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ВВЕДЕНИЕ
Сплавы на основе интерметаллида титана 

Ti2AlNb (О‑сплавы), включая исследуемый в ра-
боте сплав ВТИ‑4,  – жаропрочные материалы, 
которые работают при температурах до 700 °C 
[1, 2]. Их получают, используя как традицион-
ные (обработка металлов давлением, порошко-
вая металлургия [3–4]), так и перспективные ад-
дитивные технологии [5–8]. О‑сплавы обладают 
лучшей трещиностойкостью, более высокой пла-
стичностью, вязкостью разрушения при комнат-
ной температуре по сравнению с γ- сплавами на 
основе интерметаллида TiAl и имеют более высо-
кие прочностные характеристики при повышен-
ных температурах относительно сплавов на осно-
ве α2-фазы (Ti3Al) [1, 9, 10]. Плотность О‑сплавов 
на 35–40% ниже плотности жаропрочных сплавов 
железа и никеля при сопоставимых прочностных 
характеристиках до температуры 700 °С [1, 11, 12].

В  отличие от сплавов титана на основе неу-
порядоченных β- и α-твердых растворов с ОЦК- 
и ГПУ‑решеткой соответственно, фазовый состав 
О‑сплавов может включать β-фазу с ОЦК‑решет-
кой, B2-фазу с  упорядоченной ОЦК‑решеткой, 

O‑фазу на основе алюминида Ti2AlNb с ортором-
бической решеткой, α2-фазу на основе интерме-
таллида Ti3Al с  упорядоченной ГПУ‑решеткой 
[13–16].

Комплекс свойств О‑сплавов, во многом, за-
висит от режима их термической обработки [16–
21], выбор которой затруднителен без знания за-
кономерностей изменения структурно-фазового 
состояния и  свойств сплава при варьировании 
температуры нагрева и скорости охлаждения и без 
наличия изотермических и  термокинетических 
диаграмм (ТКД) распада высокотемпературно-
го β (B2)-твердого раствора. Ранее в работах [22, 
23] построены изотермические диаграммы и ТКД 
распада β (B2)-твердого раствора для О‑сплавов 
с температур нагрева, соответствующих β-области. 
Однако построение ТКД с  температур нагрева 
ниже температуры полного перехода в β-область 
(Тпп) для О‑сплавов практически не проводилось, 
хотя режимы их обработки часто связаны с охлаж-
дением с температур нагрева ниже Тпп [16, 17].

Построение ТКД можно осуществлять по дан-
ным дифференциальных методов термическо-
го анализа [24], позволяющих определять, в том 
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числе для О‑сплавов, температурные интервалы 
протекания фазовых превращений [25, 26]. Для 
установления природы фазовых превращений, 
фиксируемых при термоанализе, также исследу-
ют структуру, фазовый состав и определяют фи-
зико-механические свойства сплавов [27]. Исхо-
дя из вышесказанного, цель работы  – изучение 
влияния температурно-скоростных параметров 
термического воздействия на формирование 
структурно-фазового состояния и комплекс фи-
зико-механических свойств, построение ТКД 
О‑сплава ВТИ‑4.

МАТЕРИАЛ И МЕТОДИКИ 
ИССЛЕДОВАНИЯ

Материалом для исследования служил по-
лученный по опытной технологии плоский по-
луфабрикат из ВТИ‑4  – сплава на базе алюми-
нида титана Ti2AlNb c суммарным содержанием 
дополнительных легирующих элементов V, Mo, 
Zr, Si до 3 ат.% [28]. Температура полного пе-
рехода в  β-область, рассчитанная по формуле 
Тпп = 890 + 22 × %Al – 2 × %Nb – 10 × (%V + %Mo) 
[29], где содержание элементов в сплаве в мас.% 
(определено методом микрорентгеноспектраль-
ного анализа), составила ≈1010 °С.

Электроискровым способом для термоанализа 
вырезаны шайбы диаметром 5 мм и высотой 2 мм. 
Влияние скорости охлаждения с высокотемпера-
турного нагрева на протекание фазовых превра-
щений в сплаве изучали на приборе синхронного 
термического анализа (СТА) NETZSCH STA 449 
C Jupiter в  инертной атмосфере аргона высокой 
чистоты. При термоанализе использовали темпе-
ратуры нагрева 950, 970 °C и скорости охлаждения 
10, 20, 37, 50, 80 °/мин. Температуры нагрева вы-
браны с учетом того, что при термомеханических 
обработках титановых сплавов нагрев произво-
дится преимущественно ниже Тпп [30]. Диапазон 
скоростей охлаждения в  приборе СТА подобран 
таким образом, чтобы перекрыть возможные ско-
рости охлаждения на воздухе полуфабрикатов из 
сплава ВТИ4 различного сечения. Так же с указан-
ных температур нагрева, который проводили в ла-
бораторной камерной печи, произведена закалка 
сплава в воду для фиксации высокотемпературно-
го состояния, как это делается при упрочняющей 
обработке О‑сплавов [31] и часто реализуется при 
использовании аддитивных технологий [8].

Исследование структуры сплава после термо-
обработки осуществляли в  растровом электрон-
ном микроскопе (РЭМ) ThermoScientific Scios  2 
LoVac. На полученных при большом увеличе-
нии микроструктурах с использованием специа-
лизированной программы SIAMS700 проведена 
оценка толщины (наслоения, пластин) вторич-

ной О‑фазы, образующейся при термоанали-
зе, погрешность измерения составила ±20  нм. 
Рентгеноструктурный фазовый анализ (РСФА) 
проводили на дифрактометре Bruker D8 Advance 
в  медном Кα-излучении с  записью дифракто-
грамм в  диапазоне углов 2θ = 15°…120°. Расчет 
периодов решеток фиксируемых фаз осуществля-
ли в программе TOPAS® 4.2, погрешность изме-
рения составила ±0,0001 нм. Проведена оценка 
объемной доли О‑фазы в структуре методом Рит-
вельда, погрешность измерения составила ±2%. 
Для измерения твердости и  контактного модуля 
упругости сплава использовали прибор для ми-
кроиндентирования MHTX производства CSM 
Instruments. Нагрузка при измерении составляла 
9 Н. Погрешность измерения твердости состави-
ла ±5 HV, модуля упругости ±2 ГПа.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Дифрактограмма, снятая с исходного полуфа-

бриката, и изображение структуры сплава ВТИ‑4 
в исходном состоянии представлены на рис. 1.

Расчет дифрактограммы и  анализ структуры 
показал, что сплав до термообработки находит-
ся в  трехфазном β+O+α2  – состоянии. О‑фаза 
присутствует в виде близких к равноосной фор-
ме первичных частиц (ОI) размером 1…3 мкм, 
сформировавшихся в  высокотемпературной об-
ласти, и  дисперсных средней толщиной около 
50 нм вторичных пластинчатых выделений (ОII) 
в β-матрице, образовавшихся в ходе охлаждения 
сплава до комнатной температуры. α2–фаза сход-
на по морфологии с  ОI‑фазой, но имеет за счет 
Z‑контраcта более темный фон, связанный с по-
вышенным содержанием наиболее легкого леги-
рующего элемента  – алюминия [16, 32], в  этой 
фазе. Расчет периодов решеток β, О‑фаз дал сле-
дующие результаты: аβ=0,3264 нм; аO=0,6067 нм, 
bO=0,9615нм, cO=0,4664 нм. Значение периода 
аβ близко к  максимальной величине (0,327 нм), 
характерной для О‑сплавов [33]. Это свидетель-
ствует о  формировании в  исходном состоянии 
относительно равновесной структуры β-фазы за 
счет достаточно полного ее распада и в результате 
этого насыщенной основным β-стабилизатором 
ниобием и  обедненной алюминием, имеющими 
соответственно больший (0,147 нм) и  меньший 
(0,143 нм) атомный радиус, чем титан (0,146 нм) 
[34]. Периоды решетки О‑фазы укладываются 
в  типичные диапазоны [16]. Среднее значение 
твердости по Виккерсу сплава ВТИ‑4 в исходном 
состоянии составило 480 HV.

Закалка в  воду исходного полуфабриката 
с температур нагрева 950, 970 °С привела к изме-
нению интенсивности линий фаз на дифракто-
граммах (рис. 2) и структуры (рис. 3).
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С повышением температуры закалки с 950 до 
970 °С на дифрактограммах (рис. 2) наблюдается 
рост интенсивности линий β-, α2-фаз и снижение 
интенсивности линий О‑фазы. После закалки 
появляются сверхструктурные линии, в  частно-
сти 100B2, свидетельствующие об упорядочении 
ОЦК‑решетки β-твердого раствора по типу В2. 
Упорядочение связано с  фиксируемыми РСФА 
и  в  структуре (рис.  3)  процессами растворения 
О‑фазы в ®-матрице при нагреве и выдержке под 
закалку. Это способствует, как показано ранее 
[35], обогащению ®-фазы по алюминию и обед-
нению по ®-стабилизаторам (Nb, V, Мо), сти-
мулируя процесс упорядочения ®→В2 в процессе 
выдержки при температуре нагрева. Следует от-
метить, что нагрев на 950 °С приводит, в первую 
очередь, к растворению пластин ОII‑фазы в β-ма-
трице, а нагрев на 970 °С способствует еще и ак-
тивному растворению ОI‑выделений в β-твердом 
растворе (рис. 3).

Активизация протекания О→β-превращения 
с  ростом закалочной температуры обеспечива-

ет снижение периода решетки β(B2)-фазы до 
0,3247 нм (950 °С) и 0,3245 нм (970 °С) относитель-
но его значения в исходном состоянии (0,3264 нм). 
Это результат обогащения β(B2)-твердого рас-
твора при О→β-переходе алюминием и  обедне-
ния ниобием, имеющих, как отмечено выше, 
атомный радиус меньше (Al) и больше (Nb), чем 
у  титана, так как известно [32], что О‑фаза со-
держит больше алюминия и меньше ниобия, чем 
β(В2)-фаза. Кроме того, растворение выделений 
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Рис. 1. Участок дифрактограммы, полученной со 
сплава ВТИ-4 в исходном состоянии (а) и соответ-
ствующая структура сплава (б).
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Рис. 3. Структура сплава ВТИ-4, закаленного в воду 
с температур нагрева 950 (а) и 970 °С (б).
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О‑фазы, в  первую очередь, ОII‑пластин, упроч-
няющих сплав, способствует снижению дюроме-
трических характеристик с  исходных 480 HV до 
445 HV (950 °С) и 435 HV (970 °С) после закалки.

Термограммы охлаждения с  разными скоро-
стями сплава ВТИ‑4, нагретого на 950 и 970 °С, да-
ны на рис. 4. На кривых охлаждения (рис. 4) мож-
но выделить два экзотермических эффекта, 
связанных с  протеканием распада β(В2)-фазы 
в  различных диапазонах температур. Используя 
методические рекомендации, представленные 
в  работах [24, 36], и  специализированную про-
грамму “Proteus Analysis”, разработанную фир-
мой NETZSCH, были определены температуры 
начала, конца и  максимумов обнаруженных эк-
зотермических эффектов, которые приведены на 
рис. 4. При увеличении скорости охлаждения оба 
экзоэффекта на термограммах смещаются в  об-
ласть более низких температур.

Для выявления природы превращений, ответ-
ственных за экзоэффекты на термограммах, из-
учена структура и  фазовый состав сплава после 
термоанализа. В  микроструктуре (рис.  5)  сплава 
выявлено наличие трех характерных структурных 

составляющих, которые условно названы первая, 
вторая, третья. Первая – это первичные, близкие 
к  равноосным О(α2)-частицы; вторая  – области 
β-матрицы свободные от выделений (ОСВ); тре-
тья – области β-превращенной структуры, содер-
жащие пластины вторичной О‑фазы различной 
дисперсности в β-матрице (рис. 5).

После охлаждения в приборе СТА для первой 
структурной составляющей, по сравнению с  за-
каленным состоянием, характерно увеличение 
размера первичных О(α2)-частиц, связанное, ис-
ходя из контраста на РЭМ-изображениях, с вы-
делением (наслоением) части образующейся при 
охлаждении О‑фазы в виде оторочки (ободка) на 
имеющихся первичных выделениях в  результате 
движения межфазной границы раздела О(α2)/β 
в сторону β – матрицы (рис. 5). При этом с умень-
шением скорости охлаждения с  80 до 10 °С/мин 
наблюдается увеличение толщины образующейся 
оторочки из вторичной О‑фазы (рис. 6). При ох-
лаждении с  температуры нагрева 950 °С, как от-
мечено выше (рис. 2, 3а), первичные выделения 
преимущественно являются О‑фазой (ОI) и име-
ют туже кристаллическую решетку, что и образу-
ющаяся при наслоении вторичная О‑фаза (OIIн). 
Поэтому граница раздела ОI/OIIн имеет слабый 
контраст и наслоение идет достаточно равномер-
но по всей поверхности частиц. При охлаждении 
с 970 °С исходно заметную долю первичных выде-
лений составляет α2-фаза (α2I) (рис. 2, 3б) с упоря-
доченной ГПУ‑решеткой, отличной от ортором-
бической решетки, образующейся наслоением 
вторичной OIIн-фазы. В  результате этого грани-
ца раздела α2I/ OIIн имеет более четкий контраст 
(рис. 5 е–к), а процесс наслоения идет неравно-
мерно по поверхности α2I, что хорошо заметно на 
изображениях РЭМ при съемке в  упруго-отра-
женных электронах (рис. 5 л–н).

Для второй структурной составляющей (ОСВ) 
характерно, что она располагается либо в  цен-
тре β – зерен (субзерен) (I тип ОСВ), либо в ви-
де прослоек между первичными О(α2)-частицами 
(II тип ОСВ). I тип ОСВ фиксируется преимуще-
ственно при относительно быстром охлаждении 
(рис. 5а, б, е, з). II тип ОСВ проявляется, главным 
образом, при медленных скоростях охлаждения 
(рис. 5г, д, и, к), когда наиболее активно проис-
ходит уменьшение областей β-матрицы в резуль-
тате укрупнения первичных О(α2)-выделений из-
за наслоения на них.

Наличие в структуре сплава после охлаждения 
с  заданными скоростями вторичных О‑пластин 
(OIIп) различной дисперсности в β-матрице (тре-
тьей структурной составляющей), наряду с  OIIн 
свидетельствует о  том, что распад β  – твердого 
раствора в  ходе охлаждения протекает с  образо-
ванием О‑фазы по двум механизмам, как за счет 
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Рис. 4. Термограммы, снятые в процессе охлаждения 
сплава ВТИ-4 со скоростями 10, 20, 37, 50, 80°С/мин 
с температур нагрева: а – 950°С, б – 970°С (скорость 
охлаждения увеличивается на рисунках от нижней 
к верхней кривой).
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ее “наслоения” на первичные О(α2)-выделения 
(механизм I), так и  за счет образования и  роста 
новых вторичных О‑пластин в теле β-зерна (ме-
ханизм II).

Распад β-фазы по механизму II идет вначале от 
границ и субграниц, а затем фронт распада про-
двигается к центру зерна (субзерна) (рис. 5). При 
относительно медленных скоростях механизм 
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Рис. 5. Микроструктура сплава ВТИ-4 после охлаждения с различными скоростями (v) с температур нагрева (Т): 
а – д – T = 950°С, е–н –T = 970°С; а, е – v = 80°/мин; б, ж – v = 50°/мин; в, з, л – v = 37°/мин; г, и, м – v = 20°/мин; д, к, 
н – ν = 10°/мин; а–к – РЭМ, съемка во вторичных электронах, л–н – РЭМ, съемка в упруго-отраженных электронах.
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II распада реализуется достаточно полно, и вто-
ричные О‑пластины заполняют практически 
всю площадь β-зерна (субзерна), что приводит 
к  естественному исчезновению областей струк-
турно свободной β-фазы (I типа OСВ) (рис. 5в-д, 
л-н). Соответственно при более высоких ско-
ростях охлаждения наблюдается прерывание 
распада высокотемпературного β-твердого рас-
твора, в результате чего в центре β-зерен (субзе-
рен) фиксируется I тип ОСВ, химический состав 
β-фазы практически соответствует ее составу при 
высокой температуре (рис. 5а, б, е, ж). II тип ОСВ 
(в  прослойках между ОI+OIIн) является частным 
случаем β-превращенной структуры, и  химиче-
ский состав β-фазы в  ОСВ II типа изменяется 
в результате распада по I‑му механизму.

Размер и объемная доля вторичных О‑пластин 
определяется скоростью охлаждения. Наиболее 
крупные пластины зафиксированы в  случае ох-
лаждения с минимальной скоростью 10°/мин при 
температуре нагрева 970 °C. С  ростом скорости 
охлаждения средняя толщина пластин уменьша-
ется с 220 до 50 нм (рис. 7).

Установленные механизмы распада β-твер-
дого раствора  – за счет движения межфазной 
О(α2)/β границы (механизм I), а  так же образо-
вания и  роста новых О‑пластин в  β-фазе (меха-

низм II) – являются конкурирующими. Во время 
охлаждения первоначально реализуется меха-
низм I, в  свою очередь, последующее развитие 
II‑го механизма приводит к торможению и в ито-
ге к полному прекращению распада по механиз-
му I. В целом, при медленных скоростях охлаж-
дения в  первую очередь с  температуры 950 °С 
в  области тонких прослоек β-фазы распад про-
текает по механизму I без образования дисперс-
ных частиц и  с  фиксацией между первичными 
О(α2)-частицами β-фазы, обедненной по алюми-
нию и обогащенной по ниобию относительно ее 
высокотемпературного состояния (II тип ОСВ).

Участки дифрактограмм, снятые с  образцов, 
охлажденных с разными скоростями, представле-
ны на рис. 8.

Анализ данных на рис.  8 показал, что по-
сле охлаждения в  ячейке СТА со скоростями 
10…80 °С/мин с  температур нагрева 950, 970 °C 
на дифрактограммах присутствуют только линии 
О-, β-фаз. Линии α2-фазы, наблюдавшиеся после 
закалки с 970 °С, отсутствуют, но при этом возни-
кают, например, слабые дополнительные линии 
на углах ≈62°…63° и  ≈64°…65° типа 400о и  260о, 
характерные для О‑фазы, имеющей низкую ром-
бичность из-за относительно малого содержания 
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Рис. 6. Влияние скорости охлаждения сплава ВТИ-4 
на толщину наслоения OII.
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в зависимости от скорости охлаждения сплава ВТИ-4.
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Рис. 8. Участки дифрактограмм сплава ВТИ-4, сня-
тые после его охлаждения с разными скоростями 
в приборе СТА с температур 950 °С (а), 970 °С (б).
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в ней ниобия [37, 38] (показано на рис. 8б пункти-
ром изменение положения этих линий в зависи-
мости от скорости охлаждения). Из этого можно 
заключить, что в ходе замедленного охлаждения 
происходит трансформация неравновесной при 
низких температурах α2-фазы в  О‑фазу, что на-
блюдали и ранее [39].

Для О‑фазы, полученной при скоростях ох-
лаждения 20–80 °С/мин, наблюдается появле-
ние на дифрактограммах (рис.  8)  асимметрии 
основных линий О‑фазы, в частности со сторо-
ны меньших углов для линии 400 и,  наоборот, 
со стороны больших углов для линии 042 (по-
казаны стрелками на дифрактограмах). Это ха-
рактерно при образовании вторичной О‑фазы 
с  высокой ромбичностью из-за повышенного 
содержания в ней ниобия [37], формирующей-
ся из β-твердого раствора при пониженных тем-
пературах в  ходе охлаждения. С  уменьшени-
ем скорости охлаждения на дифрактограммах 
(рис. 8) наблюдается рост интенсивности линий 
О‑фазы и  снижение интенсивности линий ма-
тричной β-фазы вследствие более полной реа-
лизации β→О превращения.

После скоростей охлаждения 20…80о/мин на 
дифрактограммах отмечена несимметричность 
линий β-фазы, характеризующаяся появлением 
у них “затяга” со стороны меньших углов (рис. 8). 
Эти “затяги” свидетельствуют об образовании об-
ластей β-фазы с пониженным содержанием алю-
миния и более высоким периодом решетки, что, 
наиболее вероятно, характерно для ее просло-
ек в  β-превращенных участках (3-я структурная 
составляющая), но при этом сохраняется и  вы-
сокотемпературная β-фаза (I  тип ОСВ), связан-
ная с  основным максимумом линий β-фазы на 
дифрактограммах. Описанная ситуация возмож-
на в случае неполного протекания (прерывания) 
β→О -превращения.

При самой медленной скорости охлаждения 
10о/мин линии β-фазы являются симметричны-
ми, имеют наименьшую интенсивность и смеще-
ны в сторону меньших углов, по сравнению с их 
положением после закалки (рис. 2, 8). Смещение 
линий является результатом увеличения пери-
ода решетки аβ за счет отмеченного выше обед-
нения β-фазы по алюминию из-за прохождения 
β→О‑превращения. А симметричность линий, со-
ответственно, свидетельствует о  формировании 
гомогенного остаточного β-твердого раствора 
вследствие достаточно полного протекания диф-
фузионных процессов при распаде в условиях за-
медленного охлаждения.

В  целом, уменьшение скорости охлажде-
ния сплава ВТИ‑4 при СТА приводит к  росту 
средних значений периода решетки β-фазы  – 
аβ (рис.  9)  за счет более полного протекания 

β→О‑превращения, приводящего к  обеднению 
β-твердого раствора по алюминию. Аналогич-
ный эффект в  сплаве ВТИ‑4 наблюдали ранее 
в работе [35].

Исходя из изменения периода аβ (рис. 9), при 
одинаковых скоростях охлаждения более актив-
но процесс распада идет в  сплаве, нагретом на 
970 °С, который исходно имеет менее стабильный 
матричный β-твердый раствор, исходя из пред-
ставленных выше периодов решетки β-фазы по-
сле закалки.

Данные по влиянию скорости охлаждения 
сплава ВТИ‑4 на твердость и контактный модуль 
упругости приведены на рис. 10.

Сопоставление твердости (рис. 10а) с данными 
фазового состава и структуры (рис. 5, 8) позволило 
оценить вклад разных структурных составляющих 
в изменение твердости. С уменьшением скорости 
охлаждения при термоанализе увеличивается до-
ля первичных (с  учетом наслоения) выделений 
и  уменьшается доля ОСВ, которые совместно, 
исходя из их относительно крупных размеров, 
мало влияют на изменение величины твердо-
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Рис. 9. Изменение периода решетки β-фазы в зави-
симости от скорости охлаждения при термоанализе 
сплава ВТИ-4.
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сплава ВТИ-4.
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сти. Наиболее значимое влияние на твердость 
оказывает третья структурная составляющая  – 
β-превращенная структура с ОIIп. Дисперсность 
ОIIп частиц преимущественно увеличивается по 
мере повышения скорости охлаждения (рис. 7), 
что коррелирует с  ростом твердости. Наиболее 
крупные вторичные ОIIп выделения наблюдали 
после охлаждения со скоростью 10°/мин с 970 °С 
(рис. 5, 7), что и определило минимальную твер-
дость после этой обработки сплава (рис. 10). При 
более высоких скоростях охлаждения объемная 
доля β-превращенной структуры в случае охлаж-
дения с 970 °C выше, чем с температуры нагрева 
950 °С (рис. 5), при сопоставимой дисперсности 
(рис. 7), что обуславливает более высокие значе-
ния твердости при одинаковой скорости охлаж-
дения с 970 °С.

Известно [40], что величина модуля упругости 
в сплавах мало зависит от структуры и, в первую 
очередь, определяется объемной долей фиксиру-
емых в структуре фаз, в нашем случае β и О‑фаз, 
каждая из которых характеризуется своим уров-
нем упругих характеристик. Поэтому в отличие от 
твердости с  уменьшением скорости охлаждения 
модуль упругости сплава ВТИ‑4 увеличивается, 
так как растет объемная доля в структуре О‑фазы 
(рис. 11), которая, исходя из работ [41, 42], имеет 
более высокие характеристики модуля Юнга по 
сравнению с  матричным β-твердым раствором. 
Повышение температуры нагрева с 950 до 970 °С 
способствует получению более высоких значе-
ний модуля упругости при одинаковой скорости 
охлаждения сплава ВТИ‑4 в  результате фикса-
ции после охлаждения с  970 °С большей объем-
ной доли высокомодульной О‑фазы в  структуре 
(рис. 11).

На основании полученных данных термоана-
лиза, РСФА и  РЭМ построены термокинетиче-
ские диаграммы распада высокотемпературной 
β(В2)-фазы при охлаждении от температур 950 
и 970 °C (рис. 12).

На диаграмме выделена область I, в  которой 
распад протекает преимущественно за счет дви-
жения межфазной Оп/β-границы (границы выде-
лены исходя из диапазона высокотемпературного 
экзоэффекта на термограммах – рис. 4) с образо-
ванием OIIн. В области II распад протекает с об-
разованием пластин вторичной О‑фазы (диапа-
зон низкотемпературного экзоэффекта – рис. 4). 
Согласно положения пиков на термограммах 
(рис.  4)  при повышении температуры нагрева 
с 950 до 970 °С области протекания распада I и II 
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Рис. 11. Доля О-фазы в структуре сплава ВТИ-4 в за-
висимости от скорости охлаждения при термоанали-
зе (по данным количественного РСФА).
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Рис. 12. Диаграммы распада высокотемпературной β 
(В2)-фазы в сплаве ВТИ-4 при охлаждении с темпе-
ратур нагрева 950 °С (а) и 970 °С(б). Область I – рас-
пад протекает за счет движения межфазной Оп /β-гра-
ницы, область II – распад протекает с образованием 
пластин вторичной О-фазы.
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смещаются на термокинетической диаграмме 
вверх по температуре.

При скоростях 10–20°/мин большая доля рас-
пада реализуется в  области I  и  сопровождается 
значительным ростом первичных выделений за 
счет OIIн-фазы, доля распада в области II с образо-
ванием OIIп относительно невелика. Повышение 
скорости охлаждения до 37–80°/мин приводит 
к  расширению распада в  области II и  образо-
ванию более дисперсных выделений OIIп-фазы 
по мере роста скорости охлаждения, способ-
ствуя росту твердости. При скорости охлаждения 
50…80°/ мин по структуре фиксируется неполная 
реализация (приостановка) β→O‑превращения 
в области II с сохранением большого количества 
ОСВ I‑типа. В обоих случаях приостановка про-
исходит в диапазоне 720–730 °С.

ВЫВОДЫ
Построены термокинетические диаграм-

мы распада высокотемпературной β(В2)-фазы 
при охлаждении от температуры 950 °C и 970 °C 
в  сплаве ВТИ‑4. На диаграммах показаны две 
области протекания β(В2)-О‑превращения по 
разным механизмам  – высокотемпературная, 
за счет движения межфазной границы, и  низ-
котемпературная, за счет образования дисперс-
ных O‑пластин. Обнаружено, что с увеличением 
скорости охлаждения с 10 до 80°/мин уменьша-
ется высокотемпературный интервал выделе-
ния О‑фазы и расширяется интервал температур 
образования вторичных О‑пластин. Установ-
лено наличие приостановки β→O‑превращения 
в области температур 720–730 °С при скоростях 
охлаждения 50…80°/мин с  обеих температур 
нагрева.

Выявлены три характерные структурные со-
ставляющие, фиксируемые в сплаве ВТИ‑4 после 
охлаждения с  950, 970 °С: первичные О(α2)-ча-
стицы с  наслоением вторичной О‑фазы; обла-
сти β-матрицы свободные от выделений; обла-
сти β-превращенной структуры с  вторичными 
О‑пластинами. Проведена оценка изменений ка-
ждой отдельно взятой структурной составляющей 
в зависимости от температуры нагрева и скорости 
охлаждения сплава ВТИ‑4. Отмечено, что повы-
шение температуры нагрева и снижение скорости 
охлаждения способствует более активному уве-
личению толщины как пластин, так и наслоений 
вторичной О‑фазы.

Установлена взаимосвязь формируемого в хо-
де охлаждения с  разными скоростями струк-
турно-фазового состояния с  получаемым уров-
нем твердости и  контактного модуля упругости 
в  сплаве ВТИ‑4. Показано, что с  уменьшением 
скорости охлаждения с  80 до 10°/мин с  темпе-

ратур нагрева 950, 970 °C происходит снижение 
твердости в результате уменьшения дисперсности 
образующихся вторичных О‑пластин, а контакт-
ный модуль упругости имеет тенденцию к  по-
вышению, коррелируя с  ростом объемной доли 
О‑фазы в структуре.

Работа выполнена при поддержке гран-
та РНФ-Индия № 22–49–02066, https://rscf.ru/
project/22–49–02066/.
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