0,2; 0,4; 0,6; 0,8 и 1,0 % с абсолютной погрешностью 

Рис. 1. Структура сплава Ti–8,7Al–1,5Zr–2,0Mo в исходном состоянии (а) и после отжига (б)

1 Здесь и далее концентрации легирующих элементов и 

водорода указаны в мас.%.

a б
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до 0,02 %. После гидрирования образцы охлажда-

ли с печью.

Легирование водородом до концентрации 0,8 % 

не изменяет фазового состава, но приводит к уве-

личению при нормальной температуре объемной 

доли β-фазы. Так, при XН = 0,6 % доля β-фазы по-

вышается до 40—45 об.%. При содержании водоро-

да 0,8 % и более в сплаве в процессе охлаждения от 

температуры гидрирования протекает частичное 

эвтектоидное превращение β → αэ + δ с выделени-

ем гидридной δ-фазы с составом, близким к TiH2 

(см. рис. 2, б). При нормальной температуре струк-

тура сплава с концентрацией водорода от 0,8 до 

1,0 % состоит из β-, α-, α2-фаз и эвтектоидной сме-

си (αэ- и δ-фаз). Количество эвтектоида увеличи-

вается c ростом содержания водорода.

Для определения температуры α + β / β-пере-

хода (Ас3
), фазового состава и структуры сплава, 

легированного водородом, при повышенных тем-

пературах образцы нагревали до t = 700÷1100 °С 

(с интервалами 10—50 °С) в печи с воздушной ат-

мосферой и после выдержки в течение 0,5—2,0 ч 

(в зависимости от температуры) охлаждали в воде. 

Нагрев до t = 800 °С образцов с исходным содержа-

нием водорода не приводит к изменению фазового 

состава. При закалке с температур 800 °С и выше 

α2-фаза не фиксируется. Это подтверждается от-

сутствием сверхструктурного максимума (10.1) на 

дифрактограммах, а также уменьшением пери-

ода решетки α-фазы при закалке с температуры 

850 °С и выше (рис. 3). Уменьшение периода решетки 

α-фазы объясняется тем, что при растворении 

α2-фазы α-матрица обогащается алюминием. За-

калкой с температуры 1100 °С фиксируется только 

мартенсит α′, что позволяет определить температу-

ру Ас3
 для сплава с исходным содержанием водоро-

да равной ≈1080 °С.

Легирование сплава водородом приводит к 

повышению термодинамической стабильности 

β-фазы, снижению температуры α + β → β-перехо-

да (Ас3
) и увеличению температуры существования 

упорядоченной α2-фазы. Температуру Ас3
 опреде-

ляли по данным рентгеновской дифрактометрии 

и металлографического анализа закаленных об-

разцов, а именно по наличию рефлексов первич-

ной α-фазы на дифрактограммах и ее частиц в 

микроструктуре, с точностью ±10 °С. Температура 

Ас3
 при концентрации водорода 0,4 % снижается до 

1000 °С, а при XН = 1,0 % — до 870 °С.

При закалке сплава с содержанием водорода 

0,1 % из β-области высокотемпературная β-фаза 

претерпевает полное, а при концентрациях во-

дорода от 0,2 до 0,4 % — частичное мартенситное 

Рис. 2. Фрагменты дифрактограмм сплава Ti–8,7Al–1,5Zr–2,0Mo 

после отжига при t = 950 °С, 1 ч (а) и после насыщения водородом до концентрации 0,8 % (б)

Рис. 3. Температурная зависимость 

периодов кристаллической решетки α-фазы 

сплава Ti–8,7Al–1,5Zr–2,0Mo 

с исходным содержанием водорода
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превращение β → α′′ с формированием, соответ-

ственно, α′′- и (β + α′′)-структур. При содержании 

водорода от 0,6 до 1,0 % мартенситное превраще-

ние при закалке из β-области не реализуется и при 

нормальной температуре фазовый состав сплава 

представлен только метастабильной β-фазой.

При XН = 0,4 % температура растворения α2-фа-

зы составляет 850 °С, что на 50 °С выше данной 

температуры для сплава с исходным содержанием 

водорода. Увеличение температуры существова-

ния α2-фазы при легировании водородом обуслов-

лено повышением ее устойчивости к разупоря-

дочению, что согласуется с данными работы [23], 

в которой исследовано влияние водорода на про-

цессы упорядочения в двухкомпонентных сплавах 

системы Ti—Al.

На рис. 4 в качестве примера приведена ми-

кроструктура образцов сплава, легированного во-

дородом, после закалки с различных температур. 

Так, при закалке сплава с 0,4 % водорода с темпе-

ратуры 1050 °С (см. рис. 4, а) реализуется частичное 

мартенситное превращение β → α′′ и формируется 

β + α′′-структура с тонкопластинчатым α′′-мартен-

ситом в β-матрице. При закалке образцов с тем же 

содержанием водорода от температуры 850 °С мар-

тенситное превращение подавлено вследствие бо-

лее высокого содержания в β-фазе водорода [10, 25] 

и структура сплава представлена частицами пер-

вичной α-фазы (частично фрагментированными 

пластинами толщиной 1—2 мкм) в теле и по грани-

цам зерен β-матрицы (см. рис. 4, б). 

На рис. 5 показано изменение объемной доли 

и периода кристаллической решетки β-фазы в за-

висимости от температуры нагрева под закалку. 

С ростом этой температуры период решетки β-фа-

зы образцов, легированных водородом до концен-

траций 0,1—0,4 %, уменьшается, что обусловлено 

увеличением количества β-фазы и обеднением ее 

водородом.

При закалке сплава с содержанием водорода 0,8 

и 1,0 % от температуры 750 °С и ниже происходит 

гидридное β → δ-превращение мартенситоподоб-

ного сдвигового характера. Его причиной явля-

ются, по-видимому, сильное обогащение β-фазы 

водородом (особенно вблизи межфазных β / α-гра-

ниц) и снижение ее устойчивости по отношению 

к гидриду. Гидридная фаза выделяется в виде тон-

ких пластин преимущественно вблизи β / α-гра-

Рис. 4. Микроструктура 

сплава Ti–8,7Al–1,5Zr–2,0Mo, 

легированного водородом, 

закаленного с различных температур

а – XН = 0,4 %, t = 1050 °С 

б – 0,4 %, 850 °С 

в – 0,8 %, 700 °С

a

в

б
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ниц (см. рис. 4, в) и четко идентифицируется на 

рентгенограммах. Гидридное превращение при-

водит к резкому уменьшению количества β-фазы и 

периода ее решетки вследствие перехода водорода 

в δ-фазу (см. рис. 5).

Развитие β → δ-превращения в процессе закал-

ки не позволяет определить этим методом темпе-

ратурно-концентрационную границу существо-

вания гидридной фазы в сплаве с содержанием 

водорода от 0,8 до 1,0 %. Поэтому для сплава с XН =

= 0,8 и 1,0 % были проведены высокотемпера-

турные рентгеновские исследования. Образцы 

нагревали в высокотемпературной камере диф-

рактометра ДРОН-4 до температур 200—450 °С с 

интервалом 50 °С и проводили съемку дифракто-

грамм при этих температурах. Их анализ показал, 

что в сплаве с XН = 0,8 и 1,0 % обратное эвтекто-

идное превращение при нагреве завершается при 

температурах 350 и 400 °С соответственно, что 

определялось по отсутствию дифракционных мак-

симумов гидридной фазы на дифрактограмме при 

температуре съемки. 

Данные о фазовом составе сплава с разным со-

держанием водорода после закалки с различных 

температур обобщены в табл. 1. Идентификацию 

фаз на дифрактограммах проводили по нали-

чию и положению следующих рефлексов: α-фа-

зы — (10.0), (10.1), (10.2), (11.0), (10.3) и др.; β-фазы — 

(200), (211); гидридной δ-фазы (TiH2) — (220); мар-

тенситной α′′-фазы — (11.2), (02.2), (11.3) и др.; упо-

рядоченной α2-фазы — по сверхструктурным реф-

лексам (10.1) и (11.0) под соответствующими брег-

говскими углами с учетом смещения их углового 

положения вследствие наличия легирующих эле-

ментов замещения и водорода.

По результатам проведенных экспериментов и 

с учетом классических представлений о форми-

ровании фазового состава и структуры титановых 

сплавов при термической [24] и термоводородной 

Таблица 1

Фазовый состав сплава Ti–8,7Al–1,5Zr–2,0Mo с разным содержанием водорода после закалки

XH, мас.%
Температура нагрева под закалку, °С

1100 1050 1000 950 900 850 800 ≤ 750

Исходное α′ α + α′ α + α′′ + β α + β α + β α + β + α2 α + β + α2 –

0,1 α′′ α + α′′ α + α′′ + β α + β + (α′′) α + β α + β α + β + α2 –

0,2 – α′′ + β α + α′′ + β α + β α + β α + β α + β + α2 –

0,4 – α′′ + β α′′ + β α + β α + β α + β + α2 α + β + α2 –

0,6 – – – β β α + β + α2 α + β + α2 α + β + α2

0,8 – – – – β α + β + α2 α + β + α2 α + β + α2 + (δ)

1,0 – – – – β α + β + α2 α + β + α2 α + β + α2 + δ

Примечание. В скобках указаны фазы, идентифицированные по очень слабым рефлексам.

Рис. 5. Влияние температуры нагрева под закалку 

и концентрации водорода на объемную долю (а) 

и период кристаллической решетки (б) β-фазы 

в сплаве Ti–8,7Al–1,5Zr–2,0Mo
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[25] обработках была построена диаграмма фазо-

вого состава сплава Ti—8,7Al—1,5Zr—2,0Mo, леги-

рованного водородом (рис. 6). Ее анализ позволяет 

сделать следующие выводы. Повышение концен-

трации водорода от исходной до 1,0 % приводит 

к снижению температуры β + α → β-перехода на 

210 °С и увеличению объемной доли β-фазы при 

температурах β + α(α2)-области. Температура су-

ществования в структуре сплава α2-фазы при 

легировании водородом увеличивается на 50 °С. 

В сплаве с содержанием водорода свыше 0,8 % в 

процессе закалки с температур ниже 750 °С реали-

зуется частичное гидридное превращение β → δ, 

имеющее сдвиговой характер. Обратное эвтекто-

идное превращение α + δ → β при нагреве сплава с 

0,8—1,0 % водорода завершается при температурах 

350—400 °С. 

Построенная диаграмма является основным 

«инструментом» для проектирования техноло-

гических схем ТВО сплава. При выборе схемы и 

параметров наводороживающего (НО) и вакуум-

ного (ВО) отжигов необходимо также учитывать 

изменение объемных эффектов β ↔ α-превраще-

ний, протекающих в сплаве при этих операциях. 

Полученные данные о периодах кристаллических 

решеток фаз (см. рис. 3 и 5, б) позволяют по извест-

ным соотношениям [10] рассчитать атомные объе-

мы фаз и объемные эффекты превращений. Они в 

значительной степени определяют размеры и мор-

фологию α-частиц, образующихся в результате 

изотермического β → α-превращения в процессе 

вакуумного отжига при постоянной температуре 

и непрерывно уменьшающемся содержании во-

дорода в сплаве и β-фазе, а также атермического 

β → α-превращения при охлаждении после окон-

чания процесса гидрирования [10, 25].

В сплаве без водорода атомный объем β-фа-

зы больше атомного объема α-фазы. Объемный 

эффект β → α-превращения (при охлаждении) 

составляет около 3,5 %. Легирование водородом 

приводит к увеличению атомного объема β-фазы. 

Возрастание объемной доли β-фазы в (α + β)-об-

ласти (см. рис. 5, а) и, соответственно, снижение 

доли α-фазы обуславливают рост содержания 

α-стабилизатора алюминия в последней. Это вы-

зывает уменьшение атомного объема α-фазы, по-

скольку алюминий снижает периоды ГП-решетки 

α-фазы. Поэтому повышение концентрации водо-

рода в сплаве должно приводить к росту объемных 

эффектов β ↔ α-превращений. Расчеты показа-

ли, что при содержании водорода в сплаве 0,1 и 

0,6 (0,8) % объемные эффекты β ↔ α-превращений 

при температуре 700 °С составляют, соответствен-

но, 4,5—4,8 и 8,0—8,8 %. Большие значения объем-

ного эффекта β → α-превращения при дегазации 

сплава приводят к высоким упругим напряжениям 

на когерентной границе α-зародыша с β-матрицей 

и потере когерентности этой границы («отрыву» 

зародыша) на ранних этапах роста. Дальнейший 

рост α-частицы связан с диффузионным перерас-

пределением основных легирующих элементов 

между α- и β-фазами, которое при сравнительно 

низких температурах вакуумного отжига (650—

700  С) идет медленно, затрудняя диффузионный 

рост α-частиц. Таким образом, при сочетании вы-

соких объемных эффектов с низкой температурой 

изотермического фазового β → α-превращения, 

инициированного удалением водорода при ва-

куумном отжиге, процессы зарождения α-фазы 

доминируют над процессами ее роста. Это приво-

дит к формированию мелкодисперсной «вторич-

ной» α-фазы пластинчатой морфологии [26, 27].

На основе полученных результатов были раз-

работаны и опробованы на образцах размерами 

∅12×20 мм два режима наводороживающего отжи-

га сплава Ti—8,7Al—1,5Zr—2,0Mo: 

1) наводороживающий отжиг при t = 880 °С 

до концентрации водорода 0,8 % с последующим 

Рис. 6. Температурно-концентрационная диаграмма 

фазового состава сплава Ti–8,7Al–1,5Zr–2,0Mo, 

легированного водородом
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ускоренным охлаждением в установке Сивертса 

(Vохл ≈ 1 К/с) для подавления эвтектоидного пре-

вращения;

2) наводороживающий отжиг при t = 900 °С с 

понижением до 800 °С до концентрации водорода 

0,6 %, охлаждение с той же скоростью, что и в пер-

вой схеме.

В первом случае окончание процесса гидри-

рования соответствовало β-области (см. рис. 6) 

и после охлаждения фазовый состав сплава был 

представлен только метастабильной β-фазой. При 

второй схеме наводороживание происходило в 

(α + β)-области (см. рис. 6) и после охлаждения 

структура сплава содержала первичную α-фазу, 

β-фазу и небольшое количество α2-фазы, обра-

зовавшейся в микрообъемах первичной α-фазы 

вследствие ее обогащения алюминием [26].

Вакуумный отжиг образцов, наводорожен-

ных по обеим схемам, проводили по ступенча-

тому режиму: t = 500 °С, τ = 1 ч, нагрев до 680 °С, 

выдержка 7 ч. Концентрация водорода в образ-

цах после вакуумного отжига, определенная 

спектральным методом на приборе ИСП-51 

(ООО «МОРС», г. Троицк, 2000), составила не бо-

лее 0,008 %.

Первая схема ТВО была направлена на полу-

чение мелкодисперсной структуры сплава с ми-

крокристаллической α-фазой [10], вторая — на 

получение бимодальной структуры с глобулярной 

первичной α(α2)-фазой и мелкодисперсной вто-

ричной α-фазой в β-матрице. Микроструктуры 

сплава после ТВО по описанным схемам и режи-

мам приведены на рис. 7.

Анализ структур показывает, что при обработ-

ке по первой схеме получена структура с мелкодис-

персной α-фазой в объеме β-зерен без α-оторочки 

(см. рис. 7, а). Вторая схема ТВО формирует струк-

туру бимодального типа с глобулярной α(α2)-фа-

зой размером 2—5 мкм и мелкодисперсной сме-

сью α- и β-фаз (рис. 7, б). Аналогичные структу-

ры были получены, например, в работах [13, 27] 

в результате ТВО с низкотемпературным (650—

700 °С) вакуумным отжигом. По этим режимам 

были обработаны заготовки цилиндрических об-

разцов для испытаний на растяжение. Результаты 

испытаний приведены в табл. 2.

Таблица 2

Механические свойства сплава Ti–8,7Al–1,5Zr–2,0Mo после ТВО

Режимы обработки
Механические свойства

σв, МПа σ0,2, МПа δ, % ψ, % HRC

ТВО-1

НО: t = 880 °С, XH = 0,8 %

ВО: t = 500 °С, 1 ч + 680 °С, 7 ч

1100 1060 4 9 43

ТВО-2

НО: t = 900 → 800 °С, XH = 0,6 %

ВО: t = 500 °С, 1 ч + 680 °С, 7 ч

1080 1020 11 25 38

Отжиг

t = 950 °С, 1 ч
1020 960 14 30 32

Рис. 7. Структура сплава Ti–8,7Al–1,5Zr–2,0Mo после ТВО по схемам 1 (а) и 2 (б)

a б
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Анализ механических свойств показал, что 

ТВО по обоим режимам приводит к увеличению 

прочностных характеристик и твердости. Однако 

показатели пластичности снижаются, особенно 

при применении режима 1.

Выводы

Экспериментально установлено влияние леги-

рования водородом и термической обработки на 

фазовый состав и структуру опытного титанового 

сплава Ti—8,7Al—1,5Zr—2,0Mo. Показано, что при 

концентрации введенного водорода 0,6 % и более 

закалкой из β-области фиксируется однофазная 

β-структура. Насыщение водородом до 0,8—1,0 % 

приводит к реализации сдвигового гидридного 

β → δ-превращения при закалке с температур ни-

же 750 °С, а при медленном охлаждении — к час-

тичному эвтектоидному β → α + δ-превращению.

Построена температурно-концентрационная 

диаграмма фазового состава системы сплав—водо-

род. Установлено, что водород расширяет область 

стабильности β-фазы, снижая температуру β / α +

+ β-перехода на 210 °С (при XН = 1,0 %), и повы-

шает температуру существования упорядоченной 

α2-фазы на 50 °С.

Разработаны и опробованы на образцах спла-

ва технологические схемы и режимы термоводо-

родной обработки. Определены механические 

свойства образцов сплава. Установлено, что ТВО 

приводит к увеличению прочности и твердости по 

сравнению с отожженным состоянием.
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ВЛИЯНИЕ ХИМИЧЕСКОГО СОСТАВА 
И РЕЖИМОВ ТЕРМИЧЕСКОЙ ОБРАБОТКИ 

НА ФАЗОВЫЙ СОСТАВ И МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА 
МАГНИЕВОГО СПЛАВА ZK51A (МЛ12)
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Объектом исследования были образцы сплава ZK51A (МЛ12), содержащие от 3,5 до 5,5 мас.% Zn и 0,5–0,8 мас.% Zr. 

С помощью расчета диаграмм состояния в программе «Thermo-Calc» установлено влияние концентраций Zn и Zr на 

температуры фазовых превращений и фазовый состав в равновесных условиях и при использовании модели полностью 

неравновесной кристаллизации Шейла–Гулливера. Показано, что при доле циркония в сплаве более 0,8–0,9 мас.% 

происходит значительное повышение температуры ликвидуса сплава и требуется увеличение температуры плавки вы-

ше 800 °С, что нежелательно при использовании стальных плавильных тиглей. Рассчитано равновесное содержание 

легирующих компонентов в твердом растворе на основе магния при различных температурах. С помощью электронной 

микроскопии изучены микроструктуры сплавов с различными концентрациями легирующих компонентов в литом 

и термообработанном состояниях. Исследовано распределение Zn и Zr в дендритной ячейке сплава в литом и термо-

обработанном состояниях. В литом состоянии цинк концентрируется по границам дендритных ячеек, однако после 

термообработки его концентрация в их центре становится выше, чем по границам. Цирконий концентрируется в цен-

тре дендритных ячеек. Установлено влияние режимов закалки сплавов на их твердость. Показано, что наибольший 

прирост этого показателя дает двухступенчатый режим закалки: 330 °С, 5 ч + 400 °С, 5 ч. Изучено влияние темпера-

туры старения (150 и 200 °C) на твердость образцов – выявлено, что она выше в случае старения при 200 °С, причем ее 

максимум наблюдался при выдержке 8–10 ч. Термообработка сплава, включающая изотермическую выдержку (330 °С, 

5 ч + 400 °С, 5 ч) с последующей закалкой и старение (200 °С, 8 ч), позволила достичь предела прочности сплава 285 ±

± 13,5 МПа и относительного удлинения 11,4 ± 1 %.

Ключевые слова: литейные магниевые сплавы, ZK51A, МЛ12, Mg–Zn–Zr, кристаллизация, термообработка, фазовый 

состав, Thermo-Calc.
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Koltygin A.V., Bazhenov V.E. 

Effect of alloy composition and heat treatment on ZK51A (ML12) magnesium alloy phase composition 
and mechanical properties
This paper examines the ZK51A (ML12) alloy samples with the content of Zn from 3.5 to 5.5 wt.% and Zr from 0.5 to 0.8 wt.%. 

The influence of the Zn and Zr content on phase transition temperatures and phase composition in equilibrium conditions and with 

the Scheil-Gulliver solidification model was determined using the phase diagram calculation in Thermo-Calc software. It is shown 

that the Zr content of 0.8–0.9 wt.% leads to a significant increase in the alloy liquidus temperature and requires raising the melting 

temperature over 800 °С. This is undesirable when using steel crucibles. The equilibrium content of alloying elements in the magnesium 

solid solution was calculated at different temperatures. Scanning electron microscopy was used to study the microstructures of as-

cast and heat-treated alloys with different alloying elements content. The distribution of Zn and Zr in a dendritic cell of the alloy in 

as-cast and heat-treated conditions was investigated. Zinc in an as-cast condition is accumulated on the dendritic cell boundary, but 

after the heat treatment its concentration in the center of the dendritic cell became higher than concentration on the cell boundary. 

Zirconium is accumulated in the center of the dendritic cell. We determined the effect of the solution heat treatment conditions on 

the alloy hardness. The maximum hardness gain was achieved using a two-step treatment at 330 °С for 5 h and then at 400 °С for 

5 h. We studied the effect of aging heat treatment (150 and 200 °C) on the alloy hardness. The better hardness was achieved after aging 

at 200 °С. The maximum value was reached after 8–10 h of aging. The tensile strength 285 ± 13.5 MPa and elongation 11.4 ± 1 % 
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were achieved after the two-step heat treatment consisting of isothermal holding at 330 °С for 5 h and then at 400 °С for 5 h with 

quenching and aging at 200 °С for 8 h.

Keywords: magnesium casting alloys, ZK51A, ML12, Mg–Zn–Zr, solidification, heat treatment, phase composition, Thermo-

Calc.
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Введение

Сплав ZK51A (МЛ12) относится к сплавам си-

стемы Mg—Zn—Zr. Его используют для получе-

ния отливок простой конфигурации в песчаные 

и металлические формы. Он применяется для из-

готовления деталей, длительно работающих при 

температурах до 200 °С и кратковременно — до 250 °С 

[1, 2]. Литейные свойства сплава ZK51A удовлетво-

рительные. Он обладает хорошими характеристи-

ками усталостной прочности и умеренной устой-

чивостью к коррозии, что позволяет использовать 

его в авиастроении [1—4]. Тем не менее этот сплав 

восприимчив к образованию микропористости и 

плохо сваривается [3, 5]. Герметичность получа-

емых отливок выше, чем отливок из сплавов си-

стемы Mg—Al—Zn—Mn (AZ91) [5]. Аналогичные 

ZK51A сплавы применяются в разных странах под 

марками МЛ12, MAG4, МС6. В табл. 1 представле-

ны химический состав и механические свойства 

сплава ZK51A в сравнении с аналогами. Обозна-

чения режимов термической обработки (ТО) ука-

заны в соответствии с принятыми в приведенных 

стандартах: Т1 — низкотемпературный отжиг; 

Т5 — искусственное старение [2].

Отливки из сплава ZK51A обладают высокими 

механическими свойствами за счет его однород-

ной мелкозернистой структуры, которая обеспе-

чивается присутствием в сплаве циркония [7, 8]. 

Цирконий является одним из самых эффективных 

измельчителей зерна магния в сплавах, не содер-

жащих алюминий [9—13]. Причины этого носят 

Таблица 1

Химический состав и механические свойства сплава ZK51A в сравнении с аналогами [1, 6]

Сплав Страна Стандарт

Легирующие 

компоненты, мас.% Режим ТО
σв, 

МПа

σ0,2, 

МПа

δ,

%
Zn Zr

ZK51A США ASTM В80-97 3,6–5,5 0,50–1,0

Т5

(177 °C, 2 ч +

+ 220 °С, 6 ч)

275 180 8

Т5 после заварки 

(330 °С, 2 ч +

+ 175 °С, 16 ч)

– – –

МЛ12

(ОСТ 190121-90)
Россия ГОСТ 2856-79 4,0–5,0 0,60–1,1

После литья 200 90 6

Т1

(300 °С, 4–6 ч)
230 130 5

MAG4 Великобритания BS 2970 3,5–5,5 0,40–1,0

T5

(металл. форма)
245 154 7

T5

(песч. форма)
230 145 5

МС6 Япония JIS Н5203 3,6–5,5 0,50–1,0 Т5 235 137 5
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двоякий характер: во-первых, параметры ГП-ре-

шетки у частиц (Zr) очень близки к таковым у маг-

ниевого твердого раствора (Mg), также имеющего 

ГП-решетку, поэтому частицы (Zr) действуют в 

качестве гетерогенных центров кристаллизации 

(Mg) [3, 14]; во-вторых, цирконий растворяется в 

жидком магнии и ограничивает рост зерен твердо-

го раствора на основе магния при его кристалли-

зации [4, 15]. 

Структура литого сплава представляет собой 

твердый раствор цинка и циркония в магнии (Mg), 

по границам зерен которого располагаются вклю-

чения интерметаллической фазы MgZn [16]. 

В результате ТО [6] соединение MgZn и твердый 

раствор на основе циркония (Zr) выделяются из 

пересыщенного твердого раствора, упрочняя его. 

Различные режимы ТО, предлагаемые для сплава 

различными стандартами, представлены в табл. 1.

В данной работе исследовали влияние соста-

ва сплава ZK51A (МЛ12) на ход кристаллизации, 

структуру и фазовый состав в литом состоянии и 

после термообработки как по рекомендуемым, так 

и по более сложным режимам.

Материалы и методики исследования

В качестве шихты использовали чистые ших-

товые материалы: магний Мг90 (99,9 %1 Mg) про-

изводства Соликамского магниевого завода, цинк 

Ц0 (99,98 % Zn) и лигатуру Mg—15 % Zr (производ-

ство Соликамского опытно-металлургического 

завода). Плавку вели в высокочастотной индук-

ционной печи в стальных тиглях под флюсом на 

основе карналлита (KCl·MgCl2). Масса сплава 

для каждой плавки составляла 300 г. После до-

бавления лигатуры Mg—Zr расплав выдерживали 

в течение 15 мин при температуре t = 760÷780 °C. 

При t = 760 °C его заливали в металлическую фор-

му. Получали слитки диаметром 35 мм и высотой 

140 мм. 

Полученные слитки разрезали и приготавли-

вали образцы для определения твердости и ме-

таллографические шлифы. Шихтовку сплавов 

проводили на предельные по содержанию цинка 

составы 3,5 и 5,5 %. Также были отлиты образцы 

промежуточного состава (шихтовка проводилась на 

4,0 % Zn). Содержание циркония рассчитывалось 

на 1 %. Химический состав выплавленных сплавов 

определяли методом микрорентгеноспектрально-

го анализа (МРСА) на площади 1×1 мм (табл. 2).

Микроструктуру сплавов и содержание эле-

ментов в фазах исследовали с помощью сканиру-

ющего электронного микроскопа (СЭМ) «Tescan 

Vega SBH3» (Tescan, Чехия) с приставкой энерго-

дисперсионного микроанализа «Oxford».

Твердость по Бринеллю оценивали на уни-

версальном твердомере NEMESIS 9001 фирмы 

INNOVATEST (Нидерланды). Использовались 

следующие параметры испытания: шарик диаме-

тром 2,5 мм, нагрузка 62,5 кгс (61,3 кН), время 

выдержки под нагрузкой 30 с.

Образцы изучали в литом и термообработан-

ном состояниях. Для определения механических 

свойств сплава проводили отдельную плавку по 

технологии, описанной выше, в печи сопротив-

ления с использованием стального тигля большей 

вместимости и получением литых заготовок для 

вырезки образцов по ГОСТ 1583-93. Механические 

свойства исследовали на цилиндрических образ-

цах диаметром 5 мм, выточенных из литых заго-

товок после их термообработки. Испытания на 

растяжение проводили на универсальной испыта-

тельной машине «Instron 5569» (Instron, США). 

Политермические разрезы диаграмм состо-

яния рассчитывали с применением программы 

«Thermo-Calc» [17]. Использовали термодинами-

ческую базу TTMG3 (Magnesium alloys database 

version 3) [18].

Результаты и их обсуждение

Равновесная кристаллизация сплава

На рис. 1 представлены политермические раз-

резы тройной диаграммы состояния системы Mg—

Zn—Zr в области 3—6 % Zn и 0,3—1,2 % Zr. 

При низком содержании циркония равновес-

ная кристаллизация сплава начинается с выпаде-

ния из жидкости первичных кристаллов магние-

вого твердого раствора (Mg) при t ~ 650 °С как при 

Таблица 2 

Химический состав выплавленных сплавов

Обозначение 

сплава

Содержание элементов, мас.%

Mg Zn Zr

4,0Zn Осн. 4,0 0,8

3,5Zn Осн. 3,6 0,5

5,5Zn Осн. 5,3 0,7

1 Здесь и далее, если не указано иное, содержание эле-

ментов приводится в мас.%.
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минимальном количестве цинка, равном 3,5 %, так 

и при максимальном его содержании 5,5 % (рис. 1, а). 

С увеличением доли циркония в сплаве до 1,1 % 

характер кристаллизации меняется (рис. 1, б). Пер-

выми из расплава начинают выделяться кристал-

лы твердого раствора на основе циркония (Zr) с 

очень малым содержанием растворенных компо-

нентов, т.е. практически чистый цирконий, при-

чем температура ликвидус возрастает примерно до 

850 °С (рис. 1, а, б). Переход от первичной кристал-

лизации (Mg) к первичной кристаллизации (Zr) в 

рассматриваемых сплавах происходит при содер-

жании циркония 0,5 % независимо от содержания 

цинка (рис. 1, в, г). Затем, по мере уменьшения тем-

пературы сплава, из расплава по перитектической 

реакции начинают формироваться кристаллы 

твердого раствора на основе магния (Mg), при этом 

первичные кристаллы циркония исчезают. 

Понижение доли циркония в сплаве ниже 0,5 % 

исключает образование первичных кристал-

Рис. 1. Политермические разрезы диаграммы состояния Mg– (3÷6)%Zn–Y%Zr и Mg–X%Zn– (0,3÷1,2)%Zr

Y = 0,4 (а) и 1,1 (б); X = 3,5 (в) и 5,5 (г)

a

в г

б
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лов (Zr) при любом содержании цинка (рис. 1, в, г). 

Это нежелательно, так как частицы (Zr) служат 

центрами кристаллизации твердого раствора (Mg) 

[3, 14]. При этом при содержании в сплаве 0,9 % Zr 

температура ликвидус повышается до 800 °С неза-

висимо от содержания цинка. Проведение плавки 

при такой температуре приводит к интенсивному 

растворению железа, которое попадает в сплав из 

стенок плавильного тигля, изготавливаемого из 

стали. Это влечет большие потери циркония, об-

разующего с железом стойкие соединения [3]. По-

этому содержание циркония в сплаве в интервале 

0,5—0,9 % можно считать технологически оправ-

данным пределом для данного сплава при плавке 

в стальном тигле. 

Способность сплава к упрочнению в результате 

термической обработки зависит от изменения рас-

творимости основных легирующих компонентов 

в магниевом твердом растворе (Mg) при различ-

ных температурах. Рассчитанные растворимости 

цинка и циркония в растворе (Mg) сплава ZK51A 

представлены на рис. 2. Видно, что в равновес-

ном состоянии максимальное количество цинка 

в твердом растворе (Mg) уменьшается на 5 % — от 

5,5 % при температуре, близкой к солидусу, до 

0,54 % при t = 50 °С. Содержание циркония в твер-

дом растворе (Mg) при t = 500 °С составляет 0,8 %, а 

при t = 50 °С снижается до 1,5·10–4 %.

На рис. 3 приведены графики изменения рав-

новесной доли фаз в зависимости от температуры 

в сплавах Mg—Zn—Zr, содержащих 3,5—5,5 % Zn и 

0,5—1,1 % Zr. С понижением температуры из твер-

дого раствора (Mg) начинает выделяться цирко-

ний (Zr) в качестве самостоятельной фазы. Коли-

чество выделившегося циркония увеличивается с 

ростом его содержания в сплаве. При более низкой 

температуре из твердого раствора появляется фаза 

MgZn, причем с повышением содержания цинка 

от 3,5 до 5,5 % температура начала ее появления 

увеличивается с 215 до 282 °С, при этом количе-

ство фазы MgZn с повышением доли цинка также 

растет (см. рис. 3). Таким образом равновесный 

фазовый состав сплава при комнатной температу-

ре представляет собой твердый раствор на основе 

магния (Mg), цирконий (Zr) и соединение MgZn.

С увеличением содержания цинка от 3,5 до 

5,5 % температура равновесного солидуса спла-

ва снижается от 520 до 443 °С независимо от доли 

циркония в сплаве (см. рис. 3). 

Неравновесная кристаллизация

Неравновесная кристаллизация была рассмо-

трена c использованием расчетов по модели Шей-

ла—Гулливера в программе «Thermo-Calc» [19, 20]. 

Поскольку в соответствии с этой моделью отсут-

Рис. 2. Содержание цинка (1, 2) и циркония (3, 4) 

в магниевом твердом растворе сплавов 

Mg–3,5%Zn–0,8%Zr (1, 3) и Mg–5,5%Zn–0,8%Zr (2, 4)

Рис. 3. Изменение массовой доли фаз: 

L (1, 2) и MgZn (5, 6) в сплавах Mg–X%Zn–(0,5÷1,1)%Zr 

и фазы (Zr) (3, 4) в сплавах Mg–(3,5÷5,5)%Zn–Y%Zr 

в зависимости от температуры

X = 3,5 % (1, 5) и 5,5 % (2, 6); Y = 0,5 % (3) и 1,1 % (4)
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ствует диффузия в твердой фазе, результат расчета 

может не соответствовать реальному процессу, од-

нако может давать представление о неравновесных 

фазах и температуре неравновесного солидуса, что 

важно для определения возможной температуры 

термообработки.

На рис. 4 представлена зависимость доли твер-

дой фазы от температуры при равновесной и нерав-

новесной кристаллизациях сплавов Mg—3,5%Zn—

0,5%Zr, Mg—4,5%Zn—0,8%Zr и Mg—5,5%Zn—1,1%Zr.

Неравновесная кристаллизация, как и равно-

весная, начинается с выпадения первичных кри-

сталлов циркония (Zr). Затем из жидкости выде-

ляется твердый раствор на основе магния (Mg). 

Заканчивается кристаллизация при постоянной 

температуре выпадением фазы MgZn по эвтекти-

ческой реакции. Характер кристаллизации не ме-

няется при изменении содержания Zn в сплаве от 

3,5 до 5,5 %. Кристаллизация заканчивается при 

t = 341 °С. 

Таким образом, при полностью неравновесной 

кристаллизации температура солидуса на 170 и 

80 °С (при 3,5 и 5,5 % Zn соответственно) ниже, чем 

в равновесных условиях. Это необходимо учиты-

вать при термообработке сплавов в литом состоя-

нии во избежание оплавления неравновесной эв-

тектики.

Исходя из рассмотренных особенностей равно-

весной и неравновесной кристаллизаций сплавов 

с минимальным (сплав 3,5Zn) и максимальным 

(сплав 5,5Zn) содержаниями цинка было предло-

жено несколько режимов термической обработки 

сплавов с целью выявления их влияния на струк-

туру и свойства сплава (табл. 3).

Анализ микроструктуры сплавов

Микроструктура сплавов 3,5Zn и 5,5Zn в ли-

том состоянии представлена на рис. 5. Видно, что 

структура сплава в литом состоянии состоит из 

дендритов твердого раствора цинка и циркония в 

магнии (Mg), а также фаз белого цвета, располага-

ющихся по границам и в центре дендритных ячеек. 

С помощью МРСА было определено содержание 

Рис. 4. Зависимость доли твердой фазы 

от температуры при равновесной кристаллизации (1–3) 

и неравновесной по модели Шейла–Гулливера (4–6) 

сплавов Mg–3,5%Zn–0,5%Zr (1, 4), 

Mg–4,5%Zn–0,8%Zr (2, 5) и Mg–5,5%Zn–1,1%Zr (3, 6)

Кружками показаны температуры ликвидуса сплавов

Таблица 3

Режимы термической обработки экспериментальных сплавов 
и содержание элементов в центре и на границе дендритных ячеек

Обозначение 

сплава

Режим ТО Содержание элементов, %

Номер Условия 

В центре 

дендритной ячейки

На границе 

дендритной ячейки

Zn Zr Zn Zr

3,5Zn

1 Литой 1,3 0,7 5,0 0,3

2 450 °С, 5 ч 4,0 0,6 3,1 0,1

3 450 °С, 10 ч 3,8 0,8 2,9 0,2

5,5Zn

4 Литой 1,7 0,8 6,8 0,2

5 330 °С, 5 ч 6,1 0,7 4,4 0,1

6 330 °С, 5 ч + 400 °С, 5 ч 6,3 0,7 4,9 0,2

7 330 °С, 5 ч + 400 °С, 10 ч 6,8 0,7 4,6 0,1
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цинка и циркония в центре и по границам ден-

дритных ячеек в литом состоянии и после ТО (см. 

табл. 3). Было обнаружено, что в образцах 3,5Zn и 

5,5Zn в литом состоянии концентрация цинка в 

центре дендритной ячейки значительно меньше, 

чем по ее границам, и наоборот, количество цир-

кония значительно выше в центре дендритной 

ячейки. После термообработки по режимам 2 и 6, 

соответственно, для сплавов 3,5Zn и 5,5 Zn содер-

жание циркония в центре и по границам дендрит-

ных ячеек остается прежним, а доля цинка в цен-

тре дендритной ячейки становится выше, чем на 

ее границе. Увеличение времени ТО не оказывает 

значительного влияния на содержание элементов 

в дендритной ячейке.

В центре и по границам дендритных ячеек 

встречаются частицы циркония (Zr), чаще всего 

связанные с железом, кремнием, марганцем и, ре-

же, другими примесями. По границам ячеек рас-

положены прослойки интерметаллической фазы. 

В соответствии с расчетами в программе «Thermo-

Calc» ею является фаза MgZn. По результатам МРСА 

эта фаза больше соответствует соединению Mg7Zn3, 

имеющемуся на двойной диаграмме состояния 

Mg—Zn в высокотемпературной области [21].

В качестве режима ТО для сплавов ZK51A обыч-

но используется искусственное старение без пред-

варительной закалки при повышенной температу-

ре (см. табл. 1). Анализ распределения легирующих 

элементов в дендритной ячейке сплава 4,0Zn, тер-

мообработанного по режиму Т1, показал, что ТО 

не устранила ликвацию растворенных элементов 

в твердом растворе на основе магния (Mg). На-

блюдаются две зоны повышенной концентрации 

легирующих элементов — по границам дендрит-

ных ячеек и в их центре (вокруг частиц циркония). 

Рис. 5. Микроструктура сплавов 3,5Zn (а, в) и 5,5Zn (б, г) 

в литом (а, б) и термообработанном (см. табл. 3) по режимам 2 (в) и 6 (г) состояниях

a

в г

б



Металловедение и термическая обработка

Izvestiya vuzov. Tsvetnaya metallurgiya • 1 • 2018 71

Согласно результатам МРС-анализа распределе-

ния легирующих компонентов внутри дендритной 

ячейки (Mg), на границе ячейки повышено содер-

жание цинка, а в ее центре — циркония (рис. 6). 

На рис. 6 видно, что включение (Zr) содержит в се-

бе цинк, что можно объяснить растворением цин-

ка в твердом растворе на основе циркония при по-

вышенной температуре [22]. Поскольку очевидно, 

что ТО сплава по режиму Т5 (см. табл. 1) приведет 

к таким же результатам, как и Т1, можно считать 

утверждение о том [6], что зерна твердого раство-

ра магния являются по существу однородными, не 

совсем верным.

Предварительную закалку при температуре, 

близкой к солидусу сплава, с последующим ста-

рением (режим Т6) или без такового (режим Т4) 

обычно проводят для максимального растворения 

легирующих элементов в магниевом твердом рас-

творе (Mg), чтобы потом достичь его максималь-

ного упрочнения за счет большего количества 

выделившихся при искусственном старении ча-

стиц упрочняющей фазы. Термическая обработка 

по режиму Т1, Т5 (см. табл. 1) повышает механи-

ческие свойства литого сплава в основном за счет 

распада пересыщенного твердого раствора цин-

ка и циркония в магнии, формирующегося в ре-

зультате неравновесной кристаллизации сплава в 

естественных условиях получения отливки. Такая 

термическая обработка, возможно, не обеспечива-

ет максимальных механических свойств сплавов, 

однако увеличение температуры ТО выше 340 °С 

затруднено из-за опасности оплавления неравно-

весных эвтектических фаз, образующихся при не-

равновесной кристаллизации сплавов, особенно в 

сплавах с большим содержанием цинка (см. рис. 4), 

поэтому более сложные схемы ТО в промышлен-

ных условиях не используют. Тем не менее более 

равномерное распределение легирующих ком-

понентов в структуре сплава за счет устранения 

ликвации, вероятно, должно обуславливать более 

высокие механические свойства сплава. Это воз-

можно при увеличении температуры и длительно-

сти термической обработки.

Повышение температуры ТО сплава 3,5Zn до 

450 °С в случае, когда количество интерметалличе-

ской фазы MgZn в литом состоянии минимально 

(см. рис. 5, а), приводит к полному ее растворению. 

Микроструктура сплава становится практиче-

ски однофазной с мелкими вкраплениями фазы, 

содержащей большое количество циркония, уже 

после 5-часовой выдержки (рис. 5, в), причем по-

следующее увеличение длительности ТО до 10 ч 

практически не влияет на структуру и фазовый со-

став сплава. При большем содержании цинка ко-

личество интерметаллической фазы по границам 

зерен в литом состоянии возрастает (рис. 5, б), а 

солидус сплава снижается (см. рис. 3), что не по-

зволяет термообрабатывать сплав 5,5Zn при столь 

же высокой температуре. Однако выдержка сплава 

при t = 330 °С уменьшает количество выделений 

интерметаллической фазы по границам зерен до 

минимума. Дальнейшая термическая обработка, 

для ускорения процесса, может проводиться при 

большей температуре (400 °С) без опасения оплав-

ления неравновесных фаз, при этом происходит 

полное растворение интерметаллической фазы с 

цинком (рис. 5, г).

Было установлено, что повышение температуры 

ТО для сплава 5,5Zn можно проводить уже после 

5 ч выдержки при t = 330 °С, т.е. на 10 °С ниже не-

равновесного солидуса (см. рис. 4), из-за уменьше-

Рис. 6. Дендритная ячейка магниевого твердого 

раствора (а) и распределение элементов (б) 

в сплаве, термообработанном по режиму T1

1 – содержание циркония, 2 – цинка

a

б
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ния количества остаточной интерметаллической 

фазы по границам зерен твердого раствора (Mg).

Косвенно ход термической обработки сплавов 

можно оценить по изменению их твердости. На 

рис. 7 представлены результаты измерения твер-

дости образцов сплавов после различных режимов 

термообработки, заключающейся в изотермической 

выдержке с последующей закалкой (см. табл. 3).

Видно, что с увеличением содержания цинка 

твердость сплава в литом и термообработанном 

состояниях возрастает. В процессе ТО снижается 

неоднородность структуры сплавов, о чем гово-

рит уменьшающийся, относительно литого со-

стояния, доверительный интервал для значений 

твердости. Установлено (см. рис. 7), что при тер-

мической обработке сплава 3,5Zn при температуре 

450 °С по режимам 2, 3 (см. табл. 3) значение твер-

дости остается практически неизменным отно-

сительно литого состояния (режим 1 в табл. 3) по 

причине практически полного растворения цинка 

в твердом растворе (Mg). При большем содержании 

цинка (сплав 5,5Zn) повышение твердости в ре-

зультате ТО (режимы 5—7 в табл. 3) относительно 

литого состояния (режим 4 в табл. 3) более значи-

тельно (см. рис. 7).

Прочность образцов может быть увеличена пу-

тем искусственного старения. Оно было проведено 

при t = 150 и 200 °С. При этом твердость образцов 

измерялась через каждые 2 ч (рис. 8). 

Рис. 8. Изменение твердости образцов сплавов 3,5Zn (a) 

и 5,5Zn (б, в) (см. табл. 2) в зависимости от времени 

старения (τ) при температурах 150 (а, б) и 200 (в) °С

Старению предшествовала термообработка по режимам (1)–(7) 

(см. табл. 3)

Рис. 7. Изменение твердости сплавов 3,5Zn и 5,5Zn 

(см. табл. 2) в закаленном состоянии 

по различным режимам (см. табл. 3)

a

в

б
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Видно, что при температуре старения 150 °С 

(рис. 8, а, б) повышение твердости сплавов незна-

чительно, — это свидетельствует об отсутствии 

упрочнения сплава в данном случае, вне зависи-

мости от содержания в нем цинка. 

При температуре старения 200 °С твердость воз-

растает в большей степени, чем при 150 °С (см. рис. 

8, в), достигая максимума после 8—12 ч изотерми-

ческой выдержки. Подвергнутые такой термообра-

ботке сплавы должны обладать большей проч-

ностью. 

Были проведены механические испытания 

сплава 5,5Zn в литом и термообработанном по 

разным режимам состояниях. Старение сплава 

осуществляли при t = 200 °С в течение 8 ч для до-

стижения наилучшей прочности. Результаты ме-

ханических испытаний на растяжение образцов 

сплава 5,5Zn представлены на рис. 9.

Видно, что максимальная прочность наблюда-

ется при термической обработке сплава по двух-

ступенчатому режиму, состоящему из выдержки 

длительностью 5 ч при t = 330 °С с последующими 

закалкой и старением в течение 8 ч при t = 200 °С. 

При этом достигается прочность на уровне 285 ± 

13,5 МПа при относительном удлинении 11,4 ± 1 %. 

Дальнейшее повышение температуры и времени 

ТО приводит к небольшому снижению прочности 

и незначительному увеличению относительного 

удлинения сплава.

Выводы

1. По результатам расчета в программе «Thermo-

Calc» сплав ZK51A состоит из магниевого твердого 

раствора (Mg), богатой цирконием и практически 

лишенной примесей фазы (Zr) и интерметалличе-

ской фазы MgZn. Реальный фазовый состав сплава 

включает магниевый твердый раствор (Mg), цир-

кониевую фазу (Zr) и неравновесную эвтектиче-

скую фазу Mg7Zn3.

2. Повышение содержания циркония в сплаве 

сверх 0,8—0,9 % требует увеличения температуры 

плавки выше 800 °С, что нежелательно с техноло-

гической точки зрения при плавке сплава в сталь-

ном тигле, поэтому в промышленных условиях та-

кая мера нецелесообразна.

3. Неравновесный солидус сплава составляет 

341 °С, что на 170 и 80 °С (при 3,5 и 5,5 % Zn соот-

ветственно) ниже, чем температура солидуса по 

результатам расчета равновесной кристаллизации. 

Это необходимо учитывать при термообработке 

сплава во избежание оплавления неравновесной 

эвтектики. Однако установлено, что повышение 

температуры ТО возможно уже после 5 ч выдержки 

при t = 330 °С (ниже неравновесного солидуса) из-

за уменьшения количества неравновесной интер-

металлической фазы MgZn.

4. Наибольшее увеличение твердости после за-

калки достигнуто в сплаве с максимальным содер-

жанием цинка (5,5Zn) при использовании режи-

мов 330 °С, 5 ч (66,0 ± 2,1 HB) и 330 °С, 5 ч + 400 °С, 

5 ч (67,2 ± 1,8 HB). Дальнейшее увеличение време-

ни ТО ведет к уменьшению твердости после закал-

ки. Последующее старение сплава при t = 200 °С 

в течение 8 ч повышает максимальную твердость 

сплава до 76,4±1,3 HB. Дальнейшее увеличение 

времени выдержки обуславливает снижение этого 

показателя. Старение при t = 150 °С не ведет к су-

щественному росту твердости сплава.

5. Наибольшее упрочнение сплава было достиг-

нуто при термической обработке по двухступенча-

тому режиму, состоящему в выдержке в течение 5 ч 

при t = 330 °С с последующей закалкой и старении 

в течение 8 ч при t = 200 °С. При этом максималь-

ная прочность находится на уровне 285 ± 13,5 МПа 

при относительном удлинении 11,4 ± 1 %. Увели-

чение температуры и длительности термической 

Рис. 9. Результаты механических испытаний 

на растяжение образцов сплава 5,5Zn 

в литом состоянии (1) 

и после термической обработки (2–4)

Условия ТО: 220 °С, 8 ч (2); 330 °С, 5 ч + 200 °С, 8 ч (3); 

330 °С, 5 ч + 400 °С, 5 ч + 200 °С, 8 ч (4)
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обработки не способствует повышению прочности 

сплава, а, наоборот, приводит к ее уменьшению.
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