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СПИСОК УСЛОВНЫХ ОБОЗНАЧЕНИЙ

Механические свойства при комнатной температуре

σ200,2 Условный предел текучести

σ20в Временное сопротивление разрыву

δ20 Относительное удлинение

ψ20 Относительное сужение

KCU Ударная вязкость (образец с концентратором типа U)

KCT Ударная вязкость (образец с трещиной)

σ20расч Расчётное временное сопротивление разрыву

Механические свойства при температуре 600 ◦C

σ6000,2 Условный предел текучести

σ600в Временное сопротивление разрыву

δ600 Относительное удлинение

ψ600 Относительное сужение

δ600100 Общая пластическая деформация при 100-часовом испы-
тании на ползучесть

τ600σ Длительная прочность (в часах) при приложенном напря-
жении σ (МПа)

σT
расч Расчётное временно́е сопротивление разрыву при темпера-

туре T (◦C)

δ
600/100
расч Расчётная общая пластическая деформация при 100-

часовом испытании на ползучесть

Интерметаллидные фазы

S1 (Ti,Zr)5Si3
S2 (Ti,Zr)6Si3
S3 (Ti,Zr)2Si

α2 Ti3Al

γ TiAl

Химические эквиваленты

Tпп Температура полиморфного превращения

∆, ∆масс Относительное среднеквадратичное отклонение радиусов
элементов от «среднего атомного радиуса сплава», вычис-
ленное через атомные доли или массовые проценты

VEC Средняя концентрация валентных электронов

r «Средний атомный радиус» сплава

χ «Средняя электроотрицательность» сплава

∆χ Среднеквадратичное отклонение электроотрицательности

[Si]d Отношение массовых процентов Zr/Si
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ВВЕДЕНИЕ

Актуальность темы.

В настоящее время увеличиваются скорости полёта летательных аппаратов и возрастает тем-
пература аэродинамического нагрева их узлов. Происходит переоценка требований к деталям из
жаропрочных титановых сплавов и на первый план выходят показатели экономичности и ресурса.
КПД двигателей должен расти, следовательно, масса вращающихся деталей должна снижаться, и
как следствие нужны материалы с высокой удельной прочностью.

В современных двигателях доля деталей из титановых сплавов занимает около 30–40%. Од-
нако их максимальная рабочая температура составляет 550 ◦C (длительно) и 600 ◦C (кратковре-
менно), поэтому нужно «двигаться» в сторону горячих ступеней. Для этого необходимо либо раз-
рабатывать новые жаропрочные сплавы, либо оптимизировать существующие. В настоящее вре-
мя, в основном, работы ведутся в первом направлении, т. е. разрабатываются новые составы (на
основе интерметаллидов Ti3Al, TiAl, Ti2AlNb). Реже, но всё-таки, появляются работы по усовер-
шенствованию существующих жаропрочных титановых сплавов, например, микролегированием
редкоземельными элементами. Экономически более выгодно доработать существующий сплав,
так как в этом случае отсутствует необходимость первичной сертификации материала, изменения
конструкторской документации на изделия и т. п.

Но в любом случае современный жаропрочный сплав на основе титана должен удовлетво-
рять ряду требований. По крайней мере сплав должен обеспечивать необходимый минимум целого
комплекса свойств:

• высокое сопротивление ползучести при рабочих температурах и заданных нагрузках;

• высокие значения вязкости разрушения и низкие скорости роста трещины;

• высокие значения кратковременной и длительной прочности во всем интервале рабочих
температур;

• термическая стабильность, т. е. способность сохранять определенный комплекс свойств
во всем диапазоне рабочих температур и в течение всего времени эксплуатации;

• высокое сопротивление усталости во всем диапазоне рабочих температур;

• приемлемые технологические свойства и в первую очередь пластичность, обеспечива-
ющие возможность получения стабильно качественных деталей.

Степень разработанности темы. Детали из жаропрочного титанового псевдо-α-сплава
ВТ18у применяются практически во всех российских самолетах, вертолетах и ракетах. Сплав яв-
ляется интересным как с технологической, так и с научной точек зрения. Жаропрочным сплавам
на основе титана, в том числе и сплаву ВТ18у, посвящено много работ (работы Н. А. Ночовной с
сотрудниками, ФГУП «ВИАМ»). В последние десятилетия результаты работ по псевдо-α-сплавам
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(Ti6242Si, IMI834), выполненных зарубежными двигателестроительными компаниями Honeywell,
Rolls Royce plc, General Electric AE, SNECMA Moteurs совместно с ведущими университетами и
лабораториями мира, показывают, что, по крайней мере, сопротивление ползучести можно по-
высить снижением таких примесей как Fe, Ni и Cr. Также, как показывает и мировой, так и соб-
ственный опыт ВСМПО – комплекс механических свойств можно существенно изменять в ту или
в иную сторону варьированием легирующих элементов в пределах марки сплава.

Целью данной работы является уточнение режима термической обработки полуфабрикатов
и оптимизация химического состава сплава ВТ18у для обеспечения более высокого комплекса ме-
ханических свойств при комнатной и повышенной температурах по сравнению с существующими
на сегодняшний день.

Для достижения поставленной цели необходимо было решить следующие задачи:

1. Разработать интегральные характеристики механических свойств — комплексы меха-
нических свойств (КМС).

2. По результатам испытаний механических свойств на серийной продукции провести
статистическое исследование влияния химических эквивалентов (факторов) на ком-
плекс механических свойств (откликов) и выявить статистически значимые зависимо-
сти между факторами и откликами.

3. Уточнение режима термической обработки образцов для испытания механических
свойств штамповок дисков из сплавов типа ВТ18у.

4. Исследовать влияние химических эквивалентов на механические свойства и КМС дис-
ков из сплава ВТ18у и оптимизировать химический состав для получения более высо-
кого уровня свойств по сравнению с сегодняшними.

5. Исследовать влияние примесей Fe, Ni и Cr на механические свойства прутков из сплава
ВТ18у.

6. Исследовать влияние микролегирования гадолинием на служебные и механические
свойства сплавов типа ВТ18у.

Научная новизна:

1. Впервые предложены численные комплексы механических механических свойств: низ-
котемпературный (для свойств при комнатной температуре), высокотемпературный
(600 ◦C) и полный комплексы, которые являются средними арифметическими отноше-
ний фактически измеренных значений свойств к требуемым.

2. Впервые, для сплава ВТ18у, расчётное временно́е сопротивление разрыву при комнат-
ной температуре и при 600 ◦C и полное удлинение при ползучести (при 600 ◦C) аппрок-
симирована зависимостью от химических эквивалентов теории Юм-Ро́зери и эквива-
лента по кислороду.
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3. Проведена оптимизация химического состава сплава на основе ограничений по хими-
ческим эквивалентам и связи их с комплексами механических свойств.

4. Впервые, для сплава ВТ18у, доказано улучшение жаропрочных свойств (общая пласти-
ческая деформация при ползучести и длительная прочность) и вязкостных характери-
стик KCU и KCT при увеличении величины химического эквивалента Si/[Fe], где [Fe]
— эквивалент по железу.

5. Выполнено исследование влияния микролегирования сплава ВТ18у гадолинием
(0,4 мас. %) на структуру и механические свойства прутков. Показано, что при микроле-
гировании размер β-зерна уменьшается; возрастают и прочностные и пластические ха-
рактеристики при комнатной температуре; существенно увеличиваются пластические
характеристики при 600 ◦C; однако ударная вязкость KCT уменьшается и несколько
снижается длительная прочность; .

Теоретическая значимость:

1. Показаны закономерности влияния легирования на механические свойства сплава
ВТ18у.

2. Предложены научные подходы к анализу формирования свойств.

Практическая значимость:

1. Предложен химический состав ВТ18у в рамках марки сплава и режим термической
обработки, позволяющие получать более высокий комплекс механическим свойств по
сравнению с существующим на сегодняшний день.

2. Показано отрицательное влияние примесей Fe, Ni и Cr на ползучесть, длительную проч-
ность и вязкость разрушения.

3. Показано, что введение гадолиния в сплав ВТ18у приводит к обеднению матрицы кис-
лородом и оловом, что в свою очередь приводит к снижению прочности основы и её
жаростойких свойств. Поэтому, несмотря на рост некоторых механических свойств,
микролегирование гадолинием в количестве 0,4 мас. % нецелесообразно.

Методология и методы диссертационного исследования. Методологической основой ис-
следования послужили работы ведущих зарубежных и российских учёных в области жаропроч-
ных титановых сплавов, отраслевые стандарты РФ и спецификации зарубежных компаний. Для
достижения поставленной цели в диссертационной работе были использованы следующие мето-
ды исследования: статистический анализ, растровая электронная микроскопия, инструменталь-
ные методы измерения механических свойств, инструментальные методы определения химиче-
ского состава.

Основные положения, выносимые на защиту:
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1. Влияние легирования основными элементами и микролегирования гадолинием на вы-
деление интерметаллидных фаз в сплаве ВТ18у.

2. Зависимость комплексов механических свойств от химических эквивалентов и проце-
дура оптимизации химического состава сплава ВТ18у.

3. Роль примесей Fe, Ni и Cr в формировании механических свойств прутков из сплава
ВТ18у.

4. Результаты исследований влияния легирования гадолинием на жаростойкость сплавов
ВТ9 и ВТ18у при температурах 600…800 ◦C.

Достоверность полученных результатов диссертационной работы подтверждается исполь-
зованием современного сертифицированного оборудования, аттестованного по международным
стандартам; применением комплекса взаимодополняющих современных методов эксперимен-
тального и статистического исследования.

Апробация работы. Основные результаты работы докладывались на конференциях:

1. Proceedings of AeroMat Conference & Exposition. May 7–10, 2018. Gaylord Palms Resort
& Convention Center, Orlando FL.

2. Всероссийская научно-техническая конференция «Современные достижения в области
создания перспективных легких сплавов и покрытий для авиационной и космической
техники». 10.04.2021, г. Москва. ФГУП «ВИАМ».

Личный вклад. Диссертация является законченной научной работой, в которой обобщены
результаты исследований, полученные лично автором и в соавторстве. Основная роль автора – в
самостоятельно выполненном анализе состояния вопроса по теме диссертации, формулировании
цели и задач работы, проведении экспериментальных исследований, анализе и обобщении полу-
ченных данных, формировании выводов, полученных в результате выполнения работы. Обсужде-
ние и интерпретация полученных результатов проводилась совместно с научным руководителем и
соавторами публикаций. Автор лично участвовал и руководил всеми этапами изготовления полу-
фабрикатов, испытаний механических свойств, лабораторных исследований и реализации числен-
ных методов на ЭВМ. Основные положения и выводы диссертационной работы сформулированы
автором.

Публикации. Результаты диссертации отражены в 6 публикациях в журналах, входящих в
перечень ВАК и 1 патенте.

Структура и объём диссертации. Диссертационная работа состоит из введения, 5 глав, за-
ключения, списка литературы. Диссертация изложена на 113 страницах, содержит 32 таблицы,
62 рисунка, 43 формулы. Список использованной литературы содержит 142 источника.
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1 ОБЗОР ЛИТЕРАТУРЫ

Для чистого титана характерна невысокая прочность (σ20
в ≈250…450 МПа) в сочетании с вы-

сокой пластичностью (δ20 = 50…60 %,ψ20 = 70…90 %) и технологичностью при обработке давле-
нием, включая холодную штамповку. В связи с невысокой плотностью (ρ ≈ 4,5 г/см2) он обладает
преимуществами перед многими материалами по удельным прочностным характеристикам. Ти-
тан обладает высокой коррозионной стойкостью как в агрессивных средах (щелочные, кислотные
среды), так и в естественных (морская вода, морская атмосфера). Эффективность применения ти-
тана во многих назначениях можно значительно повысить легированием и методами термической
обработки.

Титан имеет две аллотропические фазы: низкотемпературную α и высокотемпературную β.
Температура полиморфного превращения (далее — Tпп) чистого титана составляет 882 ± 2 ◦C [?].
α-титан имеет гексагональную плотноупакованную структуру (ГПУ, hcp), а β-Ti объемно-
центрированную кубическую (ОЦК, bcc) (см. Рисунок 1). Согласно литературным данным [1], в

Рисунок 1 — Кристаллическая структура: слева — α-Ti (ГПУ) и справа β-Ti (ОЦК).

случае α-Ti параметры решетки составляют a = 0,295 нм и c = 0,468 нм, отношение c/a = 1,587
меньше идеального значения 1,633. Параметр решетки β-фазы составляет 0,332 нм [1]. Большое
разнообразие свойств титановых сплавов зависит от присутствия, количества и морфологии этих
двух фаз, которое связано с легированием, режимами деформации и термической обработки. На-
пример, β-Ti обладает хорошей деформируемостью из-за большого количества систем скольже-
ния, присутствующих в ОЦК-структуре. α-фазу отличает анизотропное механическое поведение,
что является следствием кристаллографической анизотропии ГПУ-решетки. Так, например, мо-
дуль Юнга, перпендикулярный базисной плоскости, составляет 145 ГПа, в то время как он со-
ставляет лишь 100 ГПа, когда нагрузка прикладывается параллельно базисной плоскости [1].
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1.1 Титановые сплавы. Классификация

Целенаправленное легирование титана различными химическими элементами и вместе с со-
ответствующими режимами деформации и режимами термической обработки позволяют получать
сплавы с требуемыми свойствами. Классификация легирующих элементов обычно основана на их
влиянии температуру полиморфного превращения (Tпп), как показано на Рисунке 2. Элементы Sn

Рисунок 2 — Влияние легирующих элементов на фазовую диаграмму бинарных титановых сплавов [1]
(слева направо): (а) нейтральные упрочнители (Zr, Sn); (б) α-стабилизаторы (Al, C, N, O);

(в) изоморфные β-стабилизаторы (V, Nb, Mo, W); (г) эвтектоидные β-стабилизаторы (Fe, Cr, Mn,
Si, Co, Ni, Cu).

и Zr относятся к так называемым нейтральным упрочнителям (см. Рисунок 2а), так как они слабо
влияют на Tпп, но введение обоих этих элементов к количествах, используемых в промышленных
сплавах, понижают Tпп и поэтому логичнее относить их к β-стабилизаторам. Они увеличивают
прочность как α, так и β-фазы в результате растворного упрочнения.

Элементы Al, O, N и C относятся α-стабилизаторами (Рисунок 2б), так как при легировании
они расширяют область существования α-фазы.

Элементы Mo, V, Ta, Nb, Fe, Mn, Cr, Co, Ni, Cu, Si и H (Рисунки 2в–2г) являются β-
стабилизирующими элементами, снижающими Tпп, которые, в свою очередь, делятся на (см. Ри-
сунок 2в) β-изоморфные (V, Nb, Mo, W, Ta) и (см. Рисунок 2г) β-эвтектоид-образующие (Fe, Cr,
Mn, Si, Co, Ni, Cu) в зависимости от типа бинарной диаграммы состояния с титаном.

Легирующие элементы в титановых сплавах можно разделить также по их поведению в твер-
дом растворе: на элементы внедрения (O, C, N, H) и элементы замещения (Al, V, Nb, Mo, W, Ta,
Fe, Cr, Mn, Si, Co, Ni, Cu).

Основными в титановых сплавах являются диффузионное и сдвиговое (мартенситное) пре-
вращения [2]. Полиморфное превращение, контролируемое диффузией, происходит при малых
скоростях охлаждения и реализуется по механизму зародышеобразования и последующего роста
новых зёрен. При скоростях нагрева/охлаждения больше критической протекает бездиффузион-
ное (мартенситное) превращение.

Наиболее распространена классификация сплавов по фазовому составу [1, 2, 3, 4]:
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1. α-сплавы, структура которых представлена α-фазой.

2. Псевдо-α-сплавы, структура которых представлена α-фазой и небольшим количеством
β-фазы и/или интерметаллидов (не более 5 %). Эти сплавы хорошо свариваются все-
ми видами сварки, термически не упрочняются их применяют в отожженном состоя-
нии. Общие недостатки α- и псевдо-α-сплавов — сравнительно невысокая прочность
и большая склонность к водородной хрупкости [5].

3. (α+β)-сплавы мартенситного класса, структура которых представлена α- и β-фазами.
Сплавы этого типа могут также содержать небольшое количество интерметаллидов.
Сплавы (α + β)-класса обладают широким диапазоном свойств, так как они включа-
ют в себя материалы, содержащие в отожженном состоянии примерно от 5 до 60 %
β-фазы. Эти сплавы отличаются большим разнообразием структуры и свойств, благо-
даря возможности при легировании существенно изменять соотношение α- и β-фаз в
отожженном состоянии, и благодаря применению не только отжига, но и закалки со
старением. Значительное количество β-фазы обуславливает высокую технологическую
пластичность (α + β)-сплавов и малую склонность к водородной хрупкости [6]. Хотя
(α+β)-сплавы в отожженном состоянии обладают высокой прочностью при температу-
рах, близких к комнатной, их временно́е сопротивление разрыву с повышением темпе-
ратуры снижается более интенсивно, чем у псевдо-α-сплавов, так что они оказываются
менее жаропрочными. Высокие прочностные свойства (α + β)-сплавов в термически
упрочненном состоянии сохраняются до сравнительно невысоких температур, так что
дисперсионное твердение не может быть эффективно использовано для повышения жа-
ропрочности (α+β)-сплавов. Механические свойства сплавов этого класса изменяются
в довольно значительных пределах. Эти сплавы упрочняются путем закалки и старения,
что позволяет получить в них высокопрочное состояние, но при пониженных характе-
ристиках пластичности. Механические свойства сплавов (α+β)-класса очень чувстви-
тельны к типу и параметрам микроструктуры.

4. Некоторые авторы [7, 8] выделяют сплавы переходного класса, которые по структуре
и протекающим в них превращениях занимают промежуточное состояние между двух-
фазными (α+β)- и псевдо-β-сплавами. В этих сплавах возможно образованиеω-фазы.

5. Псевдо-β-сплавы со структурой, представленной одной β-фазой после закалки или
нормализации из β-области. Структура этих сплавов характеризуется большим коли-
чеством β-фазы и небольшим количеством α-фазы. Эти сплавы в закаленном состо-
янии характеризуются высокой технологической пластичностью, хорошо обрабатыва-
ются давлением, обладают малой склонностью к водородной хрупкости. К недостаткам
можно отнести: невысокую термическую стабильность; неудовлетворительную свари-
ваемость, обусловленную ростом зерна в околошовной зоне; большой разброс механи-
ческих свойств, вызванный химической неоднородностью (ликвацией) сплавов в связи



13

с высокой степенью их легирования и большой чувствительностью процесса старения
к содержанию примесей внедрения.

6. β-сплавы, структура которых представлена термически стабильной β-фазой.

7. Сплавы на основе различных интерметаллидов титана.
Примеры сплавов разных классов, их средний химический состав, структурный алюминие-

вый эквивалент и молибденовый эквивалент приведены в Таблице 1.

Таблица 1 — Средний химический состав некоторых титановых сплавов разных классов. Приведены зна-
чения [Al]стр и [Mo]стаб..

Сплав Средний хим. состав (мас. %) [Al]стр [Mo]стаб.

α-сплавы

ВТ1-0 Нелегированный титан 0 0

BT-5 5,0Аl 5 0

BT5-1 5,0Al-2,5Sn 5,8 0

Псевдо-α-сплавы

ОТ4-0 0,8Al-0,8Mn 0,8 1,3

ОТ4-1 1,5Al-1,0Mn 1,5 1,7

ОТ4 3,5Al-1,5Mn 3,5 2,5

ВТ4 5,0Al-1,5Mn 5,0 2,5

Grade 9 3,0Al-2,5V 3,0 1,8

Ti 1100 6Al-2,75Sn-4Zr-0,4Mo-0,45Si 7,6 0,4

IMI834 5,5Al-4Sn-4Zr-0,5Mo-1Nb-0,4Si 7,5 0,8

ВТ18y 6,5Al-2,5Sn-4Zr-1Nb-0,7Mo-0,15Si 8,0 1,0

6242Si 6Al-2Sn-4Zr-2Mo-0,08Si 7,3 2,0

ВТ20 6Al-2Zr-1Mo-1V 6,3 1,7

ТС5 5Al-2Zr-3Sn-2V 6,3 1,4

IMI829 5,6Al-3,5Sn-3Zr-1Nb 7,3 0,3

ВТ41 6Al-3Zr-4Sn-1Mo-1Nb-0,3Si-0,5W-0,1Fe 9 1,7

(α+ β)-сплавы мартенситного класса

ВТ6 6Al-4,5V 6,0 3,2

ВТЗ-1 6Al-2,5Mo-2 Cr-0,3Si-0,5Fe 6,0 7,3

ВТ8 6,5Al-3,3Mo-0,3Si 6,5 3,3

ВТ9 6,5Al-3,3Mo-1,5Zr-0,25Si 6,8 3,3

ВТ14 4,5Al-3Mo-1V 4,5 3,7

ВТ16 2,5Al-5Mo-5V 2,5 8,6

ВТ23 5,5Al-2Mo-4,5V-1Cr-0,7Fe 5,5 8,9

ВТ25у 6,5Al-4Mo-4Zr- 2Sn-1V-1W-0,2Si 7,8 5,2

Продолжение на следующей странице
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Таблица 1 – продолжение Таблицы с предыдущей страницы

Сплав Средний хим. состав (мас. %) [Al]стр [Mo]стаб.

Ti-662 6Al-6V-2Sn 6,7 4,3

Ti-6246 6Al-2Sn-4Zr-6Mo 7,3 6,0

(α+ β)-сплавы переходного класса

ВТ22 5Al-5Mo-5V-1Fe-1Cr 5,0 13,1

Ti-10-2-3 10V-2Fe-3Al 3,0 12,9

ВТЗ0 11Mo-6Sn-4Zr 0,7 15,3

VST 3553 3Al-5V-5Mo-3Cr 3,0 13,6

VST 55531 5Al-5V-5Mo-3Cr-1Zr 5,2 13,6

Псевдо-β-сплавы

ВТ15 3Al-7 Mo- 11Cr 3,0 25,3

ТС6 10Cr-4Mo-6V-3Al 3 25

15-3-3-3 15V-3Al-3Cr-3Sn 4,0 15,7

ВТ32 2,5Al-8,5Mo-8,5V-1,2Fe-1,2Cr 2,5 20,0

BetaC 8V-6Cr-4Mo-4Zr-3Al 3,7 19,7

Сплавы на основе интерметаллидов

ВТИ-4 11Al-40Nb-1,0Mo-1,5Zr-1,5V-0,2Si

ВИТ1 11Al-40Nb-0,5Mo-2,0Zr-1,0W-1,0Ta-0,2Si

24-10-3-1 24Al-10Nb-3V-1Mob

48-2-2 48Al-2Cr-2Nb (ат. %)

Имеются классификации титановых сплавов и по другим признакам [2]: по структуре и свой-
ствам в закаленном состоянии [7]; по способности упрочнения при старении; по стабильности
β-фазы при закалке [9]; по уровню прочности; по назначению; по температуре эксплуатации; по
способу производства (литейные и деформируемые).

1.2 Химические эквиваленты

Для комплексного анализа влияния всего набора легирующих элементов на фазовый состав
и механические свойства используются интегральные характеристики химического состава — хи-
мические эквиваленты (ХЭ). В общем, ХЭ можно разделить на четыре группы:

1. Традиционные эквиваленты, используемые в металловедении титановых сплавов [10]
(структурные и прочностные по Al и Mo), рассчитываемые из фактического химическо-
го состава и ХЭ, определяемые нормативной документацией на сплав ВТ18у.
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2. Параметры, исторически восходящие к правилам Юм-Ро́зери, определяющие способ-
ность химического элемента растворяться в металле с образованием твёрдого раствора:
суммарное относительное различие атомных радиусов элементов сплава ∆, разница по
электроотрицательности ∆χ и средняя концентрация валентных электронов VEC (от-
личается от так называемой электронной концентрации e/a) [11, 12, 13, 14].

3. Два параметра Bo и Md так называемой «d»-электронной теории, разработанной
Morinaga [15, 16] в 80-х годах прошлого столетия на основе квантовохимических рас-
четов небольших кластеров, воспроизводящих локальное расположение легирующих
элементов в сплаве. Эта теория успешно используется для разработки и анализа свойств
сплавов на основе Ni, Ti, Al и Mg. Так как Bo − Md-карты применяются для описания
стабильностиβ-фазы иβ→ ω-превращения, поэтому в настоящей работе они рассмат-
риваться не будут.

4. Составляющие свободной энергии Гиббса: энтальпийный и энтропийный слагаемые,
соотношение между которыми определяет стабильность той или иной фазы. Эти ХЭ в
настоящее время также успешно используются для разработки и классификации новых
перспективных HEA высокоэнтропийных (от англ. High-Entropy Alloys) сплавов [11,
17]. Рассматриваемые в настоящей работе псевдо-α-сплавы не относятся к группе HEA,
поэтому эти ХЭ здесь также рассматриваться не будет.

1.2.1 Традиционные химические эквиваленты

Для комплексного сопоставления разных химических составов в работе используются тра-
диционные химические эквиваленты.

Rosenberg [18, с. 151] при разработке жаропрочных псевдо-α-титановых сплавов ввёл по-
нятие эквивалента α-стабилизаторов и нейтральных упрочнителей по алюминию. За основную
характеристику жаропрочности он выбрал термическую стабильность. За критерий термиче-
ской стабильности Rosenberg принял удлинение не менее 10 % и поперечное сужение не менее
20 %, сохраненные образцами после их выдержки под напряжением 246 МПа при температуре
540 ◦C [2]. Если эти условия принять за критерий термической стабильности, то двойные сплавы
Ti-Al теряют термическую стабильность в интервале концентраций от 8 до 9 мас. % алюминия.
При дополнительном легировании сплавов Ti-Al оловом и цирконием содержание алюминия, при
котором термическая стабильность становится неудовлетворительной, смещается к меньшим кон-
центрациям, причём действие 1 мас. % Al эквивалентно действию 3 мас. % Sn и 6 мас. % Zr. Кис-
лород в десять раз эффективнее, чем алюминий уменьшает термическую стабильность. Позднее
в работе [19] влияние углерода и удвоенного содержания азота на условия образования α2-фазы
в количествах, снижающих термическую стабильность псевдо-α-сплавов, было предложено при-
равнять к действию кислорода. Относительно влияния кремния на выделение α2-фазы нет общего
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мнения. В работах [20, с. 563; 71] действие кремния выражено через алюминиевый эквивалент,
как 4 мас. % Si. Таким образом, структурный эквивалент по алюминию, отражающий склонность
сплава к выделению в сплавах α2-фазы (Ti3Al), можно представить в следующем виде [21, 22]:

[Al]стр = Al +
Sn
3

+
Zr
6

+ 4 · Si + 10 · (O + C + 2N) . (1)

При [Al]стр > 9 % сплавы теряют термическую стабильность.

Прочностной эквивалент по алюминию [10]

[Al]пр = Al +
Sn
2

+
Zr
3

+ 3,3 · Si + 20 · O + 12 · C + 33 · N. (2)

За основу оценки прочностного эквивалента по Al была взята эффективность растворного упроч-
нения от введения 1 мас. % α-стабилизаторов и нейтральных упрочнителей Zr и Sn. Повышение
временного сопротивления титановых сплавов при введении 1 мас. % легирующего элемента в
промышленные сплавы составляет: Al – 60, Sn – 30, Zr – 20, Si – 200, O – 1250, N – 2000 и C – 700
МПа/мас. % [10].

Наиболее сильное упрочняющее влияние на титан оказывают азот, затем кислород и угле-
род. В пределах, допускаемыми техническими условиями на сплавы, их действие можно считать
аддитивным. Для суммарной оценки влияния этих элементов вводится кислородный эквивалент,
выражаемый как (мас. %) [23]

[O]экв = O + 0,66 · C + 2 · N. (3)

Описание многокомпонентных титановых сплавов
предполагает, что действие всех β-стабилизаторов можно выразить эквивалентным содержани-
ем молибдена, при котором количество β-фазы, её стабильность, способность к превращениям в
двойном сплаве системы Ti-Mo будут такими же, как и в рассматриваемом сплаве:

[Mo]экв =
∑

i

C′′
Mo

C′′
i

× Ci, (4)

где C′′
Mo и C′′

i — вторая критическая концентрация молибдена и i-го легирующего β-
стабилизатора [23]; Ci массовый процент содержания элемента. Суммирование проводится по
всем легирующим β-элементам. Эквиваленты по молибдену [10, 2, 24]

[Mo]стаб. = Mo +
Nb
3,3

+
V

1,4
+

Cr
0,6

+
Fe
0,4

, (5)

[Mo]пр = Mo +
Nb
3,3

+
V

1,7
+

Cr
0,8

+
Fe
0,7

. (6)
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Для сплава ВТ18у с учётом только основных легирующихβ-стабилизаторов Mo и Nb прочностной
молибденовый эквивалент и эквивалент стабилизации равны и поэтому можно записать

[Mo]экв = Mo +
Nb
3,3

. (7)

Кроме того, ОСТ 1 900013-81 на диски из сплава ВТ18у требует ограничение суммы ниобия и
молибдена

NM = Nb + Mo ∈ [0,9; 2,1] мас. %. (8)

Итак, структурные и прочностные эквиваленты являются интегральными параметрами, харак-
теризующими влияние легирующих элементов на структуру, фазовый состав и прочность ти-
тановых сплавов. Структурный эквивалент по алюминию [25] (за рубежом его называют коэф-
фициентом термостабильности KTC [26]) характеризует суммарное влияние α-стабилизаторов и
нейтральных упрочнителей на фазовый состав сплавов — условие образования интерметаллида
Ti3Al (α2-фазы), которое приводит к резкому снижению пластичности и термической стабильно-
сти сплавов. Считается, что эта фаза не образуется, если структурный эквивалент по алюминию
не превышает 9 мас. %. Структурный эквивалент по молибдену характеризует суммарное влияние
β-стабилизирующих элементов на фазовый состав сплавов (количество β-фазы, ее стабильность,
способность к фазовым превращениям). Прочностные эквиваленты по алюминию и молибдену
характеризуют суммарное влияние легирующих элементов на прочностные характеристики тита-
новых сплавов. Прочностные эквиваленты целесообразно применять для α-, псевдо-α- и (α+β)-
сплавов, для которых влияние легирующих элементов на прочность можно считать линейным и
аддитивным. Для псевдо-β- и β-сплавов эффект растворного упрочнения ослабляется с увели-
чением содержания легирующих элементов, и линейный закон упрочнения сменяется на пара-
болический, так что при большом содержании легирующих элементов β- и псевдо-β-сплавов к
растворному упрочнению снижается [2, 10]. Дальнейшее упрочнение этих сплавов достигается
дисперсионным твердением при закалке и последующей низкотемпературной термической обра-
ботке.

1.2.2 Отношение Zr/Si

Цирконий, являясь химическим аналогом титана, не должен оказывать заметного влияния на
выделение силицидов, но на практике в титановых сплавах его атомы играют заметную роль [23].
Легирование титановых сплавов цирконием сдвигает растворимость кремния к меньшим концен-
трациям. Так, например, введение 3 мас. % циркония в тройную систему Ti − Zr − Si уменьшает
растворимость кремния с 0,40 мас. % до 0,15 мас. % при одновременном повышении эвтектоидной
температуры с 860 ◦C до 940 ◦C [27].

В сплавах системы Ti − Zr − Si преимущественно выделяются силициды типа (Ti,Zr)5Si3

(S1). Растворимость циркония в S1-силициде составляет 9 ат. %. При увеличении длительности
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термической обработки за счёт развития превращения β→ α силицид обогащается атомами цир-
кония и трансформируется в силицид (Ti,Zr)6Si3 (S2). При повышенном содержании циркония в
сплаве возможно образования силицида типа (Ti,Zr)2Si (S3) с тетрагональной решёткой.

При образовании силицидов происходит объёмное сжатие решётки, которое негативно ска-
зывается на механической стабильности материала. Подробно о понятии «механической стабиль-
ности» как универсальной мере сопротивления материала переходу в хрупкое состояние метал-
ла см. в обзоре [28]. Величина внутренних растягивающих напряжений зависит от соотношения
кремния и металлов, образующих силицид, т. е. от отношения Ti/Si и Zr/Si. Так как увеличение
содержания циркония приводит к росту вероятности формирования силицидов S1, 2, 3, для ана-
лиза, наряду с традиционными ХЭ (1)-(8), в диссертационной работе использовалось отношение
содержания циркония к содержанию кремния (мас. %)

[Si]d =
Zr
Si
. (9)

Несмотря на то, что и цирконий, и кремний содержатся также и в матрице, соотношение [Si]d, по
нашему мнению, всё же характеризует склонность образования силицидов S1, 2, 3 в сплаве. Для
марочного состава сплава ВТ18у значение [Si]d лежит в диапазоне 14…45.

Добавление в титан кремния до 0,5 мас. % приводит к повышению прочности (примерно
50 МПа на каждые 0,1 мас. %), но его присутствие снижает пластичность. Не ясно какой механизм
(растворное упрочнение или образование дисилицида титана TiSi2) приводит к повышению проч-
ности и соответствующему снижению пластичности. Возможно работают оба механизма. Значи-
тельное влияние кремний оказывает на ударную вязкость, снижая её. Но при этом он оказывает
положительное влияние на величину деформации ползучести. Например, в сплаве 6242Si при кон-
центрации кремния 0,09-0,11 мас. % величина деформации ползучести имеет минимум. В сплавах
без циркония минимальная деформация ползучести наблюдается при содержании 0,30-0,40 мас. %
кремния. То есть для улучшения сопротивления ползучести величину [Si]d следует увеличивать.
Вышеуказанное подтверждает необходимость введения в рассмотрение нового химического экви-
валента [Si]d, определяемого формулой (9).

1.2.3 Параметры правил фазовой стабильности Юм-Ро́зери

В качестве дополнительных критериев, связанных с химическим составом сплава, бы-
ли использованы параметры, исторически восходящие к правилам фазовой стабильности Юм-
Ро́зери [11]. Относительное различие атомных радиусов элементов сплава (суммирование ведётся
по всем элементам сплава):

∆= 100 ×
√∑

i

xi

(
1 − ri

r

)2
, (10)
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где «средний радиус сплава» r вычисляется как среднее атомное взвешенное атомных радиусов ri

(здесь xi – атомные доли содержания каждого элемента в сплаве)

r =
∑

i

xi ri. (11)

Заметим, что значения атомных радиусов в разных литературных источниках сильно отличают-
ся [29, 11, 23]. В Таблице 4 (см. стр. 42) приведены радиусы из [11] и [23]. В настоящей работе для
вычислений использовались значения из работы [11].

Среднеквадратичное отклонение электроотрицательностей∆χ по Полингу1 вычисляется как
(суммирование ведётся по всем элементам сплава)

∆χ=

√∑
i

(χi − χ)2, (12)

χ =
∑

i

xi χi. (13)

Другим параметром является концентрация валентных электронов, VEC (от англ.ValenceElectron
Concentration), которая оказалась полезной для определения фазовой стабильности интерметал-
лических соединений (суммирование ведётся по всем элементам сплава)

VEC =
∑

i

xi (VEC)i . (14)

Валентные электроны определяют поведение химического элемента в химических реакциях, то
есть они участвуют в образовании химической связи и завершают электронный слой атомов,
участвующих в ней. Чем меньше валентных электронов имеет элемент, тем легче он отдаёт эти
электроны (проявляет свойства восстановителя) в реакциях с другими элементами. И наоборот,
чем больше валентных электронов содержится в атоме химического элемента, тем легче он при-
нимает электроны (проявляет свойства окислителя) в химических реакциях при прочих равных
условиях. Параметр VEC, как было показано для большого количества сплавов, несёт более полез-
ную информацию, чем электронная концентрация e/a [30, 12]. Величина e/a является параметром
в правилах Юм-Ро́зери, а VEC является ключевым для определения уровня Ферми в валентной
зоне. Выбор между e/a и VEC зависит от задействованного механизма стабильности [13]. Соглас-
но работам Mizutani et al. [13, 14], величину e/a трудно использовать в качестве универсально-
го параметра при разработке новых сплавов, поскольку её значение не может быть однозначно
присвоено переходному металлу, так как оно зависит от локального окружения. При описании
сплавов переходных металлов более однозначной характеристикой является VEC.

1Электроотрицательность χ— фундаментальное химическое свойство атома, количественная характеристика спо-
собности атома в химическом соединении смещать к себе общие электронные пары, то есть способность атомов при-
тягивать к себе электроны других атомов
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Значения параметров, необходимых для вычисления вышеприведённых химических эквива-
лентов приведены в Таблице 4 на странице 42.

1.3 Требования ОСТ к полуфабрикатам из сплава ВТ18у

Прежде чем перейти к обзору современных жаропрочных титановых сплавов, приведём тре-
бования, предъявляемые к полуфабрикатам из сплава ВТ18у. В Таблице 2 приведены требования
ОСТ 1 90197 (штамповки дисков) и ОСТ 1 90006 (катаные прутки) для механических свойств,
испытания которых проводится при комнатной температуре. В Таблице 3 приведены требования
ОСТ 1 90197 (штамповки дисков) и ОСТ 1 90006 (катаные прутки) приведены требования к меха-
ническим свойствам, испытываемых при температуре 600 ◦C. В Таблицах 2 и 3 красным цветом
приведены минимальные целевые значения механических свойств в дальнейшем используемые
в диссертационной работе для оптимизации химического состава. В настоящей работе принято
требование (рекомендовано ФГУП «ВИАМ») — общая пластическая деформация при ползуче-
сти через 100 часов δ600100 не должна превышать 0,2 % (испытание проводится при напряжении
12 кгс/мм2 (120 МПа) и температуре 600 ◦C). Например, максимальное значение для остаточной
деформации при ползучести по стандарту одной из зарубежных двигателестроительных фирм для
псевдо-α-сплава 6242Si (480 ◦C, 380 МПа, 100 часов) составляет 0,2 %.

Таблица 2 — Требуемые значения низкотемпературных свойств (комнатная температура).

ОСТ σ20в , МПа δ20, % ψ20, % KCU,
Дж/см2

KCT,
Дж/см2

90197 1,2
вес. кат. 910…1110 7 15 23 8

90197 3
вес. кат. 880…1080 6 14 23 8

90006�18…25 мм 911…1080 10 25 23 7

90006�25…40 мм 880…1080 10 25 23 7

Таблица 3 — Требуемые значения высокотемпературных свойств (600 ◦C).

ОСТ σ600в , МПа δ600100, % τ600265, ч τ600275, ч τ600295, ч

90197 560 100 50

90006 560 100 50
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1.4 Современные жаропрочные титановые сплавы

Дадим несколько определений.

Жаропрочность – способность сплавов выдерживать механические нагрузки при высоких
температурах в течение определенного длительного времени. Под жаропрочностью также по-
нимают напряжение, вызывающее заданную деформацию, не приводящую к разрушению, ко-
торое способен выдержать металлический материал в конструкции при определенной темпера-
туре за заданный отрезок времени. Ползучесть – явление непрерывной деформации под дей-
ствием постоянного напряжения. Длительная прочность – сопротивление материала разруше-
нию при длительном воздействии нагрузки и температуры. Длительная прочность, кратковре-
менная прочность при повышенных температурах и ползучесть – основные характеристики тер-
мостабильности и жаропрочности. Если учитываются время и напряжение, то характеристика
называется пределом длительной прочности; если время, напряжение и деформация – пределом
ползучести. Предел ползучести – это условное растягивающее напряжение, при котором ско-
рость или деформация ползучести за определенное время достигают заданной величины [31].
Предел длительной прочности характеризует условное напряжение, под действием которого ма-
териал при заданной температуре разрушается через определенный промежуток времени. Жа-
ростойкость характеризует сопротивление металлов и сплавов газовой коррозии при высоких
температурах.

Еще сравнительно недавно основным критерием при разработке жаропрочных сплавов была
величина кратковременной и длительной прочности при определенной температуре. В настоящее
время можно сформулировать целый комплекс требований к жаропрочным титановым сплавам,
по крайней мере, для деталей авиационных двигателей. В зависимости от условий работы обра-
щается внимание на то или иное определяющее свойство, величина которого должна быть макси-
мальной, однако сплав должен обеспечивать необходимый минимум и по другим свойствам, как
указано ниже [32]:

1. Высокая кратковременная прочность во всем интервале рабочих температур.

2. Удовлетворительные пластические свойства при комнатной температуре.

3. Термическая стабильность. Сплав должен сохранять свои пластические свойства после
длительного воздействия высоких температур и напряжений: сплав не должен охруп-
чиваться в течение времени, сопоставимом с временем эксплуатации детали. Макси-
мальные требования: сплав не должен охрупчиваться после воздействия температур и
напряжений в условиях, заданных конструктором.

4. Высокое сопротивление усталости при комнатной и повышенных температурах. Пре-
дел выносливости гладких образцов при комнатной температуре должен составлять не
менее 45 % предела прочности, а при 400 ◦C не менее 50 % предела прочности при
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соответствующих температурах. Эта характеристика особенно важна для деталей, под-
верженных вибрациям в процессе работы, как, например, лопатки компрессоров.

5. Высокое сопротивление ползучести.

6. Длительная прочность с некоторым запасом должна превышать требуемое ОСТ значе-
ние.

В настоящее время можно выделить несколько направлений в разработке жаропрочных ти-
тановых сплавов, основные из которых: сплавы на основе упрочнения твердого раствора и сплавы
на основе упорядоченных фаз.

Псевдо-α-сплавы. Разрабатываются на базе низкотемпературной α-модификации титана. О
них более подробно речь пойдёт ниже.

α2-сплавы на основе интерметаллида Ti3Al типа «альфа-2», «супер-альфа-2» деформируются в
горячем состоянии, но только с малыми степенями деформации и скоростями. Типичными пред-
ставителями этой группы являются сплавы СТ5, ВТИ-2 (Россия), Ti-24-10-3-1 (США), TD-2 (Ки-
тай).

(орто+β)-сплавы на основе интерметаллида Ti2AlNb: ВТИ-4, ВИТ1 [33].

γ-сплавы. Создаются на основе γ-алюминида титана TiAl. Современные γ-сплавы содержат
кроме алюминия другие легирующие компоненты (Nb, Cr, Mo, Zr, W). На сегодняшний день одним
из наиболее инновационных разработок являются так называемые гамма-сплавы 3-его поколения
типа TNM-B1 (Ti − 43,5Al − 4Nb − 1Mo − 0,1B), содержащие помимо алюминия ниобий, молиб-
ден и бор [34]. Сплавы на основе TiAl в настоящее время считаются наиболее перспективными с
точки зрения предельных рабочих температур. Они обладают высокими характеристиками жаро-
прочности, но имеют крайне низкую пластичность при комнатной температуре. Основные усилия
их разработчиков и технологов направлены на повышение пластичности и рабочих температур
(температур хрупко-вязкого разрушения). К этой группе относятся такие сплавы как ABB (Шве-
ция), 48-1-1S (Япония), 48-1S (ФРГ), 48-2-2 (США), 45-4-4BS (Англия) [34].

В настоящее время разрабатываются сплавы, которые условно обозначаются как β-сплавы
на основе интерметаллидов (TiCr2, Ti3Si, Ti5Si3, и др.) не содер-
жащие алюминия: Ti − 16Cr − 4Zr − 0.35Si, Ti − 25Cr − 4Zr − 0.35Si, Ti − 40Cr − 4Zr − 0.35Si,
Ti − 12Nb − 3Cr − 4Zr − 3.5Si [35].

Несмотря на использование различных систем легирования сплавов и формирования в них
различных типов структур, на сегодняшний день не удалось получить для «гамма»-, «альфа-2»- и
«супер-альфа-2»-сплавах достаточный и сбалансированный уровень прочностных, пластических
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и жаропрочных свойств сплавов. Сплавы данных типов не обладают необходимой технологично-
стью для получения высококачественных деформированных полуфабрикатов – штамповок, прут-
ков и листов; имеют низкие характеристики ударной вязкости и вязкости разрушения, что в целом
ограничивает их использование [33]. Таким образом, несмотря на многочисленные исследования,
полученный уровень механических свойств современных «гамма»-, «альфа-2»- и «супер-альфа-
2»-сплавов не удовлетворяет требованиям конструкторов.

«Классические» традиционные жаропрочные титановые сплавы применяются для изготов-
ления кожухов, дисков и лопаток вентилятора, компрессоров низкого и высокого давлений (КНД
и КВД). При рабочих температурах до 550 ◦C могут применяться (α+ β)-титановые сплавы, при
возможном кратковременном разогреве деталей до 600 ◦C применяются только псевдо-α-сплавы.
Авторы работы [36] подразделяют сплавы на следующие группы по температуре эксплуатации:

1. Сплавы для изготовления деталей вентилятора и КНД (рабочие температуры до 300-
350 ◦C) — ВТ6, ВТ22, Ti64, Ti-17, 6242Si, Ti-811, Ti6246, IMI318;

2. Сплавы для изготовления деталей КНД, КВД (рабочие температуры до 450-500 ◦C —
ВТ8-1, ВТ9, 6242, 6242Si, Ti-811, IMI829, IMI834;

3. Сплавы для изготовления деталей КВД (рабочие температуры до 550 ◦C) — ВТ25у,
IMI829, IMI834;

4. Сплавы для изготовления деталей КВД (рабочие температуры до 600 ◦C) — ВТ18у,
IMI829, IMI834.

Место расположения различных титановых в современном двигателе сплавов показано на Рисун-
ке 3.

Рисунок 3 — Место расположения титановых сплавов в современном двигателе. С разрешения ОДК-
Авиадвигатель.
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1.5 Псевдо-α-сплавы. Принципы легирования. Фазовый состав

Псевдо-α-сплавы интенсивно начали изучаться с 1975 года, когда Seagle et al [37] сообщи-
ли, что добавление небольшого количества кремния Si (∼ 0,1 мас. %) улучшает сопротивление
ползучести традиционных титановых сплавов.

Современные жаропрочные титановые псевдо-α-сплавы создаются на базе низкотемпера-
турной α-модификации титана, имеющей ГПУ решетку, обладающую лучшим сопротивлением
воздействию среды и нагрузок при повышенных температурах. В силу этого основным легиру-
ющим элементом этих сплавов является α-стабилизирующий элемент — алюминий, повышаю-
щий температуру полиморфного превращения (Tпп). При легировании также используются цир-
коний и олово, незначительно влияющие на Tпп и фазовый состав сплава, но существенно вли-
яющие на прочность основы при повышенных температурах. Поскольку возможности легирова-
ния перечисленными элементами ограничены в силу возможной потери термической стабильно-
сти, для прочностных и жаростойких свойств также в состав сплавов в небольшом количестве (1-
2 мас. %) вводятся элементы, понижающие температуру полиморфного превращения (изоморф-
ные β-стабилизаторы: Mo, Nb, W, Ta) [32, 38]. Кроме того, легирование этими элементами повы-
шает технологическую пластичность.

Принципы легирования жаропрочных титановых псевдо-α-сплавов сводятся к следующим
положениям [7, 10, 39, 40]:

1. Основа — многокомпонентные α-растворы, легированные α-стабилизаторами и ней-
тральными упрочнителями. При этом целесообразно стремиться к возможно большему
содержанию этих элементов, но для обеспечения достаточной термической стабильно-
сти их содержание должно соответствовать условию [Al]стр ⩽ 9 %.

2. Легирование тугоплавкими изоморфными β-стабилизаторами (Mo, Nb, W, Ta) в интер-
вале концентраций, в котором повышаются силы связи при рабочих температурах, а
снижение Tпп невелико.

3. Легирование кремнием, который блокирует дислокации и препятствует их переполза-
нию и поперечному скольжению. Его содержание не должно существенно превышать
предел растворимости вα-фазе, так как силициды, заметно не повышая жаропрочность,
сильно снижают пластичность и технологичность сплавов.

4. Состав матричного раствора должен быть подобран таким образом, чтобы диффузион-
ная подвижность атомов была по возможности минимальной и процессы, приводящие
к укрупнению дисперсных фаз, протекали с наименьшей скоростью.

Алюминий, являясь α-стабилизатором, повышает Tпп, прочностные свойства и сопротивление
ползучести, одновременно снижая плотность сплава. Его оптимальное содержание в сплаве не
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должно превышать 6,7 мас. %. При бо́льшем содержании алюминия сплав теряет стабильность
из-за образования частиц интерметаллида Ti3Al (α2-фаза), которые охрупчивают сплав (потеря
термостабильности).

Цирконий несколько снижает Tпп, но увеличивает прочность при комнатной и повышенной тем-
пературах. Его использование в количествах больших, чем 5-6 мас. % приводит к потере пластич-
ности и сопротивления ползучести.

Олово — упрочнитель твердого раствора, дополняющий алюминий и позволяющий получать
высокую прочность при повышенных температурах с несколько меньшей потерей термостабиль-
ности и пластичности, чем в случае введения избыточного количества алюминия. Оптимальное
содержание олова – 2…4 мас. %.

Молибден обеспечивает высокую прочность и длительную прочность при повышенных темпе-
ратурах, обеспечивает возможность повышения прочности и жаропрочности при низкотемпера-
турной ступени отжига сплава, повышает температуру рекристаллизации сплава. Вместе с тем,
молибден снижает Tпп, а при его содержании выше 0,6-0,7 мас. % он вызывает понижение сопро-
тивления ползучести. Молибден, кроме того, сдерживает возможное образование упорядоченной
α2-фазы, что позволяет максимально повышать содержания алюминия.

Ниобий повышает сопротивление окислению сплава при высокотемпературных выдержках, ес-
ли его количество не превышает пределов растворимости вα-фазе и не способствует образованию
β-фазы совместно с другими β-стабилизаторами. Обычно его количество не превышает 1 мас. %.

Кремний является элементом, отношение к которому крайне противоречиво. По одним дан-
ным [26], кремний является важнейшим элементом в жаропрочных титановых сплавах, поскольку
увеличивает прочность сплавов при всех температурах и оказывает значительное влияние на их
сопротивление ползучести. В другом источнике [41], авторы установили, что при содержании в ти-
тановом сплаве циркония в количестве 4 мас. % минимальная деформация при испытаниях на пол-
зучесть обнаруживается при содержании кремния в сплаве не более 0,1 мас. %. Несколько групп
исследователей [42, 37, 43, 44, 45] предположили, что кремний диффундирует к ядрам дислока-
ций, блокируя их, что увеличивает сопротивление ползучести по механизму твердо-растворного
упрочнения. Другие же авторы [46, 47] доказали, что уменьшение общей деформации при пол-
зучести зависит от выделения силицидов. Некоторые исследователи предложили компромисс и
аргументировали его состоятельность: поведение псевдо-α-сплавов при легировании кремнием
это результат комбинации обоих вышеупомянутых механизмов [48]. Несмотря на то, что дискус-
сия по этому вопросу до сих пор открыта, ясно, что медленная миграция кремния в титане играет
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ключевую роль в формировании комплекса высокотемпературных механических свойств псевдо-
α-сплавов [1, 42]. С увеличением содержания кремния (до 0,5 мас. %) в чистом титане происходит
увеличение его прочности (порядка 50 МПа на каждые 0,1 мас. % Si). Дальнейшее увеличение его
содержания ведёт к менее интенсивному повышению прочности. Пластичность при изгибе доста-
точно высокая для сплавов, содержащих до 0,5 мас. % кремния. При увеличении его содержания
она постепенно снижается. Значительное влияние кремний оказывает на ударную вязкость. По-
вышение содержания кремния в сплавах Ti − Si от 0,1 до 0,75 мас. % сопровождается снижением
KCU от 1,4 до 0,15 Дж/см2.

Элементы внедрения такие как O, N, H и C повышают прочностные механические свойства
титана и его сплавов, но отрицательно влияют на пластические характеристики [49, 50, 51].

В общем, при разработке таких сплавов важно учитывать как алюминиевый эквивалент, по-
вышение которого, как известно, снижает пластичность титановых сплавов, так и молибденовый.
На Рисунке 4 представлена диаграмма в координатах [Mo]пр − [Al]пр. На диаграмму нанесены ос-
новные жаропрочные сплавы, применяемые в настоящее время. Из всего перечня сплавов толь-
ко три, предназначенные для кратковременной работы при температуре 600 ◦C, используются на
практике. Это сплавы: Ti-1100, IMI834, ВТ18у. Каждый из этих сплавов имеет свои преимуще-
ства и недостатки [41, 52, 53]. Так, сплав Ti-1100 имеет бо́льшую термостабильность, чем два
других сплава, но, вместе с тем, меньшую жаропрочность. Жаростойкость при 760 ◦C у сплава Ti-
1100 выше, чем у IMI834 [54]. Кроме того, сплав Ti-1100 достаточно сложен в технологическом
отношении. Сплав ВТ18у имеет более высокие характеристики прочности, жаропрочности, но от-
личается меньшей термостабильностью из-за большего содержания алюминия. Третий сплав —
IMI834 — является компромиссом между первыми двумя. Следует также заметить, что все спла-
вы, предназначенные для кратковременной работы при температуре до 600 ◦C (IMI834, ВТ18у,
Ti-1100), содержат предельно возможное количество α-стабилизаторов и нейтральных упрочни-
телей, обеспечивающих их относительную термостабильность. Дальнейшее увеличение их коли-
чества в сплаве неизбежно приведет к появлению нестабильности, а уменьшение их количества
вызовет падение жаропрочных свойств.

Все попытки получить лучшую комбинацию свойств за счет изменения состава к успеху не
приводят. Приобретая что-нибудь в одном комплексе свойств, мы тут же теряем в другом. Та-
ким образом, считается, что на сегодняшний день определился оптимальный круг легирующих
элементов и их содержание в сплаве, обеспечивающий получение относительно высокого уровня
эксплуатационных характеристик при повышенных температурах. К таким элементам относятся:
Al, Zr, Sn, Mo, Nb, Si и элементы внедрения С, О и N. В этом списке каждый элемент выполняет
свои функции, которые были рассмотрены выше.

Разработанные к настоящему времени составы сплавов до недавнего времени считались
вполне удовлетворительными. Однако, в настоящее время увеличиваются скорости полёта лета-
тельных аппаратов и возрастает температура аэродинамического нагрева их узлов. Происходит
переоценка требований к деталям из жаропрочных титановых сплавов, и на первый план выходят
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Рисунок 4 — Диаграмма, характеризующая взаиморасположение жаропрочных титановых сплавов в зави-
симости от прочностного алюминиевого и молибденового эквивалентов [41].

показатели экономичности и ресурса, а последний в подавляющей степени определяется интен-
сивностью взаимодействия с окружающей средой, т. е. скоростью окисления (жаростойкостью).

1.6 Ползучесть в псевдо-α-сплавах. Влияние быстрых диффузоров

Как говорилось выше, ползучесть металла является одной из основных характеристик жаро-
прочности, поэтому ей уделяется много внимания. При ползучести сплавов обычно наблюдаются
три стадии: 1) неустановившаяся ползучесть, 2) установившаяся ползучесть и 3) разрушение [55].
Во время неустановившейся ползучести скорость деформации сначала высока, а затем со време-
нем замедляется. Во время установившейся ползучести скорость деформации достигает миниму-
ма и становится почти постоянной. Разрушение происходит на последней стадии, когда скорость
деформации экспоненциально увеличивается со временем.

Существует несколько механизмов ползучести, к наиболее важным из которых для тита-
новых сплавов следует отнести: (1) диффузионную ползучесть и (2) ползучесть, обусловлен-
ную подвижностью дислокаций. Оба механизма контролируются температурой и диффузией.
Первый механизм заключается в миграции атома с одной грани зерна к другому зерну, что при-
водит к деформации зерна. Это может происходить в объеме (ползучесть по Набарро-Херрингу)
(см. Рисунок 5а) или вдоль границы зерен (ползучесть по Коблу) (см. Рисунок 5б). Эти два про-
цесса обычно наблюдаются в области малых напряжений. Второй механизм связан с движением
дислокаций. Дислокации могут двигаться вдоль плоскости скольжения, пока не встретят препят-
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ствие, например, растворенный атом или дисперсное выделение. Однако, если атомы в нижней
части полуплоскости удаляются, дислокация может подняться на другую плоскость скольжения и
преодолеть препятствие, как схематично показано на Рисунке 5в [42].

(а) По Набарро-Херрингу (б) По Кобблу

(в) Переползание состоит из скользящего движения дислокаций

Рисунок 5 — Схематическое изображение механизмов ползучести: в диффузионном механизме деформа-
ция зерна происходит из-за диффузии атомов (a) в объеме (ползучесть по Набарро-Херрингу); (б) или по
границе зерен (ползучесть по Коблу); (в) ползучесть при переползании состоит из скользящего движения
дислокаций [42].

В случае псевдо-α-сплавов последний механизм определяет ползучесть этих сплавов [56,
57]. Это подтверждается ПЭМ-анализом механизма ползучести в псевдо-α-сплавах [56, 58]. На
Рисунке 6 показана дислокация a − 1/3[1120], закрепленная порогом (обозначена буквой «j») на
винтовом сегменте в α-фазе во время ползучести сплава 6242Si [56]. В псевдо-α-сплавах движе-
ние дислокаций, в основном, происходит внутри α-зерен [56]. В своих работах Es-Souni сосредо-
точился на изучении неустановившейся ползучести сплавов 6242Si и Ti-834 [59, 60]. Он сообщил,
что размер зерен и морфология α- и β-фаз играют ключевую роль в неустановившейся ползу-
чести. Сопротивление неустановившейся ползучести увеличивается при изменении морфологии
от глобулярной к морфологии корзиночного переплетения; и от крупного к мелкому зерну. Так-
же показано [59, 60], что присутствие силицидов увеличивает сопротивление ползучести за счет
закрепления дислокаций. Установившееся ползучесть зависит от размера и морфологии β-зерна,
а также от легирующих элементов, термической обработки и времени старения [37, 43, 61, 62].
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На улучшение установившейся ползучести псевдо-α-сплавов влияют три основных фактора: ле-
гирование кремнием [37, 43], пластинчатая морфология [61] и уменьшение α-зерна [37, 43, 61].

Рисунок 6 — ПЭМ-изображение порога (помечено буквой «j») сегментов винтовой дислокации в α-фазе
при ползучести сплава 6242Si [56].

Титан, цирконий и гафний известны как «открытые» металлы из-за необычно большо-
го отношения ионных радиусов к атомным по сравнению с другими ГПУ металлами (Mg, Zn,
Cd) [63, 64, 65]. Как следствие, некоторые металлические примесные атомы с относительно
небольшими атомными радиусами растворяются в открытых металлах межузельно [56, 66] и ано-
мально быстро диффундируют за счет прямого межузельного механизма или, возможно, какого-
либо другого связанного с междоузельным механизмом. На Рисунке 7а представлена темпера-
турная зависимость коэффициентов самодиффузии и диффузии некоторых элементов в α-титане.
Такие быстро диффундирующие примеси как Co, Ni и Fe сильно ускоряют самодиффузию в мат-
ричном материале, особенно в низкотемпературном диапазоне ниже Tпп. Свойства ползучести Ti-
сплавов снижаются из-за присутствия таких элементов [61, 67, 66, 68, 69, 58].

Hood в ряде работ [70, 71] продемонстрировал явную корреляцию между размерами атома и
коэффициентом диффузии примеси в Pb вα-Zr. Подобная корреляция имеет место и для диффузии
в α-Ti. На Рисунке 7 показана зависимость коэффициентов самодиффузии и диффузии в α-титане
при 1100 К от металлического радиуса [72]. Детали расчетов радиусов можно найти в [72, 73, 74,
75]. Как видно из Рисунка 7, Co, Ni и Fe имеют коэффициент диффузии на 5 порядков больше, раз
больше, чем коэффициент самодиффузии [76, 77, 78].

Как хорошо известно, взаимодействие растворенных веществ и вакансий тесно связано со
свойствами ползучести сплавов. Hu et al [79] проанализировали взаимосвязь между энергией свя-
зи пар «растворенное вещество-вакансия» и свойствами ползучести Ti, используя квантовые ab
initio расчеты. Они показали, что вещества, которые притягиваются вакансией, улучшают сопро-
тивление ползучести.
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(а) Температурная зависимость коэффи-
циентов самодиффузии и диффузии в α-
титане [72].

(б) Зависимость коэффициентов са-
модиффузии и диффузии в зависи-
мости от металлического радиуса
при 1100 K в α-Ti and α-Zr. [72]

Рисунок 7 — Зависимость коэффициентов диффузии от температуры и атомного радиуса.

Они предположили, что вакансии можно рассматривать как атомы замещения с наибольшей
разницей в размерах и большим упругим взаимодействием с дислокациями. Вакансии притягива-
ются к дислокациям и «растворяются» в ней. Следовательно, вакансия может заставить атом рас-
творенного вещества перемещаться в дислокацию, способствуя твёрдорастворному или диспер-
сионному упрочнению. В работе [79] проведено сравнение рассчитанной энергии взаимодействия
растворенного вещества с вакансией (см. Рисунок 8) и экспериментальной информации о высо-
котемпературной ползучести. Несмотря на то, что механизмы, с помощью которых растворенные
вещества влияют на свойства ползучести сплавов, очень сложны, авторы [79] нашли простую вза-
имосвязь между взаимодействием растворенного вещества с вакансией и свойствами ползучести
при высоких температурах. Те растворенные вещества, которые притягивают вакансию, увели-
чивают сопротивление ползучести, в то время как вещества отталкивающие вакансии не оказы-
вают положительного влияния на сопротивление ползучести псевдо-α-сплавов. Взаимодействие
растворенных примесей и вакансий может быть одним из важных факторов, связанных со свой-
ствами ползучести в α-Ti. Несмотря на то, что хром также притягивает вакансии, его влияние на
свойства ползучести не были обнаружены [80, 61]. В частности, это противоречит требованию
одной из фирм для сплава 6242Si — ограничивать содержание хрома до минимальных пределов
(порядка нескольких десятков ppm). Стандарт этой фирмы вводит эквивалент по железу, который
выражается как

[Fe] = Fe + Cr + 6 · Ni, (15)
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т. е. влияние хрома на сопротивление ползучести по эффективности приравнивается железу.
Однако, не смотря на то что, коэффициент диффузии в титане максимален у кобальта, иссле-
дованию диффузии кобальта посвящено мало работ, среди которых можно выделить статью
Nakajima et al [77]. Также в диапазоне температур 600…900 ◦C имеет место аномально резкий
рост коэффициента диффузии фосфора, что также находит отражения в литературе [81].

Рисунок 8 — Энергии связи пары растворенное вещество-вакансия в α-Ti оценены с помощью расчетов
ab initio [79]: синие метки идентифицируют быстрые диффузоры.

Как показано на Рисунке 9, небольшие добавки Fe и Ni значительно увеличивают деформа-
цию ползучести в псевдо-α-сплавах, таких как бета-отожженный 6242Si [69]. Russo et al [69] реко-
мендуют ограничивать уровень Fe до 0,05 мас. % и уровень Ni до 0,01 мас. % из-за их негативного
влияния на поведение ползучести при высоких температурах. Исследователи до сих пор обсуж-
дают причину такого поведения. В своей работе Thiehsen et al сообщили о тенденции Fe и Ni к
сегрегации вβ-фазе [61]. Выше говорилось, что Co, Ni и Fe могут растворяться не только как заме-

(а) (б)

Рисунок 9 — Эффект влияния (а) Fe (при содержании 0.006-0.008 мас. % Ni) и (б) Ni (при содержании
0.02-0.03 мас. % Fe) на деформацию при ползучести сплава 6242Si (после β-отжига) [69]. В обоих случаях
условия испытания: 566 ◦C, 172 МПа.

щающие, но и как межузельные атомы вα−Ti [56, 66]. Эта двойственность экспериментально под-
тверждена работой Yoshida et al [82]. Они проанализировали высокотемпературные (472…850 ◦C)
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мёссбауэровские спектры Fe в α-Ti в процессе легирования 57Co [82]. Их результаты показывают,
что замещающие и межузельные атомы Fe находятся в равновесном состоянии. Из-за этого двой-
ственного поведения они могут образовывать пары «атом-вакансия», уменьшающие энергетиче-
ский барьер самодиффузии и, следовательно, должны иметь отрицательное влияние на свойства
ползучести. Это предположение основано на том факте, что очень незначительное добавление
этих элементов значительно ускоряет самодиффузию [64]. Более высокие коэффициенты само-
диффузии приводят к большей подвижности дислокаций, увеличивая скорость деформации [41].
Это также подтверждается работой Gollapudi et al [83], которые оценили скорость перестановки
(перегруппировки) дислокаций во время устойчивой ползучести в Ti834, содержащем высокие и
низкие концентрации Fe и Ni. Их результаты при 873 K, 923 K и 973 K для различных приложен-
ных напряжений обобщены на Рисунке 10. Скорость перегруппировки выше в случае бо́льшего
содержания Ni и Fe [83], что указывает на бо́льшую подвижность дислокаций. Ускорение само-
диффузии связано с механизмом диффузии этих элементов [84, 85, 86, 87, 88]. Быстрая диффузи-
онная миграция самих диффузоров и усиление самодиффузии значительно влияет на ползучесть
псевдо-α-сплавов. Следовательно, глубокое понимание механизма диффузии этих элементов в α-
Ti требуется для разработки псевдо-α-сплавов с повышенными свойствами ползучести. Анализ
различных механизмов ускорения диффузии можно найти в обзорах [72, 42].

Рисунок 10 — Скорость перераспределения дислокаций во время стационарной стадии ползучести в сплаве
Ti834, содержащем высокие (треугольники) и низкие (кружки) концентрации Fe и Ni при температурах
873 K (белые), 923 K (красные) и 973 K (голубые) [83].
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1.7 Легирование РЗМ

Редкоземе́льные элеме́нты (аббр. РЗМ, РЗЭ, TR, REE, REM) — группа из 17 элементов (см.
Рисунок 11), включающая скандий (Sc), иттрий (Y), лантан (La) и лантаноиды (церий (Ce), пра-
зеодим (Pr), неодим (Nd), прометий (Pm), самарий (Sm), европий (Eu), гадолиний (Gd), тербий
(Tb), диспрозий (Dy), гольмий (Ho), эрбий (Er), тулий (Tm), иттербий (Yb), лютеций (Lu). Ред-

Рисунок 11 — Группа редкоземельных элементов.

коземельные элементы, как отмечается в литературе [89], являются перспективными для микро-
легирования титановых сплавов. Они являются ярко выраженными горофильными элементами
(т. е. понижающими свободную энергию границ зерен поликристаллического сплава, неравно-
мерно распределенные по объему металла и концентрированные преимущественно по границам
зерен); при незначительном их количестве в сплаве концентрация их на границе может быть боль-
шой [89].

Взаимодействие титана с РЗМ, а именно с лантаном, церием, неодимом, гадолинием, иттри-
ем и скандием было исследовано Савицким Е. М. и Бурхановым Г. С. [90]. Расчетные бинарные
диаграммы Ti-РЗМ (за исключением диаграммы с прометием Ti-Pm) можно найти на сайте CRCT
(Centre for Research in Computational Thermochemistry) [91].

В общем, бинарные диаграммы титана с РЗМ можно разделить на несколько групп по по-
ведению сплавов при кристаллизации и в твердом состоянии. Так, при кристаллизации можно
выделить группы:

1. Перитектика (Eu).

2. Экстремум (Sc).

3. Эвтектика (Y, Tm, Er, Lu).

4. Монотектика (Dy, Ce, Pr, Sm, Gd, Tb).

В твердом состоянии по влиянию на Тпп РЗМ можно разделить на три группы:

1. β-стабилизаторы (Sc, Y, Dy).

2. α-стабилизаторы (La, Er, Nd, Ce, Pr, Sm, Gd, Tm, Lu, Tb).

3. Yb не влияет на Tпп.
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Для Eu и Ho диаграмм не было найдено, хотя, например, изучалась тройная система
Al − Ho − Ti [92].

Как известно, наиболее стабильными являются те химические соединения, которые имеют
максимальные отрицательные значения изобарного потенциала их образования. РЗМ — моди-
фикаторы, образующие тугоплавкие оксиды с высокой температурой плавления, которые служат
центрами кристаллизации. РЗМ являются также очень сильными раскислителями для титановых
сплавов [93, 89, 94]. Сродство к кислороду и отрицательные значения параметра изобарного по-
тенциала образования окислов (−∆H) РЗМ велики: для Y2O3 равно 1758 Дж/моль, для Gd2O3

равно 1790 Дж/моль и для Dy2O3 равно 1935 Дж/моль. У титана этот параметр (−∆H) в два раза
меньше и его значение для образования диоксида титана TiO2 составляет 916 Дж/моль. Сродство
к кислороду у РЗМ в два раза выше, чем у титана, что обеспечивает эффективное уменьшение
кислорода на границах, что очень важно для повышения эксплуатационной надежности работы
сплава [95].

Для сплавов, легированных кислородом, эффект улучшения при введении РЗМ будет более
значительным; он частично уменьшит негативное влияние кислорода на эксплуатационные ха-
рактеристики сплава [96].

РЗМ образуют тугоплавкие соединения с легкоплавкими примесями, улучшают структуру
окисной пленки, что очень важно для высокопрочных, а особенно, для жаропрочных конструк-
ционных титановых сплавов. Кроме того, РЗМ, увеличивая поверхностное натяжение и создавая
тонкие обволакивающие пленки на поверхности растущей фазы, тормозят рост последней. Эф-
фективное влияние оказывают РЗМ на процесс сварки и качество сварных швов, как в результате
модифицирующего действия их, так и в результате уменьшения концентрации кислорода на гра-
ницах и в приграничных зонах.

В работе [89] было показано, что при введении Dy и Y на листах толщиной 2 мм в сплаве
ВТ15 наблюдалось улучшение механических свойств, причем в большей мере, чем на прутках. Это
можно объяснить тем, что обладая большим сродством к кислороду, чем титан, РЗМ может спо-
собствовать образованию на поверхности листового материала более устойчивой окисной пленки,
затрудняющей проникновение кислорода вглубь металла [89, 97]. После нагрева при 750 ◦C/1 ч,
окисляемость, оцениваемая по привесу металла на единицу площади, для сплава ВТ15 соответ-
ствует 0,85 мг/см2, ВТ15 с 0,5 мас. % Dy – 0,47 мг/см2, ВТ15 с 0,02 мас. % Y – 0,53 мг/см2, а для
сплава ВТ15 с 0,1 мас. % Y – 0,48 мг/см2. Следовательно, РЗЭ в указанных количествах уменьшают
окисляемость сплава ВТ15 в 1,5-2 раза. При введении в сплав ВТ15 0,02 мас. % Gd и 0,1 мас. % Dy
относительное удлинение листов в отожженном состоянии повышается с 12 до 22 %, а при введе-
нии 0,02-0,1 мас. % Y – до 20-23 %, т. е. достигается почти двукратное увеличение пластичности.
Вероятнее всего такой факт резкого увеличения пластичности может быть объяснен тем, что ред-
коземельные металлы связывают кислород и азот, освобождая тем самым решетку от элементов
внедрения [95]. Как отмечает автор [95], это может послужить основой и фундаментом создания
повышенной стойкости (жаростойкости) титановых сплавов к окислению.
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Несмотря на обширные фундаментальные исследования в области микролегирования ти-
тановых сплавов редкоземельными металлами, проведенные ФГУП «ВИАМ» [96, 97, 95, 98, 99,
100], всё же не было обнаружено их негативного влияния на свойства сплавов из-за формирова-
ния во время кристаллизации нерастворимых при последующей термо-механической обработке
оксидов РЗМ (см. Рисунок 12 [101]) с высокой температурой плавления (и соединений с другими
элементами).

Рисунок 12 — Распределение частиц в двух различных сплавах, содержащих лантан. Слева: Ti-6Al-4V-
0,9La, частицы в основном расположены по границам зёрен. Справа: Ti-6Al-2Fe-1Mo-0,9La-0,5Cu, частицы
на границе зерен сравнительно большие (круги) и внутри зерен находятся дополнительные мелкие части-
цы [101].

В зарубежной литературе давно обсуждаются преимущества и недостатки этого явле-
ния [102, 103, 104, 105]. Отмечается высокая степень модифицирования литого зерна при мик-
ролегировании РЗМ. На ВСМПО эксперимент по освоению изготовления горячекатаных прутков
из сплава Ti-6Al-4V-0,08Gd не продемонстрировал положительных результатов: в основном ме-
талле прутков присутствие гадолиния обнаружено не было, однако в порах, образовавшихся при
прокатке, он был обнаружен совместно с повышенным содержанием кислорода. На Рисунке 13
показан участок фазовой диаграммы Gd-O [107]. Температура плавления гадолиния составляет
1586 ◦C, а соединения Gd2O3 2420 ◦C, и энтальпия образования составляет минус 1790 Дж/моль.
Это говорит о том, что при микролегировании чистым гадолинием (или порошкообразным гадо-
линием, покрытым оксидной плёнкой), после вакуумно-дугового переплава весь гадолиний будет
входить в состав частиц окислов.

1.8 Жаростойкость

В работе [108] была исследована окисляемость и диффузия газов в металл при нагреве на
воздухе титановых сплавов с различным фазовым составом. Были исследованы титановые сплавы
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Рисунок 13 — Диаграмма Gd − O [106].

ВТ14, ВТ16, ВТ15 (α+β)-класса, у которых в отожженном состоянии структура состоит изα-фазы
и соответственно из 10, 20 и 80 % β-фазы.

Образцы нагревали в электрической печи со свободной циркуляцией воздуха при темпера-
турах 700…1100 ◦C в течение различного времени. Изменение микротвердости от поверхности
вглубь металла на образцах этих сплавов после нагрева при различных температурах приведено
на Рисунке 14. Имеется тенденция к увеличению глубины проникновения газов в металл по мере
возрастания в сплаве количества β-фазы. Глубина газонасыщенного слоя и его твердость несколь-
ко увеличиваются по мере повышения содержания в сплаве β-стабилизирующих элементов. При
оценке окисляемости различных титановых сплавов [109] при нагреве на воздухе приходится учи-
тывать и тот факт, что диффузия газов в металл может носить в некоторых случаях избирательный
характер. Избирательный характер диффузии наиболее резко проявляется у β-титана, который,
как правило, имеет крупнозернистую структуру. Диффузия газов идет предпочтительно по гра-
ницам зерен, которые на микрофотографии проявляются в виде белых игл первичной α-фазы. На
Рисунках 15 и 16 приведена микроструктура поверхности сплавов ВТ1-1, ВТ14, ВТ16 и ВТ15, на
которых виден характер диффузии газов в металл после нагрева в (α+ β)- и β-областях.

При нагреве сплавов в β-области идет избирательная диффузия по границам крупного β-
зерна. При этом имеется тенденция к увеличению не равномерности диффузии по мере легиро-
ванности β-фазы стабилизирующими ее элементами, т. е. от сплава ВТ1-1 к сплаву ВТ15.

Следует указать на три наиболее обоснованные теории жаростойкости в зависимости от пред-
полагаемого механизма действия легирующей добавки:
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Рисунок 14 — Изменение микротвердости от поверхности вглубь образцов сплавов в зависимости от тем-
пературы нагрева в течение 4 ч: ВТ14 (а); ВТ16 (б); ВТ15 (в); 1100 ◦C (1); 1000 ◦C (2); 900 ◦C (3); 800 ◦C
(4); 700 ◦C (5) [108].

Рисунок 15 — Микроструктура поверхностных слоёв сплавов после нагрева в β-области при 1000 ◦C в
течение 2 ч. х300: ВТ1-1 (а); ВТ14 (б); ВТ16 (в); ВТ15 (г) [108].

.

Рисунок 16 — Микроструктура поверхностных слоёв сплавов после нагрева в α+β-области при 800 ◦C в
течение 2 ч. х600: ВТ1-1 (а); ВТ14 (б); ВТ15 (в) [108].

.
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– ионы легирующего компонента входят в решётку окисла основного металла, уменьшая
его дефектность и соответственно скорость диффузии в решётке;

– легирующий компонент образует на поверхности сплава свой защитный окисел, пре-
пятствующий окислению основного металла;

– легирующий компонент с основным металлом образует двойные окислы, обладающие
повышенными защитными свойствами.

При выборе легирующих элементов в процессе разработки новых композиций титановых
сплавов руководствуются: стремлением получить сплавы с высокими значениями прочностных
характеристик в определенных условиях (для криогенных, нормальных и высоких температур);
стремлением создать сплавы коррозионно-стойкие в растворах кислот, щелочей и других агрес-
сивных средах; необходимостью иметь сплавы жаропрочные и жаростойкие при температурах до
600…700 ◦C.

К сожалению, принципы рационального легирования для повышения ресурса жаропрочно-
сти титановых сплавов и одновременно жаростойкости не совпадают. Так, в титан вводят олово,
ванадий, молибден для получения сплавов с высокой жаропрочностью. Указанные элементы при
их определенной концентрации в сплавах способны вызывать появление значительного окисле-
ния при температурах более 700 ◦C.

В процессе окисления титановых сплавов, легированных алюминием наблюдается насыще-
ние подокалинных слоев кислородом, так же отмечается повышение концентрации алюминия в
этих слоях и уменьшение концентрации титана. По результатам различных работ выявлялось, что
алюминий образует собственный окисел Al2O3, при этом он формируется чаще всего «островка-
ми», а не сплошным фронтом, тем не менее всё равно замедляет окисление за счет сокращения
фронта диффузии кислорода. Другое действие алюминия — растворение вα-титане и сокращение
периода решетки последнего, что так же замедляет процессы окисления.

Кислород, являясь эффективным α-стабилизатором, повышает температуру полиморфного
превращения титанаα↔ β, т. е. повышает температуру «разрыхления» кристаллической решетки
титана, при которой происходит ослабление межатомных связей, увеличение подвижности атомов
и неизбежное ускорение диффузии кислорода в титане.

В титановых сплавах, легированных 5 мас.% олова наблюдается снижение коррозионной
стойкости ввиду возможности образования ряда интерметаллидов титан-олово, которые испыты-
вая превращения (образование и распад метастабильных фаз), способствуют более быстрому про-
никновению кислорода вглубь металла.

Влияние циркония так же считается отрицательным, в основном ввиду того, что цирконий,
как элемент замещения, имеет больший ионный радиус, чем титан и тем самым разрыхляет пленку
окисла, формирующуюся на поверхности.
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При легировании редкоземельными металлами (гадолиний, иттрий и другие) формируют-
ся тонкие, плотные оксиды на их основе на границе металл-окалина, тем самым значительно по-
вышая характеристику жаростойкости. В процессе окисления происходит обеднение приповерх-
ностного слоя по редкоземельному элементу и образование своего окисного слоя или образование
дисперсных окислов этих элементов ввиду их большего сродства к кислороду, чем у титана.

Легирование кремнием оказывает положительный эффект на жаростойкость титановых
сплавов. Кремний формирует в поверхностных слоях защитный слой из силицидов, обладающих
значительной жаростойкостью.

Ниобий так же повышает жаростойкость титановых сплавов за счёт усиления межатомных
связей в титане, тем самым повышая энергетический барьер взаимодействия кислорода с матери-
алом.

Упрочняющие окислы влияют на жаростойкость металлов, находясь в исходном или рас-
ширенном виде в окалине, образующейся на композиции при ее окислении. Иногда они при-
сутствуют на границе материал-окалина и препятствуют стоку катионных вакансий из окалины
в материал, способствуют скоплению вакансий, возникновению микрополостей на границе раз-
дела материал-окалина и росту окалины внутрь, что приводит к образованию двухслойной ока-
лины. Основными механизмами попадания упрочняющих окислов в окалину, образующуюся на
дисперсно-упрочненных материалах, являются следующие:

– рост окалины внутрь окисляющегося материала в результате диффузии кислорода через
окалину по анионным вакансиям;

– растворение упрочняющих окислов в металлической матрице и диффузия этих элемен-
тов из твердого раствора матрицы в окалину;

– оба указанные выше механизма одновременно.

Механизм попадания упрочняющих окислов в окалину существенно зависит от природы окислов –
их стабильности против растворения – и с уменьшением последней (с повышением температуры)
может изменяться. Механизмы уличшения жаростойкости металлической матрицы упрочняющи-
ми ее окислами:

– барьерный эффект фазовых окислов в окалине, затрудняющих протекание в окалине
диффузионных процессов из-за уменьшения эффективного поперечного сечения потока
диффузии;

– облегчение скопления вакансий и образование микрополостей на границе раздела
материал-окалина, также уменьшающих эффективное поперечное сечение потока диф-
фузии и усиливающих барьерный эффект;

– изменение степени дефектности окалины растворенными в ней катионами упрочняю-
щих окислов;
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– заполнение катионных вакансий в окалине растворенными в ней катионами упрочняю-
щих окислов.

Другим методом повышения жаростойкости материалов является нанесение на поверхность
специальных покрытий. Термодиффузионный метод позволяет получать поверхностный слой
сплава в результате диффузии атомов наносимого элемента в основной металл при высоких тем-
пературах и тем самым существенно понизить расход легирующих элементов при повышении
жаростойкости металла.

Диффузионное насыщение поверхности металлов производят из твердой фазы (при непо-
средственном контакте твердых защитных элементов с поверхностью насыщаемого металла), па-
ровой фазы (при переносе защитных элементов в виде паров), газообразной фазы (при взаимодей-
ствии газовой фазы, содержащей наносимый элемент в виде химического соединения, с поверх-
ностью насыщаемого металла) и жидкой фазы (при взаимодействии расплава соли, содержащей
наносимый элемент, с поверхностью насыщаемого металла или при непосредственном контак-
те с нею расплавленного наносимого металла). Для получения термодиффузионного покрытия
необходимо, чтобы скорость взаимодействия поверхности с насыщающей средой была больше
скорости диффузии насыщенного элемента вглубь.

В работе [95] было проведено исследование изменения микроструктуры поверхностных сло-
ёв сплавов ВТ38 и Ti − Mo − Nb − Al − Si после различных температурно-временных парамет-
ров термоэкспозиции, а также влияние микролегирования сплава ВТ38 гадолинием. В частности,
автор [95] делает ряд важных выводов:

1. Показано, что наличие в составе сплава ВТ38 гадолиния, затормаживает процесс окис-
ления матрицы сплава из-за образования оксидов гадолиния, модификация которых из-
меняется в процессе термоэкпозиции. Так, в исходном состоянии по данным МРСА в
составе оксида гадолиния находится 12,1 % кислорода, при термоэкспозиции 700 ◦C,
500 ч. – 16,6 % кислорода. Состав оксидов меняется из-за большего сродства кислорода
к Gd, чем к Ti.

2. Показано, что сплав ВТ38 с 0,2 % Gd обладает более высоким уровнем механических
свойств по сравнению со всеми серийными жаропрочными листовыми титановыми
сплавами, применяемыми в настоящее время.

3. Установлено, что наиболее эффективное модифицирующее действие, выраженное из-
мельчением структурных составляющих как на стадии изготовления слитка, так и при
деформации, оказывает введение Gd в количестве 0,2 %. Однако более высокие содер-
жания гадолиния в сплаве авторы не анализировали.
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1.9 Постановка цели и задач исследования

Исходя из вышеизложенного, целью данной работы является оптимизация режимов терми-
ческой обработки полуфабрикатов и химического состава сплава ВТ18у для обеспечения более
высокого комплекса механических свойств при комнатной и повышенной температурах по срав-
нению с существующими на сегодняшний день.

Для достижения поставленной цели необходимо было решить следующие задачи:

1. Разработать интегральные характеристики механических свойств — комплексы меха-
нических свойств (КМС).

2. По результатам испытаний механических свойств на серийной продукции провести
статистическое исследование влияния химических эквивалентов (факторов) на ком-
плекс механических свойств (откликов) и выявить статистически значимые зависимо-
сти между факторами и откликами.

3. Уточнение режима термической обработки образцов для испытания механических
свойств штамповок дисков из сплавов типа ВТ18у.

4. Исследовать влияние химических эквивалентов на механические свойства и КМС дис-
ков из сплава ВТ18у и оптимизировать химический состав для получения более высо-
кого уровня свойств по сравнению с сегодняшними.

5. Исследовать влияние примесей Fe, Ni и Cr на механические свойства прутков из сплава
ВТ18у.

6. Исследовать влияние микролегирования гадолинием на выделение интерметаллидных
фаз, механические свойства и жаростойкость свойства сплавов типа ВТ18у.

Минимальные целевые требования к уровню механических свойств, принимаемые в насто-
ящей диссертационной работе, приведены в Таблице 6 и Таблице 5.
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Таблица 4 — Параметры электронных моделей: молекулярная масса M; концентрация валентных электронов VEC; электроотрицательность по Полингу χ и
атомный радиус r.

Al Zr Sn Nb Mo Si O C Cr Gd Fe Ni Ti

M, а.е.м. 26,980 91,220 118,710 92,910 95,940 28,090 16,00 12,010 52,000 157,250 55,850 58,690 47,870

VEC 3 4 4 5 6 4 6 4 6 3 8 10 4

χ 1,610 1,330 1,960 1,600 2,160 1,900 3,44 2,550 1,660 1,200 1,830 1,910 1,540

r, Å [11] 1,432 1,603 1,620 1,429 1,363 1,153 0,73 0,773 1,249 1,801 1,241 1,246 1,462

r, Å [23] 1,43 1,60 1,58 1,47 1,40 1,28 1,27 1,45

Таблица 5 — Целевые значения низкотемпературных свойств (комнатная температура).

σ20в , МПа δ20, % ψ20, % KCU,
Дж/см2

KCT,
Дж/см2

Цель 1000 10 15 30 10

Таблица 6 — Целевые значения высокотемпературных свойств (600 ◦C).

σ600в , МПа δ600100, % τ600295, ч

Цель 600 0,145 60
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2 МАТЕРИАЛ ИМЕТОДИКИ ИССЛЕДОВАНИЯ

2.1 Материал

Материалом исследования служили титановые сплавы ВТ18у и ВТ9 экспериментальных со-
ставов. Весь материал был изготовлен из слитков массой 20 кг и диаметром 190 мм, выплавлен-
ных методом двойного вакуумно-дугового переплава с расходуемым электродом без режима вы-
ведения усадочной раковины. Всего было выплавлено двадцать слитков различных химических
составов, которые приведены в Таблицах 7, 9, 10, 12. Из полученных слитков для проведения ис-
следований были изготовлены несколько видов полуфабрикатов:

• Штамповки типа «ДИСК» из сплава ВТ18у разных составов (восемь составов, см. Таб-
лицу 7), свойства которых исследовались в Главе 3. В рамках Главы были проведены
две работы:

1. Исследовано влияние легирования и режимов термической обработки на вы-
деление интерметаллидных фаз в сплаве ВТ18у. Химический состав сплавов
(два состава) для данной части работы показан в Таблице 9.

2. Проведена оптимизация режима термической обработки образцов перед ис-
пытанием механических свойств и химического состава сплава ВТ18у с це-
лью повышения уровня механических свойств. Химический состав сплавов
(восемь составов) для данной части работы представлен в Таблицах 7 и 8.

• Прутки из сплава ВТ18у разных составов с серийным (три состава) и пониженным со-
держанием примесей Fe, Ni, Cr (три состава) , которые исследовались в Главе 4. Бы-
ло проведено исследование влияние наличия этих примесей на механические свойства
сплавов. Химический состав сплавов представлен в Таблице 10.

• Прутки (химический состав представлен в Таблице 12) из сплавов ВТ9 (один состав) и
ВТ18у (один состав) и их аналоги с дополнительным легированием 0,4 мас. % Gd (по
одному составу), исследованиям которых посвящена Глава 5:

1. В первой части этой главы изучалась микроструктура слитков, заготовок под
прокатку и катаных прутков из сплавов ВТ18у и ВТ18у+0,4 Gd и механиче-
ские свойства прутков сплава ВТ18у.

2. Во второй части изучалась жаростойкость сплавов ВТ9 и ВТ18у и их анало-
гов, дополнительно легированными 0,4 мас. % Gd.
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2.2 Изготовление дисков для Главы 3

Были изготовлены штамповки типа «ДИСК» (см. Рисунок 17) разных целевых химических соста-
вов:

1. Химический состав сплавов 1-8, из которых были изготовлены диски для проведения
выбора режима термической обработки и оптимизации химического состава, представ-
лен в Таблице 7 (мас. %) и Таблице 8 (ат. %).

2. Химический состав сплавов 9 и 10 из раздела 3.1 «Влияние легирования на выделение
интерметаллидных фаз» показан в Таблице 9.

Таблица 7 — Химический состав (мас. %) опытных сплавов дисков Главы 3.

№ Al Zr Sn Nb Mo Si O C

1 6,61 4,30 2,89 1,36 0,86 0,17 0,158 0,050

2 6,57 4,39 2,78 1,29 0,83 0,19 0,156 0,050

3 6,96 4,30 2,80 1,32 0,81 0,21 0,156 0,050

4 6,78 4,31 2,78 1,32 0,83 0,22 0,158 0,050

5 7,26 4,58 2,85 1,29 0,87 0,12 0,116 0,050

6 6,91 4,69 2,78 1,14 0,71 0,17 0,134 0,010

7 6,74 4,22 3,83 1,26 0,84 0,19 0,111 0,048

8 7,17 5,14 3,11 1,27 0,87 0,26 0,140 0,050

Сред. 6,88 4,49 2,98 1,28 0,83 0,19 0,140 0,045

Деформацию дисков сплавов 1-8 осуществляли при температурахβ-области с последующим
охлаждением на воздухе. Схема вырезки образцов для проведения механических испытаний по-
казана на Рисунке 17. Образцы были термически обработаны по режиму: первая ступень (940 ◦C;
1 час; воздух) и вторая ступень (620 ◦C; 4 часа; воздух). Все результаты испытаний в каждой зоне
усреднялись. Для анализа влияния химического состава на механические свойства значения меха-
нических свойств были взяты как среднее по зонам 1, 2 и 5, где скорость охлаждения минимальна
(см. Рисунок 17).

Материалом исследования влияния легирования на выделение интерметаллидных фаз слу-
жили два опытных сплава системы Ti-Al-Sn-Zr-Nb-Mo-Si, с исходной пластинчатой структу-
рой. Химический состав исследуемых сплавов 9 и 10 представлен в Таблице 9. Исследова-
ния выполняли методами оптической, просвечивающей и сканирующей электронной микроско-
пии, микрорентгеноспектрального анализа, рентгеновской дифрактометрии и дифференциально-
сканирующей калориметрии (ДСК). Микродюрометрические измерения проводили с помощью
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Таблица 8 — Химический состав (ат. %) опытных сплавов дисков Главы 3.

№ Al Zr Sn Nb Mo Si O C

1 11,6 2,24 1,15 0,69 0,43 0,29 0,47 0,198

2 11,5 2,28 1,11 0,65 0,41 0,32 0,46 0,198

3 12,2 2,23 1,11 0,67 0,40 0,35 0,46 0,197

4 11,9 2,24 1,10 0,67 0,41 0,37 0,47 0,197

5 12,7 2,38 1,13 0,65 0,43 0,20 0,34 0,197

6 12,1 2,44 1,11 0,58 0,35 0,29 0,40 0,039

7 11,9 2,21 1,54 0,64 0,42 0,32 0,33 0,191

8 12,6 2,68 1,24 0,65 0,43 0,44 0,42 0,198

Таблица 9 — Химический состав экспериментальных сплавов (мас. %). Раздел 3.1 «Влияние легирования
на выделение интерметаллидных фаз».

№ Al Zr Sn Nb Mo Si Tпп,
◦C [Al]стр

9 6,62 4,02 2,84 1,19 0,67 0,19 1016 9,4

10 6,87 4,81 3,25 1,19 0,86 0,28 1062 9,9

Рисунок 17 — Схема вырезки образцов для механических испытаний.

прибора MHTXCSM INSTRUMENTS по методике Оливера и Фарра. При этом использовали сле-
дующие условия съемки: индентор — алмазная пирамидка, скорость нагружения 18 Н/мин, мак-
симальная нагрузка 9 Н, время выдержки 15 с, скорость снятия нагрузки 18 Н/мин.
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2.3 Изготовление прутков для Главы 4

Были выбраны три целевых химических состава сплава ВТ18у, условно обозначенные как
ХС-1, ХС-2 и ХС-3. Химический состав слитков сплавов 11-16, из которых были изготовлены
прутки Главы 4 приведён в Таблице 10. Составы 11, 13 и 15 выплавлялись с использованием серий-
ных титановой губки и лигатур. Составы 12, 14 и 16 выплавлялись с использованием специальных
шихтовых материалов.

Таблица 10 — Целевые химические составы сплавов и средние химические составы опытных прут-
ков (мас. %). Глава 4.

№ Al Zr Sn Nb Mo Si Fe Ni Cr [Fe] Si/[Fe]

ХС-1 7,0 3,5 2,6 1,1 0,7 0,13

11 7,05 3,72 2,51 1,16 0,70 0,10 0,029 0,008 0,007 0,084 1,19

12 6,84 3,73 2,71 1,16 0,70 0,12 0,021 0,002 0,001 0,034 3,53

ХС-2 6,5 4,2 2,5 0,8 0,7 0,16

13 6,83 4,28 2,56 0,96 0,70 0,15 0,035 0,018 0,013 0,156 0,96

14 6,38 4,41 2,58 0,84 0,71 0,14 0,021 0,001 0,001 0,028 5,00

ХС-3 7,0 4,0 2,6 1,1 0,7 0,16

15 6,82 4,42 2,53 1,02 0,70 0,15 0,028 0,015 0,010 0,128 1,17

16 7,01 4,32 2,61 1,16 0,71 0,16 0,026 0,003 0,002 0,046 3,48

Для обеспечения в слитках пониженного содержания Fe, Ni и Cr использовалась титановая
губка марок ТГ-ЭК, полученная на АВИСМА по специальной технологии с использованием биме-
таллической реторты с отбором губки из центральной части крицы. Также использовали лигатуры
производства АО «Уралредмет» с пониженным содержанием этих элементов.

Последующую деформацию слитков проводили по стандартной технологии, которая вклю-
чала в себя комбинацию β-деформации на заготовку диаметром 50 мм и прокатку в (α+β)-области
на пруток диаметром 22 мм. Перед проведением испытаний механических свойств прутки были
термообработаны по трехступенчатому режиму, представленному в Таблице 11.

Таблица 11 — Режим термической обработки прутков.

Первая ступень Вторая ступень (отжиг) Третья ступень (старение)

Tпп+40 ◦C, 1 час, воздух Tпп-80 ◦C, 1 час, воздух 620 ◦C, 4 часа, воздух
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2.4 Изготовление прутков для Главы 5

Химический состав сплавов 17 (ВТ9), 18 (ВТ9+Gd), 19 (ВТ18у) и 20 (ВТ18у+Gd), которые
исследовались в Главе 5 представлен в Таблице 12.

Таблица 12 — Химический состав исследуемых сплавов (мас. %). Глава 5 «Микролегирование гадолини-
ем».

№ Сплав Al Mo Zr Sn Nb Si Gd

17 ВТ9 6,75 3,62 1,56 – – 0,29 –

18 ВТ9 + Gd 6,78 3,64 1,67 – – 0,30 0,4

19 ВТ18у 6,52 0,72 4,17 2,43 0,92 0,13 –

20 ВТ18у + Gd 6,59 0,72 4,14 2,54 0,96 0,13 0,4

Последующую деформацию слитков проводили по следующей технологии:

1. β-деформация на заготовку под прокатку диаметром 50 мм (сплавы ВТ9 и ВТ18у).

2. Прокатка прутка с началом деформации в β-области с окончанием в (α+β)-области.
Диаметр окончательного прутка — 22 мм. Сплавы ВТ9 и ВТ18у.

3. Прокатка на пруток диаметром 22 мм в (α+ β)-области (сплав ВТ18у).

Для первой части работы (исследование микроструктуры и механических свойств прутков
из сплава ВТ18у) перед проведением испытаний механических свойств прутки были термообра-
ботаны по трехступенчатому режиму (см. Таблицу 11).

Для второй части работы (исследование жаростойкости сплавов ВТ9 и ВТ18у):

1. Прутки сплавов ВТ9 и ВТ9+Gd были термически обработаны в β-области.

2. Прутки сплавов ВТ18у и ВТ18у+Gd были термически обработаны как в β-области, так
и в (α+ β)-области.

2.5 Химический состав

Содержание элементов определяли следующими методами:

Al, Zr, V — атомной адсорбции или титрометрическим;

Sn, Mo — атомной эмиссии или атомной адсорбции;

Nb, Fe, Ni, Cr, Gd — атомной эмиссии;
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Si — атомной эмиссии или фотометрическим;

С — инфракрасно-адсорбционным;

N — титрометрическим;

О — восстановительного плавления;

Н — плавления.

2.6 Механические свойства

Механические испытания проводили при комнатной и повышенной температурах по следу-
ющим стандартам:

на растяжение при комнатной температуре — ГОСТ 1497-84;

на ударную вязкость при комнатной температуре (KCU и КСТ) — ГОСТ 9454-78;

на растяжение при повышенной температуре (600 ◦C) — ГОСТ 9651-84;

на длительную прочность (600 ◦C) — ГОСТ 10145-81;

на ползучесть (600 ◦C) — ГОСТ 3248-81.

Общая пластическая деформация при ползучести измерялась при напряжении 12 кгс/мм2

(118 МПа) через 100 часов.

Приложенное напряжение при испытаниях на длительную прочность составляло 30 кгс/мм2

(295 МПа). При испытаниях на дисках (Глава 3) образцы снимались после 50-ти часов испытания.
При испытаниях на прутках (Глава 4) образцы испытывались до разрушения.

2.7 Металлография

Металлографический анализ осуществляли с использованием комплекса «Leica DC150». Для
травления микрошлифов использовали реактивы следующих составов:

– 1 часть HF + 1 часть HNO3 + 2 части глицерина;

– 3 мл HF+ 3 мл HCl + 5 мл HNO3 + 190 мл воды.

Первый травитель позволяет хорошо выявить как границы зерен, так и внутризёренную структуру
титановых сплавов. Второй травитель хорошо выявляет границы зерен на образцах, закаленных
в воде.
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2.8 Электронно-микроскопический анализ

Электронно-микроскопический анализ тонкой структуры и микродифракционные иссле-
дования проводили на микроскопе JEOL–200С при ускоряющих напряжениях 125 и 200 кВ,
соответственно, и с увеличениями 10000…59000. Приготовление фольг для электронно-
микроскопического исследования включало в себя следующие операции:

1. Вырезка на электроэрозионном станке из массивных образцов пластин толщиной 0,2×
0,3 мм. Во избежание разогрева образцов процесс резки проводился в воде.

2. Предварительное утонение пластин проводилось на корундовой бумаге до толщины
0,1 мм.

3. Окончательное утонение проводилось посредством электрополировки.

Электрополировку сплавов осуществляли в два этапа: первоначально в хлорно-уксусном элек-
тролите (хлорная кислота – 100 мл, уксусный ангидрид – 500 мл) при напряжении 30…50 В с
охлаждением ванны проточной водой, не допуская разогрева электролита выше 20…30 ◦C; вто-
рой этап полировки проводили в электролите (метиловый спирт – 300 мл, бутиловый спирт –
180 мл, хлорная кислота – 30 мл). Для вторичной полировки применяли термостат, температура
электролита поддерживалась не выше 50 ◦C ниже нуля, для охлаждения применяли жидкий азот.
При электрополировке фольг при пониженных температурах учитывали, что температура начала
мартенситного превращения лежит ниже минус 100 ◦C. Электрополировку проводили в открытом
пинцете по всей поверхности фольги.

Расчет электронограмм проводили по методикам, изложенным в [110, 111, 112]. В качестве
справочного материала использовали как стандартные справочники [113], так и данные ориги-
нальных работ различных авторов [114, 115]. Кроме того, на основании сведений о структурном
типе анализируемой фазы и ее параметрах высчитывали возможные межплоскостные расстояния
и индексы интерференции для некоторых силицидных фаз. При этом не учитывали запрещающе-
го действия структурного фактора для конкретных решеток, так как считали его ослабленным при
длинах волн электронно-микроскопического исследования.

2.9 Испытания на жаростойкость

Материалом исследования служили полученные по промышленной техноло-
гии на ПАО «Корпорация ВСМПО-АВИСМА» 20 кг слитки из жаропрочных титановых сплавов
(Таблица 12). Слитки были изготовлены методом двойного вакуумного переплава с последующей
деформацией ковкой и прокаткой в прутки диаметром 22 мм.

Исследование микроструктуры методом растровой электронной микроскопии (РЭМ) прово-
дили с помощью микроскопа Carl ZEISS CrossBeam AURIGA. В случае определения химического



50

состава с помощью приставки для энергодисперсионного микрорентгеноспектрального анализа
(РСМА) IE 350 X-MAX-80 использовали пониженное напряжение на пушке 8 кВ для того, чтобы
область взаимодействия электронов зонда с мишенью была не более 0,3 мкм.

Кинетику окисления сплавов при изотермической выдержке в интервале температур
600…800 ◦C изучали термогравиметрическим методом на приборе «Netzsch STA 449C Jupiter»
с чувствительностью весов 0,1 мкг. При измерениях образец (3,5 × 3,5 × 3,5 ) вместе с тиг-
лем был нагрет со скоростью 20◦/мин от 30 ◦C до заданной температуры (600, 700, 750, 800 ◦C) и
выдержан в окислительной среде (воздух) до 48 часов.

Для анализа микроструктуры газонасыщенного слоя образцы (10× 10× 10 ) были с каждой
поверхности отшлифованы, отполированы, затем подвергнуты изотермической обработке при за-
данных температурах (600…800 ◦C) в электрических печах (среда — воздух) с охлаждением на
воздухе, залиты в эпоксидную смолу, и приготовлены шлифы.

Испытания на жаростойкость осуществляли как прямыми термогравиметрическими ме-
тодами, так и металлографическим на поперечных шлифах. Термогравиметрия (ТГ) — это метод
исследования и анализа, основанный на регистрации изменения массы образца в зависимости от
его температуры в условиях программированного изменения температуры среды. ТГ исследова-
ния проводили на синхронном термическом анализаторе «Netzsch STA 449 C Jupiter», состоящего
из весов непрерывного взвешивания (термовесов), печи, которую помещают образец; приборов,
регистрирующих температуру (термопары); программного регулятора температуры. Зависимость
изменения массы образцов от времени выдержки определяли при постоянной температуре печи
в интервале 600…800 ◦C. Запись изменения массы проводилась непрерывно. Время выдержки —
до 24 часов.

Перед измерением образец взвешивают. Чтобы обеспечить высокую достоверность измере-
ний точность начального определения веса должна быть не менее 0,1 мг и максимально возмож-
ную область контакта между исследуемым образцом и дном тигля (чем больше область контакта,
тем сильнее и точнее сигнал, фиксируемый анализатором) и обеспечить как можно более равно-
мерное распределение исследуемого материала по тиглю или подложке [116]. Как правило, масса
исследуемого образца из титановых сплавов лежит в пределах 100…200 мг.

Исследование структуры, фазового и химического состава титановых сплавов после испы-
таний на жаростойкость проводили с использованием растрового электронного микроскопа «Jeol
JSM 6490 LV» с приставкой для микрорентгеноспектрального анализа «Oxford Inca».

Выдержку образцов при испытаниях на жаростойкость титановых сплавов осуществляли в
электрических печах при температурах 600…800 ◦C с последующим охлаждением на воздухе.
Предварительно на образцах в двух взаимно перпендикулярных направлениях готовили металло-
графические шлифы, а последующее шлифование и полирование образца проводили после залив-
ки на установке «SitoPress Struers» в эпоксидную смолу.
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2.10 Статистический анализ серийной продукции

В качестве одной изметодик исследования использовался корреляционный статистический
анализ для выявления факторов (химических элементов и их эквивалентов), влияющих на откли-
ки— серийно испытываемые механические свойства продукции из сплава ВТ18у (катаные прутки
и штамповки дисков).

В литературе часто можно встретить выражения «комплекс свойств» и «комплекс механиче-
ских свойств». Эти выражения носят качественный характер. Поэтому, в диссертационной рабо-
те, впервые в отечественной литературе введена количественная характеристика понятия «ком-
плекса механических свойств» (в дальнейшем — КМС).

Для статистического анализа использовались значения следующих серийно испытываемых
механических свойств:

диски σ20
в , ψ20, KCU.

прутки σ20
в , ψ20, σ600

в , ψ600, KCU.

Из этих величин составлены следующие выражения для КМС:

Lсер =
1
3
·
(

σ20
в

σ20
в (min)

+
ψ20

ψ20(min)
+

KCU
KCU(min)

)
, (16)

Hсер =
1
3
·
(

σ600
в

σ600
в (min)

+
δ600

δ600(min)
+

ψ600

ψ600(min)

)
, (17)

Fсер =
L + H

2
, (18)

которые характеризуют низкотемпературный Lсер, высокотемпературный Hсер и полный Fсер ком-
плексы механических свойств, соответственно. Нижний индекс «сер» означает, что КМС рассчи-
таны для серийной продукции. В знаменателях стоят минимальные значения требуемых стандар-
том соответствующих свойств, взятые из Таблиц 2 и 3 (см. стр. 20). В выражения для комплек-
сов не включены значения предела текучести, так как серийные испытания проводились без ис-
пользования тензометра. В них также не входит значение относительного удлинения, так как при
исследовании опытных дисков, оказалось, что точность измерения этой величины не позволяет
считать достоверным получаемое среднее значение (ошибка измерения превышает среднее зна-
чение). Кроме того, само измерение относительного сужения для достаточно хрупких материалов
с δ ⩽ 10 % имеет большую погрешность, зависящую от оператора.

Результаты статистического анализа. Исходные данные были взяты за период 2015-2019 гг.
для дисков одного шифра (61 плавка) и другого (56 плавок), изготавливаемых по ОСТ 1 90197 и
катаных прутков диаметром 16-24 мм (75 плавок) по ОСТ 1 90006.
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В статистическом анализе комплексные химические эквиваленты использовались в качестве
факторов ([Al]стр, [Al]пр, [Mo]экв, NM, [Si]d, ∆, r, ∆χ, χ, VEC ), выражения для которых приведены
в Главе 3 (п. 1.2, формулы (1), (2), (7), (8), (9), (10), (11), (12), (13) и (14), соответственно), а в
качестве откликов использовались вышеприведённые значения отдельных механических свойств
и КМС (16)-(18.).

Для проведения статистического анализа использовалось программное
обеспечение STATISTICA фирмы StatSoft. Для установления статистической значимости влияния
факторов на отклики: в случае нормального распределения в исследуемых группах использова-
ли t-критерий; в случае ненормального распределения анализ проводили с помощью U-критерия
Манна-Уитни [117]. В Таблице 13 стрелками показаны статистически значимые тенденции, выяв-

Таблица 13 — Статистически значимые общие тенденции для серийной продукции.

[Al]стр [Al]пр ∆ [Si]d NM

σ20
в ↑ ↑ ↓ ↑
ψ20 ↓ ↓ ↑
KCU ↓ ↓ ↓ ↑
Lсер ↓ ↓ ↓ ↓
ψ600 ↓ ↑ ↑
σ600

в ↑ ↑ ↑ ↓ ↑
Hсер ↓ ↓ ↓ ↓
Fсер ↓ ↓ ↓ ↓

ленные при анализе механических свойств серийной продукции.

Стрелка вверх ↑ означает, что свойство растет при росте соответствующего химического
эквивалента. Стрелка вниз ↓ означает, что свойство уменьшается при росте соответствующего
химического эквивалента. Пустая клетка означает, что статистически значимой зависимости не
обнаружено. В Таблице 14 приведены коэффициенты корреляции r. Красным выделены доста-
точно сильные корреляции с |r| ⩾ 0,60. Наиболее значимая корреляция механических свойств

Таблица 14 — Коэффициенты корреляции r для серийной продукции.

[Al]стр [Al]пр ∆ [Si]d NM

σ20
в 0,28 0,67 0,73 -0,42 0,34
ψ20 -0,30 -0,72 -0,71 0,49 -0,12
KCU -0,64 -0,60 -0,63 0,50 -0,07
Lсер -0,64 -0,46 -0,72 0,61 -0,10
ψ600 -0,21 -0,73 -0,80 0,90 -0,10
σ600

в 0,67 0,68 0,74 -0,54 0,36
Hсер -0,23 -0,20 -0,61 0,72 -0,15
Fсер -0,45 -0,45 -0,63 0,89 -0,04
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и КМС была обнаружена для параметра ∆, который определяется формулой (10). Также значи-
тельные корреляции найдены между свойствами и [Al]пр (что вполне закономерно) и отношением
[Si]d = Zr/Si.

Интересно, что статистически значимой зависимости свойств от молибденового эквивален-
та [Mo]экв (см. формулу (7)) обнаружено не было, в то время как была обнаружена зависимость
(хотя и слабая) прочности при комнатной и повышенной температурах от суммы ниобия и молиб-
дена (см. формулу(8)).

Корреляции от других ХЭ здесь не приведены, так как в дальнейшем будет показано какие
из них важны для оптимизации наиболее часто используемого в настоящее химического состава
сплава ВТ18у.

В общем, как и следовало ожидать, при увеличении степени легирования увеличивается
прочность (σ20

в и σ600
в ) при снижении пластичности (ψ20 и ψ600) и вязкости разрушения (KCU и

KCT). Сделать вывод о влиянии ХЭ на длительную прочность для серийных испытаний не пред-
ставляется возможным, так как серийные испытания проводятся до требуемого порога выдержки
50 часов, а не до полного разрушения. Испытания на ползучесть на серийной продукции не про-
водятся.

Таким образом, на основе корреляционного статистического анализа были выявлены ос-
новные факторы, влияющие на комплексы механических свойств (КМС). В последующем поня-
тия КМС будут расширены на большее количество механических испытаний и будет показана
эффективность их использования как инструмента для анализа интегральных характеристик
механических свойств в зависимости от тех или иных технологических факторов, например, от
химического состава.
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3 УТОЧНЕНИЕ РЕЖИМА ТЕРМООБРАБОТКИ И СОСТАВА СПЛАВА
ВТ18У

В третьей главе исследовали влияние режимов термической обработки и колебаний химиче-
ского состава в пределах марки сплава ВТ18У на механические свойства, КМС, микроструктуру
и выделение интерметаллидных фаз в штамповке типа «ДИСК» (см. Рисунок 17).

Исследовано влияние варьирования легирующих элементов на процессы выделения третьих
фаз двух разных химических составов, которые приведены в Таблице 9 на стр. 45. Рассмотрены ти-
пы выделяющихся силицидных частиц, а также их влияние на выделение α2-фазы. Показано, что
при старении происходит выделение силицидных частиц типа (Ti,Zr)5Si3 (S1), которые в процес-
се выдержки обогащаются атомами циркония и трансформируются в силициды (Ti,Zr)6Si3 (S2) и
(Zr,Ti)2Si (S3). На основании проведённых исследований выбран режим первой ступени термооб-
работки. Используя восемь сплавов из Таблицы 7 (стр. 44), был определён режим второй ступени
термической обработки дисков, обеспечивающий наилучшие механических значения свойств по
всем плавкам. Таким образом, основании проведённых работ выбран оптимальный двухступен-
чатый режим термической обработки дисков.

Далее был проведен анализ влияния вариации химического состава в более широком диа-
пазоне изменения содержания легирующих элементов, чем при анализе серийной продукции, на
расширенный комплекс механических свойств сплавов типа ВТ18у (дополнительно проводили ис-
пытания КСТ, длительной прочности, ползучести и усталости). В Таблице 7 приведен химический
состав исследуемых сплавов в массовых процентах. В Таблице 8 приведен химический состав ис-
следуемых сплавов в атомных процентах.

На основании ограничений по химическим эквивалентам (ХЭ) и комплексам механических
свойств (КМС) с помощью процедуры оптимизации был определён химический состав сплава
ВТ18у, позволяющий получать продукцию с повышенными значениями как КМС, так и отдельных
механических свойств.

3.1 Влияние легирования на выделение интерметаллидных фаз

Известно [118, 119], что для получения хороших служебных свойств псевдоα-сплавы титана
после термодеформационной обработки в β-области, желательно подвергать двухступенчатой об-
работке. На первой ступени сплавы рекомендуется нагревать в двухфазную область до температу-
ры на 120 . . . 80 ◦C ниже температуры полиморфного превращения (Tпп), а на второй – подвергать
старению. При этом одну из главных ролей в формировании конечного комплекса механических
свойств полуфабрикатов играют морфология основных фаз сплава — α и β, формируемых на
первой ступени обработки, соотношение их объемных долей и химическая однородность твер-
дых растворов. Кроме того, в сплавах данного класса возможно выделение алюминидов, а также
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силицидов различных типов [120, 121]. От количества и распределения последних свойства ма-
териалов могут существенно изменяться. В связи с этим исследовалось влияние легирования на
выделение интерметаллидных фаз при различных режимах термической обработки.

На основании значений Tпп (Ac3), определенной методом ДСК, выбраны следующие пара-
метры первой ступени обработки: температуры нагрева составили 900, 940 ◦C (в двухфазной об-
ласти) и 1100 ◦C (в однофазной β-области), время изотермической выдержки 1 ч. с последующим
охлаждением на воздухе. Старение сплавов проводили при температурах 500…750 ◦C с шагом
50 ◦C и выдержками 10 и 25 ч.

Установлено, что в результате обработки при 900 ◦C происходит формирование структуры
корзиночного плетения: внутренний объем β-зерен разделен α-пластинами. В каждой колонии α-
пластины имеют одинаковое пространственное расположение и разделены тонкими прослойками
β-фазы (Рисунок 18а). Повышение температуры нагрева сплава до 940 ◦C способствует проте-
канию процесса глобуляризации α-фазы (Рисунок 18б). По сечению полуфабриката отмечается
увеличение толщины пластин в α-колониях, при этом в отдельных его областях встречаются и
близкие к глобулярным частицы α-фазы. После обработки сплава в β-области (при 1100 ◦C) про-
исходит формирование тонкопластинчатой структуры (Рисунок 18в). Для сплава 10 микрострук-
туры аналогичны. В результате электронно-микроскопического исследования сплавов в структуре

Рисунок 18 — Микроструктура сплава 9 после нагрева на 900 ◦C (a), 940 ◦C (б), 1100 ◦C (в), выдержки 1 ч
и последующего охлаждения на воздухе.

было обнаружено присутствие дислокационных сеток, свидетельствующих о протекании в сплаве
процессов полигонизации (Рисунки 19а, 19б). В отдельных областях на межфазных α/β-границах
обнаружены глобулярные частицы размером ∼ 0,13 мкм (Рисунок 19в), микродифракционный
анализ которых (Рисунок 19г) позволил отнести их к силицидным частицам типа S2 − (Ti,Zr)6Si3,
что согласуется с литературными данными [122, 123]. Такие частицы преимущественно наблюда-
ли после обработки при 900 ◦C. При температуре обработки 940 ◦C их было крайне мало, а после
нагрева на 1100 ◦C их не обнаружили. Характерной особенностью сплавов, термообработанных в
β-области, явилось формирование в их структуре большого количества дефектов упаковки (Рису-
нок 20). По нашему мнению последнее свидетельствует об уменьшении энергии дефектов упаков-
ки после растворения в β-твердом растворе всех интерметаллидных (силицидов и алюминидов)
фаз.
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Рисунок 19 — Светлопольные изображения микроструктуры сплава 9 после обработки при 900 ◦C (a, в),
940 ◦C (б), г — электронограмма с «в».

В соответствии с данными рентгеноструктурного анализа в ходе старения сплава, предва-
рительно обработанного в двухфазной области, имеет место закономерное уменьшение периода
решётки β-фазы и возрастание отношения с/а α-фазы. Для примера на Рисунке 21 представлены
данные об изменении периодов решетки для сплава 9 после отжига при 940 ◦C и последующего
старения.

В случае старения при 500 ◦C появления частиц вторичной α-фазы, а также частиц интер-
металлидных фаз в структуре обнаружено не было. Так как незначительное уменьшение периода
решетки β-фазы при этом происходит и, следовательно, β-твердый раствор обогащается молиб-
деном и ниобием, это позволяет считать, что распад β-твердого раствора осуществляется не пу-
тем зарождения и роста новой фазы, а за счет роста объемной доли первичной α-фазы. При этом
происходит ее обогащение алюминием, а, возможно, и цирконием и оловом, что сопровождается
ростом c/a α-твердого раствора.

В соответствии с данными просвечивающей электронной микроскопии повышение темпе-
ратуры старения до 600 ◦C сопровождается появлением на межфазных α/β-границах раздела
силицидных частиц зачастую эллипсоидальной, реже округлой формы с размерами до 0,3 мкм
(Рисунок 22). Расшифровка микродифракционных картин позволяет отнести данные частицы к
силицидам типа S1 — (Ti,Zr)5Si3 [122, 123]. На всех электронограммах после старения сплава 9 в
течение 25 часов помимо α-, β-, S1-системы рефлексов наблюдались слабые рефлексы α2-фазы.
Вследствие выделения в структуре сплава 9 частиц этих фаз период кристаллической решетки
β-фазы уменьшается более значительно, а также увеличивается отношение с/а для α-фазы (см.
Рисунок 21).
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Рисунок 20 — Светлопольное изображение микроструктуры сплава 9 после обработки при 1100 ◦C.

Рисунок 21 — Период кристаллической решетки β-фазы (а) и отношение с/а параметров кристаллической
решетки α-фазы (б) сплава 9 после обработки при 940 ◦C в течение 1 ч и последующего старения при
различных температурах.

Рисунок 22 — Темнопольное изображение выделений силицидов S1 на межфазных α/β-границах и элек-
тронограмма.

Более высокие температуры старения 700…750 ◦C сплава 9, подвергнутого предварительно-
му нагреву в (α + β)-области, всё больше активизируют процессы выделения третьих фаз. Так,
в структуре сплава происходит выделение дисперсных α2-частиц, объемная доля которых значи-
тельно возрастает как с увеличением температуры, так и времени выдержки. Вместе с этим рас-
тет и их средний размер (Рисунок 23a). Кроме того, продолжается выделение и рост силицидных
частиц (Рисунок 23б), размер которых достигает 0,3 мкм. Расшифровка электронограмм показы-
вает, что при данной термической обработке формируются силициды S2 − (Ti,Zr)6Si3, которые
имеют гексагональную решетку с параметрами а = 0,700 нм, с = 0,360 нм (пространственная груп-
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па P6/mmm). По нашему мнению, с увеличением температуры старения и времени выдержки
происходит обогащение атомами циркония силицида S1 и его трансформация в S2.

Рисунок 23 — Темнопольные изображения выделений α2-фазы (a), и выделений силицида S2 в рефлексе
(201) (б), в — электронограмма, соответствующая рис. «б».

Выявленное при рентгеноструктурных исследованиях более интенсивное понижение пери-
ода кристаллической решетки β-фазы (Рисунок 24а), а также сохраняющаяся тенденция к увели-
чению отношения с/а параметров решетки α-фазы (Рисунок 24б) свидетельствуют о более интен-
сивном распаде β-твердого раствора и проявлении всё большего эффекта дисперсионного твер-
дения при высокотемпературной обработке по сравнению с обработками сплава 9 с температур
двухфазной области.

Рисунок 24 — Изменение периодов кристаллических решеток фаз сплава 9 после высокотемпературной
обработки при 1100 ◦C с охлаждением на воздухе и последующего старения при различных температурах:
а — период кристаллической решетки β-фазы; б — отношение с/а параметров кристаллической решетки
α-фазы.

При исследовании сплава 10 с бо́льшим содержанием кремния (0,28 мас.%) и циркония
(4,81 мас. %), состаренного при 750 ◦C, нами было обнаружено, что в этом сплаве происходит
трансформация частиц S1 как в силициды S2, так и в силициды S3 с тетрагональной решеткой с
параметрами а = 0,65 нм, с = 0,52 нм. На дифрактограммах в области малых углов чётко фикси-
руются отражения, характерные для этих типов частиц (Рисунок 25). Эти результаты находятся
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в хорошем соответствии с данными работы [124], где также наблюдали образование силицидов с
тетрагональной решеткой.

Рисунок 25 — Участки дифрактограмм сплавов, подвергнутых высокотемпературной обработке в β-
области с охлаждением на воздухе и последующему старению при 750 ◦C в течение 25 часов: а — сплав 9;
б — сплав 10.

Микрорентгеноспектральный анализ тонких фольг (Рисунок 26, Таблица 15) показал, что
частицы, содержащиеся в них, значительно обогащены цирконием (26-30 мас. %) и кремнием (6,6–
7,6 мас. %) по сравнению с микрообластями α-матрицы и β-прослойками, что дает право отнести
данные частицы к силицидам, содержащим повышенное количество циркония.

Рисунок 26 — Области определения химического состава исследуемого сплава 9, подвергнутого высоко-
температурной обработке при 1100 ◦C, последующему старению при 700 ◦C в течение 10 ч.
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Исследование сплава 10 с повышенным содержанием как α-стабилизаторов (Al), так и ней-
тральных упрочнителей (Zr, Sn) показало, что после обработок, аналогичных вышеописанным,
процессы распада протекают более интенсивно, способствуя формированию более высокого ком-
плекса прочностных свойств при удовлетворительных характеристиках пластичности и вязкости.

Таблица 15 — Химический состав областей 1–6 исследуемого сплава 9, подвергнутого высокотемператур-
ной обработке при 1100 ◦C, последующему старению при 700 ◦C в течение 10 ч; мас. %.

Место съёмки Ti Al Zr Si Mo Sn Nb
Спектр 1 53,8 3,9 30,1 7,6 0,2 3,6 0,8
Спектр 2 76,6 5,1 3,5 0,02 7,9 3,8 3,1
Спектр 3 69,5 3,7 4,3 0,00 14,6 2,8 5,1
Спектр 4 56,8 4,0 26,1 6,6 1,5 3,1 1,9
Спектр 5 83,5 7,55 3,8 0,15 0,6 3,2 1,2
Спектр 6 82,2 7,6 3,6 0,50 1,3 3,4 1,4

Такую тенденцию можно визуально проанализировать с помощью, например, данных рент-
геноструктурного фазового анализа. На Рисунке 25 показано, что повышенное содержания Al, Sn
и Zr в сплаве 10 способствует увеличению интегральной интенсивности дифракционных линий,
характерных для интерметаллидных фаз (алюминида и силицидов), что свидетельствует о форми-
ровании в сплаве их большей объёмной доли. В свою очередь, большая объёмная доля дисперсных
частиц вызывает рост микродюрометрических характеристик сплава. Так, например, твёрдость
сплава 10 с повышенным содержанием алюминия, олова и циркония после старения при 700 ◦C в
течение 25 ч составляет 440 HV, в то время как в сплаве 9 после аналогичных обработок она не
превышает 400 HV. Кроме того, присутствие в сплаве частиц третьих фаз хорошо фиксируется
при электронно-микроскопическом исследовании данного сплава.

3.2 К выбору режима термической обработки

Как следует из выводов по предыдущему разделу, первую ступень термической обработки
следует вести в пределах 900…940 ◦C. Сам механизм образования упрочняющих механических
фаз и их последующий распад при старении ничего не говорит о будущих значениях КМС. Так как
рабочая температура сплава ВТ18у кратковременно может достигать 600 ◦C, то выбор второй сту-
пени следует вести от температуры выше 600 ◦C — для исследования была выбрана температура
620 ◦C. Было проведено исследование влияния термической обработки на механические свойства
сплавов (см. Таблицу 7). Перед испытанием механических свойств образцы были обработаны по
нескольким режимам термической обработки, которые представлены в Таблице 16. Варьирова-
лись первая ступень и вторая ступень. Для определения (по всем 8-ми сплавам) «независимого от
химического состава» отличия двух режимов термообработки (условно) ТОi от ТОj был введен
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безразмерный показатель – сумма отношений разности значений каждого испытанного механи-
ческого свойства P при ТОi и ТОj к целевому значению (см. Таблицы 5 и 6)

∆Pi,j =

(
1
8
·

8∑
сплавы=1

Pi − Pj

Pцель

)
× 100%, (19)

где индексы «i» и «j» обозначают режимы термообработки ТОi и ТОj, соответственно. Величи-
на ∆Pi,j показывает насколько механическое свойство Pi для ТОi отличается такового для ТОj.
Так, если ∆Pi,j > 0, то для данного свойства P режим ТОi «лучше» ТОj. Чем больше отклонение
в положительную или отрицательную сторону от нуля, тем существеннее разница между двумя
режимами термообработки для данного свойства P . Проведёнными испытаниями механических
свойств и расчётами по формуле (19) показано, что режим термической обработки 4, обозначен-
ный в Таблице 16 как Рек., по всем характеристикам превосходит другие испробованные режимы,
так как для него все значения∆Pi,j одного знака и существенно отличаются по модулю от таковых
для других режимов термообработки. В Таблице 17 в качестве примера показаны знаки величи-
ны Pi,j для P = σ20

в ; для рекомендованного режима (№4) они выделены красным цветом. Для
остальных исследуемых свойств имеют место аналогичные результаты.

Таким образом, для достижения высокого уровня прочностных, пластических и жаропроч-
ных свойств рекомендуется режим термической обработки, обозначенный в Таблице 16 как Рек..

Таблица 16 — Режимы термической обработки дисков.

Режим Первая ступень Вторая ступень
1 900 ◦C, 1 час, воздух
2 900 ◦C, 1 час, воздух 620 ◦C, 4 часа, воздух
3 940 ◦C, 1 час, воздух
4, Рек. 940 ◦C, 1 час, воздух 620 ◦C, 4 часа, воздух

Таблица 17 — Таблица Pi,j для свойства P = σ20в .

j, i 1 2 3 4
1 0 + 3,2 % - 5,3 % + 7,1 %
2 0 - 2,1 % + 3,1 %
3 0 + 5,6 %
4 0
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3.3 КМС для опытных дисков

Для расширенного анализа КМС для опытных дисков были использованы следующие выра-
жения для низкотемпературного (L), высокотемпературного (H) и полного (F) комплексов меха-
нических свойств:

L =
1
4
·
(

σ20
в

(σ20
в )цел

+
ψ20

(ψ20)цел
+

KCU
(KCU)цел

+
KCT

(KCT)цел

)
, (20)

H =
1
4
·
(

σ600
в

(σ600
в )цел

+
δ600

(δ600)цел
+

ψ600

(ψ600)цел
+

(δ600
100)цел

δ600
100

)
, (21)

F =
L + H

2
, (22)

где δ600100 – общая деформация при ползучести за 100 часов (при напряжении 12 кгс/мм2 (118 МПа) и
температуре 600 ◦C). В формулах (20)–(22) красным цветом выделены целевые значения свойств
(см. Таблицы 5 и 6 на стр. 42). Выражения (20)-(21) получены сокращением размерности про-
странства откликов, т. е. методом исключения некоторых слагаемых в выражениях для КМС, со-
держащих все значения испытанных свойств. Для сокращения размерности использовался кор-
реляционный анализ [117]. Так как статистически явной корреляции между значениями KCT и
KCU не было выявлено, поэтому эти обе характеристики вязкости разрушения включены в выра-
жение (20) для L. Значения δ20 в расчет не включены из-за высокой погрешности их определения
как это показано на Рисунке 27. Корреляции не было выявлено на данных по δ600 и ψ600, поэтому
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Рисунок 27 — Значения относительного удлинения и сужения при комнатной температуре. Показаны пол-
ные ошибки измерения (случайные и систематические).

оба параметра включены в выражение (21) для H. Как и в случае с анализом серийной продукции,
в выражения для комплексов не включены значения предела текучести σ20

0,2 и σ600
0,2 , так как испы-

тания проводились без использования тензометрического датчика. Все результаты по длительной
прочности (50 часов) и усталости удовлетворяли требованиям ОСТ 1 90197-89 и по достижении
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требуемых значений испытания останавливались, поэтому они не включены в выражения (20)-
(21).

На Рисунке 28 показаны положения плавок в плоскости низкотемпературного и высокотем-
пературного КМС. Можно выделить четыре группы плавок:

1. «Самая плохая» плавка 4 с самым низким значением L ≈ 0,6 и H ≈ 1.

2. «Плохие»: плавки со значениями L < 1 (3, 8 и 2).

3. Плавки 7 и 1 с высокими высокотемпературными свойствами и удовлетворительными
низкотемпературными (L ≃ 1).

4. «Хорошие»: плавки 6 и 5, лежащие в квадранте с L > 1 и H > 1.

0.6 0.8 1.0 1.2 1.4
L

1.0

1.1

1.2

1.3

1.4

H

1

4
3

6

8 2
7

5

Рисунок 28 — Положение плавок в плоскости низкотемпературного L и высокотемпературного H комплек-
сов механических свойств.

Зависимость ∆ от массовых процентов

В результате статистического анализа серийной продукции было показано, что наиболее су-
щественная связь механических свойств и КМС наблюдается от ХЭ — относительной разницы
атомных размеров в сплаве ∆. Параметр ∆ (см. формулу (10)) вычисляется с использованием
атомных долей, поэтому он неудобен для промышленного применения, где используются массо-
вые проценты содержания легирующих элементов. С большой точностью ∆ можно аппроксими-
ровать выражением через массовые проценты ∆масс (коэффициент детерминации множественной
линейной регрессии R2 = 1,0; см. Рисунок 29а)

∆масс = 1,2137 + 0,0129 · Al + 0,0934 · Zr + 0,0944 · Sn −

−0,0183 · Nb + 0,1897 · Mo + 1,5810 · Si. (23)
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В среднем по химическому составу всех сплавов (см. нижнюю строчку Таблицы 7) значимость
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Рисунок 29 — Свзяь параметра ∆масс от ∆ (а) и от «части» прочностного алюминиевого эквивалента
Sn/2 + Zr/3 + 3,3 · Si (б).

каждого слагаемого в (23) можно расположить в следующем порядке (полная значимость всех
элементов принята за 100 %):

Zr Si Sn Nb Mo Al
33 % 24 % 22 % 2 % 12 % 7 %

Таким образом, 79 % вклада в ∆масс можно описать содержанием Zr, Si и Sn. Так как коэффициент
детерминации аппроксимации (23) равен 1, в дальнейшем будет использоваться как обозначение
∆, так и обозначение ∆масс. Интересный факт: параметр ∆масс хорошо коррелирует с «частью»
прочностного алюминиевого эквивалента Sn/2 + Zr/3 + 3,3 · Si, содержащего только Zr, Si и Sn
(см. Рисунок 29б). Сплав 8 лежит «далеко» от других сплавов из-за самого высокого содержания
Zr и Si. Сплав 7 выделяется из-за самого большого содержания олова Sn (см. Таблицу 7).

Зависимость КМС от ∆

При статистическом анализе серийной продукции была выявлена наиболее значительная
корреляционная зависимость (среди других) механических свойств и КМС от относительной раз-
ницы в атомном размере ∆, которая определяется выражением (10). Были построены зависимости
некоторых механических свойств и полного КМС F от ∆. Результаты показаны на Рисунках 30,
31, 32 и 33. По временно́му сопротивлению разрыву σ20

в и σ600
в сплавы можно условно разделить

на две группы:
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Группа I. Сплавы с повышенной прочностью (σ20
в > 1080 МПа и σ600

в > 715 МПа): 1,
2, 3 и 4 (в дальнейшем выделены красным цветом). Заметим, что значения прочности
для этих сплавов не удовлетворяет требованиям Таблицы 2, так как и для штамповок
дисков, так и катаных прутков есть ограничение сверху по σ20

в .

Группа II. Сплавы с пониженной прочностью (σ20
в < 1080 МПа и σ600

в < 715 МПа): 5, 6,
7 и 8 (в дальнейшем выделены синим цветом).

Уровень σ600
в = 715 МПа выбран условно. Как и следовало ожидать, из результатов статисти-

ческого анализа серийной продукции (см. Таблицу 13), прочностные характеристики растут с
увеличением значения ∆, в то время как вязко-пластические характеристики снижаются. Низ-
котемпературный L, высокотемпературный H и полный F КМС также снижаются с увеличением
∆. Большие значения F для наилучших плавок 5 и 6, как можно видеть, обусловлены хорошими
вязко-пластическими свойствами, но прочность этих двух плавок имеет наименьшие значения.
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Рисунок 30 — Зависимость временного сопротивления разрыву и относительного сужения при комнатной
температуре от параметра ∆.
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Рисунок 31 — Зависимость временного сопротивления разрыву и относительного сужения при 600 ◦C от
параметра ∆.
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Рисунок 32 — Зависимость KCU и KCT от ∆.
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Рисунок 33 — Зависимость комплексов механических свойств (L, H и F) от параметра ∆.

Рисунок 34 — Зависимость относительного сужения при комнатной температуре ψ20 от ∆. Схематически
показаны изменения Si и отношения [Si]d=Zr/Si вдоль линий для двух групп сплавов.

Отметим очень важную особенность, которая показана на Рисунке 34: при движении слева
направо (то есть при увеличении ∆) для каждой из групп сплавов последовательно увеличивается
содержание Si (показаны сплошными стрелками), но снижается значение отношения [Si]d (пока-
заны пунктирными стрелками). Такое поведение характерно для всех графиков Рисунков 30, 31,
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Таблица 18 — Некоторые химические эквиваленты опытных сплавов (мас. %). Сплавы упорядочены по
возрастанию параметра ∆ и содержания Si. Группы сплавов отличаются по прочности и по содержанию
кислорода.

Сплав ∆ Zr Si O [Si]d

1 2,380 4,30 0,17 0,158 25,2941

2 2,405 4,39 0,19 0,156 23,1053

3 2,430 4,30 0,21 0,156 20,4762

4 2,448 4,31 0,22 0,158 19,5909

5 2,335 4,58 0,12 0,116 38,1667

6 2,386 4,69 0,17 0,134 27,5882

7 2,493 4,22 0,19 0,111 22,2105

8 2,629 5,14 0,26 0,140 19,7672

32 и 33. Эта принципиальная особенность будет играть важную роль в процедуре оптимизации
химического состава (см. стр. 73).

В Таблице 18 приведены численные значения ∆ и [Si]d. В I-й группе сплавов ∆ изменяется
в небольших пределах 2,38…2,45, в то время как во II-й группе этот параметр изменяется в более
широком диапазоне 2,36…2,63. Вполне вероятно это связано с разным содержанием кислорода в
группах, содержания которого также приведены в Таблице 18.

Как указывалось в пункте про [Si]d (см. стр. 17 и далее), увеличение содержания кремния
приводит снижению пластичности и вязкости [23], что и наблюдается на Рисунке 34. Увеличение
[Si]d при снижении ∆ также согласуется с тем, что из-за ограниченной растворимости циркония в
силицидах, некоторая часть его будет оставаться в твёрдом растворе, несколько упрочняя его, при
всё ещё достаточно высоком уровне вязко-пластических характеристиках.

3.4 Оптимизация химического состава

Перейдём к оптимизации химического состава. Из проведённого анализа выяснилось, что
для выбора оптимального химического состава сплава, обеспечивающего одновременно высо-
кие прочностные (σ20

в , σ600
в ), вязкостные (KCT, KCU) и пластические свойства (δ20,ψ20, δ600,ψ600),

вместе с требованием по ползучести, например, δ600100 ⩽ 0,145 % необходимо провести дополни-
тельный анализ зависимости КМС двух групп сплавов от ХЭ.

Задача состоит в том, чтобы увеличить до требуемого уровень прочности сплавов 5 и 6 II-й
группы и снизить среднее значение δ600100 при условии незначительного снижения значений вязко-
пластических характеристик.
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Целевые значения механических свойств

В силу того, что пределы прочности при комнатной температуре ограничиваются обоими
ОСТ (см. Таблицу 2) значениями 880…1080 МПа, и 910…1110 МПа, для проведения процедуры
оптимизации было принято ограничение снизу

σ20
в ⩾ 1000 МПа (24)

и ограничение снизу по кратковременной прочности при 600 ◦C

σ600
в ⩾ 600 МПа. (25)

Для аппроксимационной оценки величин σ20
в и σ600

в был проведён множественный линей-
ный регрессионный анализ их связи с ХЭ. Наиболее значимыми оказались зависимости от r, ∆χ
и VEC. Были построены линейные регрессионные модели от этих ХЭ. Графики полученных за-
висимостей приведены на Рисунке 35. В результате были получены следующие регрессионные
формулы

σ20
расч = 18444 − 13914 · r + 145 · ∆χ+ 740 · VEC (r2 = 0,977), (26)

σ600
расч = 8711 − 11376 · r + 803 · ∆χ+ 2169 · VEC (r2 = 0,896). (27)

с высокими коэффициентами детерминации. Условия (24) и (26) и условия (25) и (27) являются
дополнительными ограничительными условиями на содержание легирующих элементов для про-
ведения процедуры оптимизации химического состава.

Необходимо отметить, что значимой корреляции между прочностью и прочностными экви-
валентами по алюминию [Al]пр и молибдену [Mo]экв обнаружено не было. Первое связано, с тем,
что все исследуемые сплавы имеют [Al]стр = 10,5 . . . 11,5, т. е. являются термически нестабильны-
ми по отношению к выделению α2-фазы; и из-за высокого содержания Zr и Si в них формируются
силициды. При таких условиях формулы типа [24]

σрасч
в = 375 + 76,2[Al]стр + 24[Mo]экв ± 70 МПа (r2 = 0,90), (28)

полученные из статистических данных для псевдо-α-сплавов множественным регрессионным
анализом, неприменимы.
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Рисунок 35 — Зависимость σ20в и σ600в от r, ∆χ, VEC и [O]экв.
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По общей пластической деформации при ползучести δ600100 (в дальнейшем — ползучесть)
необходимо поговорить отдельно. На Рисунке 36 показана зависимость ползучести от ∆. Удо-
влетворительный уровень ползучести был принят равным 0,145 %. Как видно, «хорошие» сплавы
5 и 6 находятся ниже уровня ∆ < 2,40, как и другие свойства на Рисунках 30, 31, 32 и 33. Три
сплава имеют удовлетворительный средний уровень ползучести:

δ600100(5) = (0,140± 0,056) %, (29)

δ600100(6) = (0,123± 0,011) %, (30)

δ600100(8) = (0,130± 0,030) %. (31)

Так как одной из целей диссертационной работы является снижение уровня δ600100, поэтому были
рассмотрены зависимости ползучести от разных ХЭ.

На Рисунках 37 и 38 приведены зависимости ползучести от кислородного эквивалента [O]экв,
среднего радиуса r, концентрации валентных электронов VEC и средней электроотрицательности
сплава χ. Видно, что для получения высоких вязкостных и пластических свойств и удовлетвори-
тельной ползучести необходимо вводить ограничения по эквивалентам [O]экв, r, VEC и χ.

Множественный регрессионный анализ даёт следующую зависимость полного удлинения
при 100-часовой ползучести (с коэффициентом детерминации r2 = 0,955)

δ600/100расч = 243 − 1,65 · r + 9,53 · VEC−5,17 · [O]экв − 2,5 · χ+ 1,43 · ∆. (32)

Как видно, коэффициенты при ХЭ не везде соответствуют логике и ограничениям по графикам 37
и 38. Это связано с тем, что регрессионный анализ проводится на выборке малого размера и в
значительно ограниченных диапазонах изменения ХЭ.

Формула (32) будет использована в качестве одного из ограничительных критериев при оп-
тимизации химического состава. Целевое значение общей пластической деформации при ползу-
чести, принимаемое в диссертационной работе:

δ600100 ⩽ 0,145 %. (33)

Формула (32) позволяет оценить значение общей пластической деформации при ползучести через
значения параметров правил фазовой стабильности и эквивалента по кислороду. Коэффициент де-
терминации (33) — 0,935. Отметим, что формула (33) справедливатолько в пределах химического
состава исследуемых сплавов (см. Таблицу 7). Поэтому несоответствие знаков в (33) и положение
сплавов на Рисунках 36–38 связано с очень ограниченным набором данных как по химическому
составу, так и по результатам испытаний ползучести. Однако, для проведения оптимизации этого
достаточно.
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Рисунок 36 — Зависимость деформации при ползучести δ600100 от ∆.
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Рисунок 37 — Зависимость деформации при ползучести от кислородного эквивалента [O]экв (а) и «среднего
радиуса сплава» r (б).
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Рисунок 38 — Зависимость деформации при ползучести от концентрации валентных электронов VEC (а)
и средней электроотрицательности χ (б).

Таким образом для проведения оптимизации химического состава сплава ВТ18у принима-
ются следующие ограничения:
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• Временное сопротивление разрыву при комнатной температуре σ20
в ⩾ 1000 МПа.

• Временное сопротивление разрыву при 600 ◦C σ600
в ⩾ 600 МПа.

• Общая пластическая деформация при ползучести δ600100 ⩽ 0,145 %

Ограничения по ХЭ

Для более детального анализа сплавы 1–8 были «нанесены» на плоскости с координатами
ХЭ, как это сделано на Рисунке 39. Красные линии и закрашенные области ограничивают наи-
лучшие плавки 5 и 6 от других. Исключением является ограничение по сумме ниобия и молиб-
дена>(см. формулу (8)): сплав 5 выходит за требуемый верхний предел NMmax = 2,1 мас. %. Из
анализа Рисунка 39 можно сделать вывод, что химический состав сплава с высоким значением
полного КМС F должен удовлетворять следующим ограничениям:

[Si]d > 26 ∆ < 2,4 [Al]стр < 10,7 мас. % (34)

O < 0,140 мас. % Sn < 3,0 мас. % Si < 0,18 мас. % Al > 6,85 мас. % (35)

Из условий по ползучести (см. Рисунки 37б, 37а, 39е) и (см. Рисунки 38а, 38б, 39д) получаем ещё
ряд ограничений на химический состав:

VEC < 3,902; χ < 1,562; r > 1,4579; [O]экв < 0,155 мас. %;

σ20
расч ⩾ 1000 ; σ600

расч ⩾ 600 ; δ100/600
расч ⩽ 0,145 %. (36)

Процедура оптимизации химического состава

Основное различие между двумя группами сплавов по прочности — в среднем содержании
кислорода по группам, что видно из Таблицы 18. Менее очевидные связи химического состава и
прочностных свойств можно найти из анализа зависимостей различных ХЭ и КМС. См. напри-
мер, зависимости прочности от r, ∆χ и VEC на Рисунке 35. Из этих графиков и формул (26)-(27)
видно, что для получения более высокого уровня прочностных характеристик необходимо сни-
жать значение r и увеличивать VEC, однако, требования по ползучести говорят обратное (36): для
уменьшения деформации при ползучести δ600100 необходимо увеличивать значение r > 1,4579 Å и
поддерживать концентрацию валентных электронов ниже определённого уровня VEC < 3,902.

Для определения оптимального химического состава необходимо решить задачу минимиза-
ции нескольких целевых функций со многими критериями [125]. Ясно, что оптимальный состав
должен располагаться между областями положения разных групп сплавов по прочности так, что-
бы не снизить вязко-пластические характеристики ниже требуемых и не ухудшить ползучесть.
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Рисунок 39 — Положение сплавов в плоскостях разных ХЭ.

Вернёмся к Рисунку 34, на котором показана общая особенность, характерная для зависи-
мостей всех механических свойств от ∆: при движении слева направо для каждой из групп по-
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следовательно увеличивается содержание Si, но снижается значение отношения [Si]d. То есть для
достижения поставленной цели, по крайней мере, по сравнению с составом 5 необходимо сни-
зить [Si]d. Такое снижение комплексного показателя (отношение [Si]d = Zr/Si) неизбежно должно
привести к коррекции содержания Sn из-за ограничения по∆ (34) (и∆масс из формулы (23)) и силь-
ной зависимости уровня механических свойств от этого параметра, что, как следствие, приведёт
к необходимости корректировки содержания Al в силу наличия ограничения как по содержанию
самого элемента, так и по ограничению на значение [Al]стр. Изменение каждого легирующего эле-
мента будет сказываться на расчётные значения прочности (26)-(27) и их ограничения (24)-(25).
Также необходимо удовлетворить требованиям, вытекающим из анализа ползучести (36).

Чтобы избежать длительной процедуры перебора различных вариантов изменения химиче-
ского состава вручную и/или с помощью интуитивных догадок, была составлена компьютерная
программа оптимизации. Для решения поставленной задачи использовалась многокритериальная
оптимизация (англ. Multi-objective optimization) [126, 127, 125], то есть процесс одновременной
оптимизации двух или более конфликтующих целевых функций в заданной области определения
с несколькими критериями [125]. Программа была реализована на языке Python. В расчет были
взяты зависимости механических свойств от всех приведенных выше химических эквивалентов.
Ограничениями для оптимизации служили соотношения (34), (35), (36), (24) (через (26)) и (25)
(через (27)). Так как целью работы являлась оптимизация существующего химического состава,
то именно он был и принят за начальную, как наиболее часто используемую, композицию (см.
Таблицу 19) в процедуре поиска оптимального решения [125].

При решении задачи оптимизации в качестве решений, удовлетворяющим наложенным огра-
ничениям, появляется много разных вариантов сплавов. Для упрощения задачи были выбраны
сплавы с неизменным (по отношению к наиболее часто используемому составу) содержанием Al,
Sn, Nb, Mo и кислорода. Т. е. фактически варьировалось только содержание циркония и кремния
и их отношения [Si]d.

В результате расчётов оптимальным химическим составом сплава ВТ18у можно принять
состав, представленный в Таблице 19 (обозначен как Рек.). Этот состав, после соответствующих
всесторонних исследований продукции, можно рекомендовать к внедрению в промышленное про-
изводство.

В Таблице 19 также приведен наиболее часто используемый состав (обозначен как Исп.).
Как отмечалось ранее, основные изменения коснулись содержания Zr и Si в сторону увеличения
их отношения, т. е. уменьшения ∆ с 2,25 до 2,14. Для рекомендуемого состава [Si]d составляет 26,9,
в то время как для серийно используемого — 25,0. Необходимо отметить, что варьировать можно
все легирующие элементы и получать удовлетворительные составы.

В Таблице 20 приведены требования (ограничения) по химическим эквивалентам и рассчи-
танные эквиваленты для рекомендованного состава и состава наиболее часто используемого се-
годня.
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Таблица 19 — Рекомендованный химический состав и состав, наиболее часто используемый в настоящее
время (мас. %). Приведены требования ОСТ 1 90013-81.

Al Zr Sn Nb Mo Si O
ОСТ 6,2…7,3 3,5…4,5 2…3 0,5…1,5 0,4…1,0 0,1…0,25 ⩽0,14
Исп. 7,0 4,0 2,6 1,1 0,7 0,16 0,105
Рек. 7,0 3,5 2,6 1,1 0,7 0,13 0,105

Таблица 20 — Требования (ограничения) по ХЭ и результаты их расчётов для рекомендованного состава и
состава используемого сегодня (мас. %).

ХЭ Требования Рек. Исп.
r > 1,4579 1,45905 1,45925
∆ < 2,4 2,14493 2,25347
∆масс < 2,4 2,19453 2,2866
VEC < 3,902 3,89642 3,8962
χ < 1,562 1,55822 1,55789
[Al]стр < 10,7 10,02 10,2233
[O]экв ⩽ 0,105 0,105 0,105
[Si]d > 26 26,9231 25
Si < 0,18 0,13 0,16
Al > 6,85 7,0 7,0

Итак, на основании ограничений по аппроксимационным формулам для σ20
расч, σ600

расч, δ600/100расч и
ограничениям по химическим эквивалентам методом многокритериальной оптимизации получен
химический состав, который рекомендован к дальнейшему исследованию.
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3.5 Выводы по главе 3

1. Показано, что распад метастабильных фаз в сплавах идет с образованием частиц ин-
терметаллидных фаз: на межфазной α/β-границе раздела при температуре старения
выше 600 ◦C наблюдается зарождение и последующий рост со стороныβ-фазы силици-
дов типа S1; повышение температуры старения активизирует их рост, а также частично
трансформацию некоторой доли из них в силициды типа S2 и S3 за счет обогащения их
кристаллической решетки атомами циркония. В пластинах α-фазы происходит выделе-
ние дисперсных частиц α2-фазы.

2. Повышение концентрации легирующих элементов в пределах марки сплава (Al, Zr, Sn
и Si), активизирует выделение большей объемной доли интерметаллидных частиц при
старении, приводя к более значительному эффекту дисперсионного твердения сплава,
способствуя формированию более высокого комплекса прочностных характеристик. В
сплаве с меньшим содержанием легирующих элементов при высоких температурах ста-
рения уменьшается объемная доля α2-фазы вследствие активного образования сили-
цидных частиц и обеднения твердого раствора по алюминию, что затрудняет процесс
образования упорядоченной фазы.

3. Предложен режим термической обработки дисков (первая ступень: 940 ◦C; 1 час; воз-
дух и вторая ступень: 620 ◦C; 4 часа; воздух), обеспечивающий наилучший комплекс
механических свойств при комнатной температуре и при 600 ◦C.

4. Впервые введены численные характеристики комплексов механических свойств
(КМС): низкотемпературный, высокотемпературный и полный КМС и использованы
интегральные химические эквиваленты (ХЭ). Показано, что отдельные механические
свойства и КМС существенно зависят от относительного среднеквадратичного отклоне-
ния радиусов химических элементов. Установлены математические зависимости проч-
ности при комнатной температуре и 600 ◦C и общей пластической деформации при
ползучести от параметров теории Юм-Ро́зери и эквивалента по кислороду. Впервые,
методом минимизации нескольких конфликтующих целевых функций со многими кри-
териями (ограничения по расчётным σ20

расч, σ600
расч, σ600/100

расч , КМС и по ХЭ) определён оп-
тимальный химический состав сплава ВТ18у, удовлетворяющий целевым требованиям
механических свойств.

5. В качестве перспективного для дальнейших исследований предложен химический со-
став Al=7,0 мас. %; Zr=3,5 мас. %; Sn=2,6; мас. % Nb=1,1 мас. %; Mo=0,7 мас. %;
Si=0,13 мас. %; O=0,105 мас. %.
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4 ВЛИЯНИЕ ЭВТЕКТОИДНООБРАЗУЮЩИХ ЭЛЕМЕНТОВ НА
ФОРМИРОВАНИЕ КОМПЛЕКСА СВОЙСТВ СПЛАВА ТИПА ВТ18У

Как известно из мировой практики использования псевдо-α-сплавов типа 6242Si и IMI834
(см. Главу 1), для повышения их жаропрочных характеристик целенаправленно снижают содержа-
ние таких примесей как никель, железо и хром, ограничивая их содержание жёсткими требования-
ми спецификаций. В рамках диссертационной работы было принято решение, с целью возможной
оптимизации химического состава сплава ВТ18у и улучшения его жаропрочных характеристик,
проверить результаты, полученные зарубежными исследователями на сплаве 6242Si с понижен-
ным содержанием быстрых диффузоров Fe и Ni, а также Cr.

Были проведены исследования прутков диаметром 22 мм сплава ВТ18у плавок как с пони-
женным содержанием Fe, Ni и Cr, так и с серийным их содержанием. Были взяты три различных
химических состава, условно обозначенные ХС-1, ХС-2 и ХС-3, первый из которых определили на
основании результатов Главы 3 (рекомендованный состав). Второй состав (ХС-2) использовался
для исследований в работе [128]. Третий состав (ХС-3) является наиболее используемым в насто-
ящее время. Химический состав прутков приведён в Таблице 10 на стр 46.

Для оценки комплексного влияния железа, никеля и хрома на ползучесть и длительную проч-
ность использовали отношение содержания кремния к эквиваленту по железу (стандарт на сплав
6246Si одной из двигателестроительных компаний):

[Fe] = Fe + Cr + 6 · Ni. (37)

Указанный стандарт требует выполнения условия:

Si
[Fe]

> некоторая критическая величина, (38)

т. е. отношение содержания кремния к «железному» эквиваленту должно превышать некоторое
критическое значение. В «Обзоре литературы» указывалось, что исследователи [61] не обнаружи-
ли влияния хрома на свойства ползучести сплава 6242Si. Однако, как можно видеть, упомянутый
стандарт эффективность влияния хрома приравнивают эффективности влияния железа (37).

4.1 Испытания на разрыв при комнатной температуре

На Рисунке 40 показаны положения сплавов на плоскостях «текучесть–прочность» σ20
0,2–σ20

в

и «удлинение–сужение» δ20–ψ20 для комнатной температуры. В случае прочностных характери-
стик пары сплавов 13-14 и 15-16 имеют одинаковое поведение — при снижении содержания при-
месей прочностные характеристики растут. Пара плавок 11-12 ведёт себя иначе — при снижении
содержания примесей предел текучести снижается на 10 МПа, временно́е сопротивление разры-
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ву увеличивается на 15 МПа. Вполне возможно, что такое различие несущественно и может быть
связано с малым количеством проведённых испытаний, т. е. статистически недостоверно. Если го-
ворить о пластических характеристиках (см. Рисунок 40б), то они, как это и ожидаемо, ведут себя
противоположно прочностным. Необходимо заметить, что для всех сплавов разброс: по пределу

(а) Прочночть, текучесть (б) Сужение, удлинение

Рисунок 40 — Механические свойства после испытания на разрыв. Комнатная температура.

текучести укладывается в 35 МПа (при среднем уровне 815 МПа), по временно́му сопротивлению
разрыву в 50 МПа (при среднем уровне 935 МПа), по удлинению и сужению в ≃ 5 % при среднем
уровне 7,5 % и 17,5 %, соответственно.

Полученные значения временно́го сопротивления разрыву не удовлетворяют требованию
Таблицы 5 и условию (24). По всей видимости, такое несоответствие связано с тем, что целевые
значения были сформулированы для дисков, которые штампуются из β-области, а затем проходят
термическую обработку согласно Таблице 16 (стр. 61), в то время как исследуемые прутки были
прокатаны в (α + β)-области и затем термически обработаны по трёхступенчатому режиму, ука-
занному в Таблице 11 на стр. 46. Полученные значения пластичности также не удовлетворяют
требованию Таблицы 5 (см. стр. 42).

4.2 Испытания на разрыв при температуре 600 ◦C

На Рисунке 41 представлены результаты испытаний на разрыв при температуре 600 ◦C. По-
лученные значения прочности не удовлетворяют требованию Таблицы 6 и условию (25). Причина
несоответствия, видимо, та же, что и в случае испытаний при комнатной температуре.

По прочностным характеристикам все пары сплавов ведут себя одинаково: при снижении
содержания примесей ни временно́е сопротивление разрыву ни предел текучести практически не
меняется. Пластические характеристики изменяются также несущественно. Хотя, если говорить
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о соответствии какому-либо техническому условию, то разница даже в 1-2 % по относительному
удлинению может быть критической. В этом случае для всех сплавов разброс: по пределу текуче-

(а) Прочночть и текучесть (б) Сужение и удлинение

Рисунок 41 — Механические свойства после испытания на разрыв. Температура 600◦C.

сти укладывается в 35 МПа при среднем уровне 465 МПа, по временно́му сопротивлению разрыву
в 60 МПа при среднем уровне 590 МПа, по удлинению в 7 % при среднем уровне 15 %, и по суже-
нию в 15 % при среднем уровне 35 %.

4.3 Ударная вязкость KCU и KCT

На Рисунке 42 исследуемые сплав расположены на плоскости KCT-KCU. Там же красны-
ми линиями показаны целевые значения из Таблицы 5. При снижении содержания примесей обе

Рисунок 42 — Вязкость разрушения KCU и KCT. Комнатная температура.
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характеристики вязкости ведут себя одинаково для всех трёх пар сплавов: и KCU и KCT рас-
тут. В порядке возрастания интенсивности роста: ХС-2, ХС-3 и наиболее существенно ХС-1. По
KCT разброс для всех сплавов лежит в очень широком диапазоне 10 . . . 35 Дж/см2; по KCU — в
≃ 16 Дж/см2. Такие диапазоны изменения вязкости разрушения очень значительны. Возможной
причиной столь существенного влияния примесей Fe, Ni и Cr на вязкость разрушения являет-
ся снижение их содержания на границах зёрен. Элементы Fe, Ni и Cr одновременно понижают
температуру ликвидуса сплава, расширяя температурный интервал кристаллизации, и являются
эвтектоид-образующими. Так как они снижают температуру ликвидуса, то они ликвируют от осей
дендритов в междендритную жидкость и после полного затвердевания оказываются на границах
литых зёрен и, следовательно, охрупчивают материал..

4.4 Жаропрочные свойства

Особый интерес представляет влияние быстрых диффузоров на составляющие жаропрочно-
сти — длительную прочность τ600295 и общую пластическую деформацию при ползучести δ600100. На

Рисунок 43 — Длительная прочность и общая пластическая деформация при ползучести. Температура
600◦C. Красными линиями показаны целевые значения из Таблицы 3.

Рисунке 43 исследуемые сплавы расположены в плоскости δ600100–τ600295. Сплавы с серийным содер-
жанием примесей имеют малые значения длительной прочности и большие значениях удлине-
ния при ползучести. Сплавы с пониженным содержанием примесей лежат в верхнем левом углу.
На Рисунке 43 нанесены линии значений δ600100 = 0,145 % (см. формулу (33)) и τ600295 = 60 часов
(см. стр. 22), которые в диссертационной работе позиционируются как целевые.
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4.5 Кривые ползучести

На Рисунке 44 приведены графики зависимостей общей пластической деформации при пол-
зучести от времени для ХС-1: на Рисунке 44а показаны результаты для нескольких испытанных
образцов, а на Рисунке 44б приведены «наилучший» и «наихудший» варианты. На Рисунках 45
и 46 показаны аналогичные данные для сплавов целевых составов ХС-2 и ХС-3.

(а) Данные для всех образцов (б) Данные для «лучшего» и «худшего» образцов

Рисунок 44 — Кривые ползучести. Целевой состав ХС-1.

(а) Данные для всех образцов (б) Данные для «лучшего» и «худшего» образцов

Рисунок 45 — Кривые ползучести. Целевой состав ХС-2.
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(а) Данные для всех образцов (б) Данные для «лучшего» и «худшего» образцов

Рисунок 46 — Кривые ползучести. Целевой состав ХС-3.

4.6 Сравнительный анализ свойств

В Таблице 21 приведены отношения соответствующих механических свойств с пониженным
содержанием примесей к свойствам с их серийным содержанием. Наблюдаются общие тенденции:

• Условный предел текучести и временно́е сопротивление разрыву как при комнатной
температуре, так и при 600◦C практически не меняются.

• Это же относится и к пластическим характеристикам. Исключение составляет относи-
тельное удлинение δ600, которое возрастает в полтора раза.

• Вязкость разрушения увеличивается для всех трёх композиций в 1,3 . . . 2,0 раза. Наибо-
лее существенный рост вязкости разрушения наблюдается для целевого состава ХС-1,
который был получен в главе 3 методом оптимизации.

В общем можно сказать, что у сплава ХС-1 больше плюсов по сравнению с двумя другими компо-
зициями, так как больше «красных» цифр в Таблице 21. Наиболее «чувствительным» к примесям
оказался состав ХС-3, затем ХС-1, а затем ХС-2.

Таблица 21 — Отношение свойств с пониженным содержанием примесей к таковым с серийным содер-
жанием. Приведены результаты для испытания на растяжение при комнатной температуре и температуре
600◦C; результаты для испытания на вязкость разрушения. Красным цветом выделены результаты больше
единицы.

Сплав σ200,2 σ20в δ20 ψ20 σ6000,2 σ600в δ600 ψ600 KCU KCT τ600295 1/δ600100

XC-1 0,99 1,02 1,11 1,01 0,99 1,03 0,80 1,02 1,93 1,96 2,33 1,70

XC-2 1,01 1,02 0,96 0,88 0,99 1,06 0,80 0,79 1,27 1,45 2,02 1,31

XC-3 1,01 1,03 0,77 0,97 0,97 1,05 1,54 0,97 1,57 1,44 2,44 2,00
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4.7 Зависимость жаропрочных свойств от ХЭ

На Рисунке 47 показаны зависимости длительной прочности и ползучести от отношения
Si/[Fe]. Видно, что при выполнении условия

Si
[Fe]

=
Si

Fe + Cr + 6 · Ni
> 3 (39)

характеристики длительной прочности и ползучести существенно улучшаются для всех трёх це-
левых составов. Как говорилось в Главе 1, содержание кремния в псевдо-α-сплавах должно быть
ограничено, поэтому увеличивать величину отношения (39) видится возможным лишь за счёт сни-
жения содержания Fe, Ni, Cr. К сожалению, содержание железа в губчатом титане значительно
снизить не удаётся в силу того, что реторта сделана из стали. Для изготовления губки для прове-
дения диссертационной работы была использована специальная биметаллическая реторта. Кроме
того, как уже говорилось, отбор губки проводили и центральной части крицы, где меньше же-
леза, диффундирующего от внутренней стенки реторты. При такой технологии удалось снизить
(см. Таблицу 10 на стр. 46)

• содержание железа в 1,1…1,4 %,

• содержание никеля в 5…18 раз,

• содержание хрома в 5…13 раз.

Таким образом, в дальнейшем необходимо отработать технологию получения сверхчистой губки
(по примесям Fe, Ni, Cr) для повышения показателей длительной прочности и ползучести. Если

(а) Длительная прочность (б) Ползучесть δ600100

Рисунок 47 — Зависимость жаропрочных характеристик от химического эквивалента Si/[Fe].

же снижать содержание примесей Fe, Ni, Cr не удаётся, то, по всей видимости, необходимо уве-
личивать содержание кремния. Однако, как говорилось выше, содержание кремния должно быть
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ограничено, так оно входит в выражения для нескольких ХЭ ([Al]стр, [Si]d,…), которые ограничены
условиями получения высоких комплексов механических свойств.

4.8 Комплексы механических свойств

На Рисунке 48 сплавы 11-16 расположены на плоскости комплексов механических свойств L
H. Видно, что наилучшими комплексами свойств обладает сплав 12 целевого состава ХС-1 с пони-
женным содержанием примесей. Вторым сплавом, обладающим хорошими КМС можно назвать
сплав 14. «Наихудшим» является сплав 15 целевого состава ХС-3 (наиболее часто используемого
в настоящее время) с серийным содержанием примесей.

Рисунок 48 — Положение сплавов на плоскости L–H

На Рисунке 49 приведена зависимость полного комплекса механических свойств F от эквива-
лента по железу [Fe]. Здесь также видно, что наилучшим набором свойств обладает рекомендуе-
мый состав с пониженным содержанием примесей — сплав 12. Для эквивалента по железу можно
принять ограничение [Fe] < 0,055. Однако необходимо, что проводить сравнение сплавов только
по [Fe] не адекватно, так разные сплавы содержат разное количество кремния.

Рисунок 49 — Зависимость полного комплекса механических свойств F от эквивалента по железу [Fe].
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4.9 Выводы по главе 4

По главе 4 можно сделать следующие выводы:

1. Установлено, что для сплава ВТ18у содержания примесей Fe, Ni и Cr оказыва-
ет значительное влияние на характеристики жаропрочности. Так, при значениях
Si/[Fe + Cr + 6 · Ni] > 3 наблюдается уменьшение общей пластической деформации
при ползучести в 1,3…2,0 раза и увеличение длительной прочности в 2,0…2,3 раза для
трёх разных композиций сплава. Обнаружено, что при Si/[Fe + Cr + 6 · Ni] > 3 увели-
чиваются характеристики ударной вязкости KCT и KCU.

2. Показано, что по совокупности результатов (по жаропрочным и вязкостным свойствам,
КМС) композицию ХС-1 (Al=7,0 мас. %; Zr=3,5 мас. %; Sn=2,6; мас. % Nb=1,1 мас. %;
Mo=0,7 мас. %; Si=0,13 мас. %; O=0,105 мас. %), рекомендованную в Главе 3 для даль-
нейшего исследования, следует рекомендовать для промышленного внедрения.
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5 ВЛИЯНИЕ МИКРОЛЕГИРОВАНИЯ ГАДОЛИНИЕМ НА
ФОРМИРОВАНИЕ СТРУКТУРЫ И СВОЙСТВ СПЛАВОВ

Введение

До настоящего времени механизм влияния добавок РЗМ на структуру и свойства спла-
вов титана однозначно не установлен. Данные по влиянию добавок РЗМ вплоть до 1 мас. % (в
том числе и Gd) на механические свойства различных титановых сплавов имеются в литерату-
ре [129, 98, 130, 104, 105]. На стр. 34 настоящей диссертации приведены результаты положитель-
ного влияния легирования РЗМ сплава ВТ15 [89].

Однако при изучении окисляемости (как слагающей жаростойкости) практически во всех ис-
следованиях используются добавки РЗМ, не превышающие 0,2 мас. % [131, 100, 132, 133]. При
таком содержании экспериментально не всегда можно достоверно говорить о характере их рас-
пределения. Данные о большем содержании РЗМ отсутствуют. В связи с этим представляется
целесообразным изучить влияние РЗМ при их большем количестве (до 0,4 мас. %), когда экспери-
ментально легче фиксировать распределение элемента как по телу зерен, так и в составе других
(новых) фаз.

В данной главе изучалось влияние добавки РЗМ (0,4 мас. % гадолиния) на формирование
структуры, фазового состава, комплекс механических свойств и кинетику окисления сплавов на
основе систем Ti − Al − Mo − Zr − Sn − Nb − Si (сплав типа ВТ18у) и в качестве пробного спла-
ва не содержащего олова и ниобия Ti − Al − Mo − Zr − Si (сплав типа ВТ9). Химический состав
сплавов представлен в Таблице 12 на стр. 47.

В первой части главы проведено изучение структуры, фазового и локального химического
состава полуфабрикатов (слитков, кованой заготовки и катаных прутков) из сплавов ВТ9 (сплав 17)
и ВТ18у (сплав 19) и этих же сплавов дополнительно микролегированных гадолинием 0,4 мас. %
(сплавы 18 и 20, соответственно). В сплаве ВТ9, легированном гадолинием, выявлено наличие в
структуре прутков частиц оксида гадолиния Gd2O3. В сплаве ВТ18у, содержащем легкоплавкий
элемент – олово, при легировании гадолинием в структуре прутков обнаружены частицы сложно-
го строения Gd–Sn–O, ядро которых является интерметаллидом Gd5Sn3, а оболочкой служит оксид
гадолиния Gd2O3. Формирование таких частиц оксида гадолиния в обоих сплавах происходит на
стадии кристаллизации слитка и сохраняется на всех последующих этапах обработки материала.
В случае сплава ВТ9 при охлаждении в процессе кристаллизации формируется оксид гадолиния
преимущественно на межзёренных и межфазных границах раздела. Размер таких частиц суще-
ственно меньше, чем в сплаве ВТ18у (с оловом), а количество больше. Гомогенизационный отжиг
в β-области сопровождается увеличением количества и размеров частиц, как по границам зерен,
так и теле зерна. При этом концентрация гадолиния в твердом растворе сплава ВТ9 несколько
больше, чем в сплавах с оловом.
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Проведено сравнение механических свойств прутков сплавов типа ВТ18у химических соста-
вов Рек. (сплав 19) и Рек.+0,4Gd (сплав 20) Здесь Рек. — состав, рекомендованный в Главе 3, см.
Таблицу 20). Химический состав сплавов 19 и 20 представлен в Таблице 12 на стр. 47.

Во второй части главы изучена кинетика окисления (жаростойкость) сплавов при изотер-
мической выдержке в интервале температур 600…800 ◦C. В сплаве ВТ18у процессы окисления
протекают с меньшей интенсивностью, чем в сплаве ВТ9. Дополнительное введение в составы
сплавов гадолиния до 0,4 мас. % приводит к ускорению процессов окисления в сплаве без олова,
что обусловлено наличием в структуре оксидов гадолиния Gd2O3, выделенных по границам зерен
и межфазным границам раздела. Введение гадолиния в сплав, содержащий олово, практически не
оказывает влияние на кинетику окисления при 600…700 ◦C и незначительно сдерживает процесс
окисления при 750…800 ◦C, что связано с наличием в структуре оксидов Gd–Sn–O, равномерно
распределенных в теле зерен. Установлены законы окисления сплавов обеих систем легирования
как без гадолиния, так и при его добавке. Показано, что образующаяся в процессе окисления ок-
сидная пленка для сплавов обеих систем легирования многослойная, состоит из чередующихся
между собой слоев оксидов алюминия и титана. При этом наблюдается смена постепенного роста
слоев оксидной пленки и ее отслаивание вследствие высокой хрупкости оксидов алюминия. На-
личие оксидов гадолиния в обоих сплавах приводит к пористости диффузионной зоны основного
металла при окислении.

5.1 Микроструктура, фазовый состав и механические свойства

5.1.1 Состояние после кристаллизации

Анализ литого состояния сплава ВТ18у, дополнительно легированного гадолинием
(0,4 мас. %), показал наличие в структуре частиц, относительно равномерно распределенных по
объему слитка и преимущественно расположенных по межфазным α/β-границам раздела в теле
β-зёрен (см. Рисунок 50а). Согласно данным микрорентгеноспектрального анализа определено,
что в составе таких частиц преимущественно находятся гадолиний, олово и кислород. Химиче-
ский состав спектра 1 на Рисунке 50а приведён в Таблице 22.

Таблица 22 — Химический состав локальных областей, приведенных на Рисунке 50, ат. % (мас. %.)

Спектр
Ti O Al Si Zr Mo Sn Gd

ВТ18у,
спектр 1

25,20
(40,61)

69,73
(35,91)

0,00
(0,00)

0,00
(0,00)

0,00
(0,00)

1,76
(6,74)

3,31
(16,74)

ВТ9,
спектр 1

29,76
(29,43)

47,43
(15,67)

6,01
(3,35)

0,00
(0,00)

1,00
(1,88)

1,29
(2,56)

— 14,51
(47,11)

ВТ9,
спектр 2

33,14
(35,88)

46,80
(16,93)

6,22
(3,79)

1,16
(0,74)

0,74
(1,52)

0,94
(2,04)

— 11,00
(39,10)
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(а) Литое состояние. ВТ18у. (б) Литое состояние. ВТ9.

Рисунок 50 — Типичная микроструктура литого состояния сплавов ВТ18у (а) и ВТ9 (б), дополнительно
легированных гадолинием.

В качестве сравнения был выплавлен сплав состава ВТ9, не содержащий олова и ниобия, в
который дополнительно также был введен гадолиний (0,4 мас. %). Анализ микроструктуры ли-
той заготовки показал, что и в этом сплаве присутствуют частицы, расположенные не только в
теле β-зерен на межфазных α/β-границах раздела (как наблюдали для сплава ВТ18у), но и по
границам β-зерен (Рисунок 50б). В составе таких частиц находятся преимущественно гадолиний
и кислород. Химический состав спектров 1 и 2 на Рисунке 50б приведён в Таблице 22.

Проведение отжигов (с целью определения температуры полиморфного превращения) в ин-
тервале температур 1000…1075 ◦C не позволило растворить эти частицы. Их количество и размер
с повышением температуры отжига практически не изменился. На Рисунке 51а показана микро-
структура после отжига в (α+β)-области при 1000 ◦C, а на Рисунке 51б — микроструктура после
отжига вβ-области при 1075 ◦C. При этом отжиг привел к обогащению частиц атомами гадолиния
(в среднем до 17 ат. % (38 мас. %)) и олова (в среднем до 10 ат. % (22 мас. %)).

Отжиг сплава ВТ9, легированного гадолинием, в температурном интервале 1000…1075 ◦C
также не приводит к растворению частиц (Рисунок 52).

5.1.2 Состояние после β-ковки

В микроструктуре сплава ВТ18у, легированного гадолинием, после ковки в β-области (на-
грев до 1100 ◦C и последующая ковка слитка диаметром 190 мм на заготовку диаметром 50 мм)
присутствуют два типа частиц:

Частицы I-типа: выделения неправильной формы с неоднородной внутренней струк-
турой и не имеющих четких ровных границ раздела с матрицей (Рисунок 53а). Частицы
I-типа (Таблица 23, спектры 2-5) в основном обогащены по олову, кислороду и немного
по гадолинию. Количество гадолиния в этих частицах не превышает 4,6 мас. % и тита-
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(а) ВТ18у. Литое состояние. Отжиг при 1000 ◦C. (б) ВТ18у. Литое состояние. Отжиг при 1075 ◦C.

Рисунок 51 — Типичная микроструктура литого состояния сплава ВТ18у после отжига при 1000 ◦C (а) и
1075 ◦C (б), дополнительно легированного гадолинием.

(а) ВТ9. Литое состояние. Отжиг при 1000 ◦C. (б) ВТ9. Литое состояние. Отжиг при 1050 ◦C.

Рисунок 52 — Типичная микроструктура литого состояния сплава ВТ9 после отжига при 1000 ◦C (а) и
1050 ◦C (б), дополнительно легированного гадолинием.

на – 37,7 мас. %. Тогда как количество олова достигает 57,4 мас. %. Вероятнее всего,
данные частицы являются комплексным оксидом Ti–Sn–O.

Частицы II-типа: выделения преимущественно глобулярной форы с четкими ровными
границами и однородной внутренней структурой (Рисунок 53б). Частицы II-типа (Таб-
лица 23, спектры 6-9) более однородны по химическому составу: включают в себя олово
до 29,4 мас. %, гадолиний до 37,6 мас. %, титан до 39,4 мас. % и кислород до 20,6 мас. %.
Предположительно данный тип частиц является комплексным оксидом Gd–Sn–Ti–O.

Слитки диаметром 190 мм из сплава ВТ9 и ВТ9+Gd нагревались до 1100 ◦C с последую-
щей ковкой на заготовку диаметром 50 мм. Частицы после ковки в β-области в сплаве ВТ9 (Рису-
нок 54) достаточно однородны по химическому составу (Таблица 24, спектры 2-7). В отсутствии
олова они представлены преимущественно оксидами гадолиния Gd − O. По химическому составу
данные выделения более близки к оксидам Gd2O3, имеющим соотношение массовых процентов
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(а) Частица I-го типа (Ti–Sn–O). (б) Частица II-го типа (Gd–Sn–Ti–O).

Рисунок 53 — Частицы двух типов в микроструктуре сплава ВТ18у, легированного гадолинием. Состояние
после ковки в β-области.

компонентов Gd/O равное 87,96/12,04, по сравнению с оксидами GdO, имеющим соотношение
массовых процентов компонентов Gd/O равное 90,76/9,24.

(а) Спектры 2, 3, 4. (б) Спектры 5, 6, 7.

Рисунок 54 — Частицы в микроструктуре сплава ВТ9, легированного гадолинием. Состояние после ковки
в β-области. См. Таблицу 24.

5.1.3 Состояние после прокатки

В процессе прокатки сплава ВТ18у в пруток диаметром 22 мм в β-области с окончанием
пластической деформации в (α+β)-области частицы обоих типов (Ti–Sn–O и Gd–Sn–Ti–O), при-
сутствующие в кованной заготовке, обогащаются по гадолинию и обедняются по титану (Табли-
ца 25, спектры 2-5 и спектры 6-9, соответственно), и их состав приближается к составу оксидов
типа Gd–Sn–O. Прокатка заготовок сплава ВТ9 (в β-области с окончанием пластической деформа-
ции в (α+β)-области) в пруток диаметром 22 мм не приводит к изменению химического состава
частиц (Рисунок 56, Таблица 26).
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Таблица 23 — Химический состав локальных областей, приведенных на Рисунке 53, мас. %. Состояние
после β-ковки. Спектр 1 — средний химический состав сплава (поле ≃200×150 мкм).

Спектр Ti O Al Si Zr Mo Nb Sn Gd
1 83,46 — 5,99 0,13 5,13 1,09 1,33 2,56 0,31
2 37,68 5,78 2,75 0,44 2,36 0,56 — 49,52 0,92
3 20,84 12,54 1,68 0,90 1,58 0,47 — 57,40 4,59
4 29,15 10,56 2,11 0,88 2,32 0,09 — 50,82 4,07
5 36,74 15,37 2,73 0,64 2,17 0,38 — 37,69 4,27
6 17,16 20,55 1,10 0,05 1,02 0,27 — 22,28 37,57
7 30,12 16,42 2,31 0,16 1,67 0,31 — 15,58 33,43
8 19,50 19,30 1,24 0,19 1,30 0,07 — 23,81 34,59
9 39,34 11,68 2,97 0,47 2,63 0,50 — 29,34 13,06

Таблица 24 — Химический состав локальных областей, приведенных на Рисунке 54, мас. %. Состояние
после β-ковки. Спектр 1 — средний химический состав сплава (поле ≃200×150 мкм).

Спектр Ti O Al Si Zr Mo Gd
1 86,31 — 6,46 0,32 2,35 4,15 0,42
2 3,19 17,20 0,01 0,02 0,35 0,03 79,20
3 4,03 18,74 0,02 0,08 0,30 0,03 76,80
4 3,72 16,61 0,03 0,02 0,02 0,39 79,21
5 3,98 14,45 0,09 0,01 0,18 0,26 81,03
6 3,70 17,81 0,00 0,12 0,16 0,22 77,99
7 3,32 17,04 0,06 0,16 0,03 0,20 79,19

(а) Частица I-го типа (Ti–Sn–O). (б) Частица II-го типа (Gd–Sn–Ti–O).

Рисунок 55 — Частицы двух типов в микроструктуре сплава ВТ18у, легированного гадолинием. Состояние
после прокатки в β-области с окончанием пластической деформации в (α+ β)-области.
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Таблица 25 — Химический состав локальных областей сплава ВТ18у, приведенных на Рисунке 55, мас. %.
Состояние после β-прокатки с окончанием пластической деформации в (α+β)-области. Спектр 1 — сред-
ний химический состав сплава (поле ≃200×150 мкм).

Спектр Ti O Al Si Zr Mo Nb Sn Gd
1 82,64 — 6,70 0,20 4,45 0,62 1,71 2,48 1,19
2 2,64 20,23 0,12 0,01 0,46 2,43 0,43 50,13 23,55
3 2,06 21,43 0,02 0,08 0,60 3,38 0,66 44,08 27,70
4 2,91 22,44 0,20 0,15 0,55 2,48 0,28 37,77 33,22
5 2,79 23,51 0,01 0,08 0,46 3,07 0,54 42,50 26,82
6 3,20 15,37 0,00 0,26 0,43 0,29 0,42 26,47 53,57
7 2,82 17,84 0,00 0,24 0,51 0,24 0,19 32,21 45,95
8 6,64 17,86 0,19 0,41 0,57 1,03 0,86 27,23 45,21
9 47,98 12,86 2,79 0,71 4,63 4,56 3,25 4,65 18,57

(а) Микроструктура (спектр 1). (б) Частицы (спектры 2, 3).

Рисунок 56 — Микроструктура сплава ВТ9, легированного гадолинием. Состояние после прокатки в β-
области с окончанием пластической деформации в (α+ β)-области.

Таблица 26 — Химический состав локальных областей сплава ВТ9, приведенных на Рисунке 56, мас. %. Со-
стояние после β-прокатки с окончанием пластической деформации в (α+β)-области. Спектр 1 — средний
химический состав сплава (поле ≃200×150 мкм).

Спектр Ti O Al Si Zr Mo Gd
1 86,34 — 6,54 0,33 2,20 4,22 0,37
2 4,41 17,20 0,00 0,00 0,11 0,26 78,02
3 4,85 15,96 0,23 0,00 0,07 0,48 78,41
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5.1.4 Исследование методом ионной микроскопии

При определении химического состава частиц вторых фаз на металлографических шлифах
всегда количество кислорода было сильно завышено (Таблица 23 и Таблица 25). По-видимому,
при приготовлении шлифов и вылеживании готовых образцов протекал процесс окисления с об-
разованием дисперсных окислов гадолиния (в виду большего сродства гадолиния к кислороду, по
сравнению с титаном [134, 130]). В связи с этим, было принято решение попытаться вырезать ча-
стицы вторых фаз из-под поверхности металлографического шлифа. Для этого в качестве метода
исследования была выбрана электронная ионная микроскопия с возможностью воздействовать на
поверхность материалов ионным пучком непосредственно в колонне микроскопа.

В соответствии с данными, полученными этим методом, установлено, что частицы II-го ти-
па, обладающие четкой, ровной границей на изображениях в обратно рассеянных электронах,
вышли на плоскость шлифа (Рисунок 57а) и обладают значительно завышенными значениями
ат. % (мас. %) кислорода для оксидов типа Ме2О3 (Таблица 27, спектр 1). Частицы I-го типа,
не имеющие четкой границы, однородной структуры и выглядящие как «облако» (Рисунок 57б),
находятся под поверхностью шлифа и обладают низкими значениями ат. % (мас. %) кислорода
(Таблица 27, спектр 2).

Таблица 27 — Химический состав локальных областей, приведенных на Рисунке 57. Состояние после ков-
ки. Состав дан в ат. % (мас. %)

Спектр Ti O Al Si Zr Mo Nb Sn Gd
1 9,51

(6,94)
78,60
(35,97)

0,56
(0,72)

0,37
(0,46)

0,72
(0,28)

0,26
(0,09)

0,09
(0,03)

16,59
(4,89)

35,94
(7,99)

2 8,01
(4,74)

36,29
(6,61)

0,99
(0,30)

0,00
(0,00)

0,46
(0,48)

0,00
(0,00)

0,49
(0,52)

21,25
(28,70)

32,98
(59,00)

(а) Частица II-го типа (Gd–Sn–Ti–O). (б) Частица I-го типа (Ti–Sn–O).

Рисунок 57 — Частицы оксида гадолиния в обратно рассеянных электронах после ковки в β-области.
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Возможность наблюдать частицы, не только на поверхности шлифа, но и в глубине объясня-
ется тем, что глубина выхода обратно рассеянных электронов зависит не только от ускоряющего
напряжения на аноде электронной пушки, но и от атомного номера элемента [135]. Так как для
гадолиния энергия и количество обратно рассеянных электронов больше, чем для титана, то на
изображениях в обратно рассеянных электронах видны еще частицы гадолиния, находящиеся под
поверхностью шлифа на глубине до ∼5 мкм. Выделения под поверхностью шлифа имеют слож-
ное строение (Рисунок 58). Центральная часть таких частиц представляет собой интерметаллид,
основными компонентами которого являются гадолиний и олово (Таблица 28, спектры 1, 4), а
поверхностный слой – оксид гадолиния (Таблица 28, спектр 2).

Таблица 28 — Химический состав локальных областей сплава ВТ18у, приведенных на Рисунке 58 в литом
состоянии, мас. %

Спектры Ti O Al Zr Mo Nb Sn Gd
1 14,8 2,1 1,2 1,3 0,1 0,6 23,9 56,0
2 23,4 8,6 1,5 2,0 — — 2,1 62,4
3 2,9 22,6 — 0,0 — — 25,0 49,5
4 13,5 3,2 1,0 1,8 0,2 — 24,8 55,5

По данным микрорентгеноспектрального анализа сложно однозначно утверждать о кристал-
лической структуре образующегося интерметаллида, но большинство проведенных измерений
(например: Рисунок 58, Таблица 28 спектр 4) свидетельствует о том, что соотношение атомов га-
долиния и олова для интерметаллида близко к 5:3 (т. е. соотношение мас.% Gd / мас. % Sn для
центральных областей частиц близко к 2,21 [136]). Следовательно, можно утверждать, что кри-
сталлическая структура этого интерметаллида описывается как Gd5Sn3 и он относится к струк-
турному типу Mn5Si3 с гексагональной решеткой при отношении осей с/а ∼ 0,7 [22, 122].

Рисунок 58 — Структура частиц гадолиния в сплаве ВТ18у + 0,4 % Gd в литом состоянии.

Таким образом, полученные результаты позволяют утверждать, что если в сплаве присут-
ствует олово, то формирующиеся частицы имеют сложное строение. Оксидная фаза (Gd2O3) фор-
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мируется на первоначально образовавшихся интерметаллидах Gd5Sn3 В то же время в сплаве без
олова оксид гадолиния выделяется по межзёренным и межфазным границам.

Аналогичные работы по «разрезанию» частиц с помощью ионного пучка в колонне микро-
скопа были осуществлены для сплава ВТ9, легированного гадолинием. Установлено, что частицы,
вышедшие на поверхность шлифа, значительно обогащены по кислороду, тогда как частицы, на-
ходящие под поверхностью шлифа, содержат кислорода до 7,4 мас. % и гадолиния до 52,0 мас. %,
что соответствует соотношению масс атомов для оксида Gd2O3 (51,69 мас. %/7,38 мас. %, равное
7,00, что близко к 7,11 для оксида Gd2O3).

Была предпринята попытка растворить интерметаллидные частицы в сплаве ВТ18у. На ос-
новании равновесной диаграммы состояния Gd-Sn [136] интерметаллид Gd5Sn3 обладает макси-
мальной температурой плавления из всех известных промежуточных фаз (Gd3Sn, Gd5Sn3, Gd5Sn4,
Gd8Sn7, Gd11Sn10, Gd3Sn4, GdSn2, Gd3Sn7 и GdSn3), равной 1243 ◦C. В этой связи для прутков был
проведен отжиг при температуре 1250 ◦C в течение 1 часа. Исследования показали, что после такой
обработки частицы сохраняются. При этом, как и в предыдущих случаях, частицы, вышедшие на
поверхность шлифа значительно обогащены по кислороду; частицы, не вышедшие на поверхность
шлифа, содержат в разы меньше кислорода, а соотношение масс Gd/Sn (54,2/24,3) свидетельству-
ет о близости химического состава частиц к химическому составу интерметаллида Gd5Sn3.

5.1.5 Механические свойства прутков

Микроструктуру и механические свойства изучались на прутках диаметром 22 мм плавок
17 (ВТ18у) и 18 (ВТ18у+0,4Gd). Химический состав плавок см. в Таблице 12. Заготовки для изго-
товления образцов для испытания механических свойств подвергались трехступенчатой термиче-
ской обработке, по режиму из главы 4 (Tпп+40 ◦C, 1 час, воздух; Tпп-80 ◦C, 1 час, воздух; 620 ◦C,
4 часа, воздух). Микроструктура изучалась на головках образцов после испытания на растяжение
при 600 ◦C.

Для оценки влияния микролегирования гадолинием на микроструктуру термообработанных
образцов было проведено измерение среднего размера исходного β-зерна (методом секущих). На
Рисунке 59 приведены фотографии микроструктуры прутков плавок без Gd и с легированием
Gd. Легирование гадолинием уменьшает средний размер исходного β-зерна в 9 раз (в среднем
от 0,1 мм до 0,9 мм).

Результаты испытаний механических свойств представлены в Таблице 29 на стр. 96 (приве-
дены средние значения по пяти испытаниям). Наличие гадолиния в сплаве, даже когда он преиму-
щественно находится в интерметаллидах и оксидах, несколько повышает прочностные характе-
ристики, но уменьшает вязкостные свойства, не оказывая заметного влияния на характеристики
жаропрочности (деформацию при ползучести).
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(а) Без Gd. (б) С легированием Gd.

Рисунок 59 — Микроструктура плавок без и с гадолинием.

Для пары плавок 17 и 18 при легировании гадолинием несколько увеличивается прочность
при комнатной температуре, а пластичность при этом увеличивается в ≃ 1,8 раза. Пластичность
при 600 ◦C увеличивается в ≃ 1,5 раза при равном уровне прочности. КСТ при легировании гадо-
линием падает в два раза. Также несколько снижается длительная прочность.

Таблица 29 — Механические свойства прутков диаметром 22 мм сплавов после обработки по режиму
Tпп+40 ◦C, 1 час, воздух; Tпп-80 ◦C, 1час, воздух; 620 ◦C, 4 часа, воздух.

№ σ200,2 σ20в δ20 ψ20 σ6000,2 σ600в δ600 ψ20 Полз. КСТ τ600295

МПа МПа % % МПа МПа % % % Дж/см2 часы

17 833 1003 7,7 12,6 509 634 13,7 26,7 0,190 16,4 50

18 902 1015 13,9 22,1 500 627 21,9 37,1 0,208 8,2 43
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5.2 Жаростойкость.

Материал и методики исследования приведены в главе 2. Химический состав исследуемых
сплавов представлен в Таблице 12. В качестве критерия протекания процесса окисления спла-
вов во времени при постоянной температуре можно использовать отношение увеличения массы
твердой фазы (привес) образца ∆m к единице площади окисляемой поверхности S, в том случае,
когда продукты реакции, образующиеся при поглощении окислителя, остаются в реакционном
пространстве [137]. Полученные термогравиметрическим методом кинетические кривые окисле-
ния сплавов представлены на Рисунке 60.

(а) Сплав ВТ9 (б) Сплав ВТ18у

Рисунок 60 — Кинетические кривые окисления сплава ВТ9 (а) и сплава ВТ18у (б).

5.2.1 Сплав ВТ9

Для сплава ВТ9 показано, что с повышением температуры выдержки от 600 до 800 ◦C на-
блюдается больший удельный привес окисляемого образца, например, от 0,026 до 0,585 мг/см2

при выдержке до 8 ч (480 мин, Рисунок 60а). Это говорит об активизации окисления вследствие
ускорения диффузионных процессов.

Легирование сплава ВТ9 гадолинием оказывает отрицательное влияние на жаростойкость
сплава во всем изученном температурном интервале окисления, приводя к повышению удельного
привеса окисляемого образца в 1,3 раза, по сравнению с нелегированным гадолинием сплавом
(Рисунок 60а).

Анализ функции экспериментальных значений мгновенной скорости окисления (производ-
ная d∆m

S
/dτ), соответствующих каждому моменту времени τ окисления, и ее обратной величи-
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ны dτ/d∆m
S

от времени окисления τ (или lg τ) или от увеличения массы образца ∆m/S (или
lg(∆m/S)) позволил установить законы окисления сплава ВТ9:

• в интервале температур окисления 600…700 ◦C (Рисунок 60а) действует логарифмиче-
ский закон

lg
∆m

S
=

1

n1

lgK1 +
1

n1

lg τ, (40)

для которого константы скорости роста газонасыщенного слоя представлены в Табли-
це 30 на стр. 102;

• окисление при 750 ◦C протекает практически по линейному закону ∆m
S

= K
(1)
л τ, в ко-

тором K
(1)
л = 3,8× 10−6 мг/(см2 · мин) для сплава ВТ9 без добавки Gd;

• в процессе окисления при 800 ◦C выполняется сложно-параболический закон окисле-
ния в соответствии с уравнением Эванса [137, 138, 139]

(
∆m

S

)2

+
k
(1)
p

k
(1)
l

∆m

S
= k(1)

p τ, (41)

где k(1)
p — константа параболической скорости окисления и k

(1)
l — константа линейной

скорости роста, приведенные в Таблице 30 на стр. 102.

Для более полного описания протекания процессов окисления проанализировано строение
оксидной пленки и приповерхностной, граничащей с пленкой, диффузионной зоны. На примере
окисления сплава ВТ9 при температуре 700 ◦C в течение различного времени выдержки показаны
изменения структуры (Рисунок 61). Установлено, что оксидная пленка практически всегда явля-

Рисунок 61 — Микроструктура оксидных слоев образцов сплава ВТ9, нелегированного (а–в) и дополни-
тельно легированного гадолинием (г–е), окисленных в печи при 700 ◦C в течение 20 (а, г), 22 (б, д) и 24 ч (в,
е).

ется многослойной (Рисунок 61 и Рисунок 62). Согласно данным рентгеноструктурного анализа
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и РСМА, определено, что эти слои оксидной пленки представляют собой оксиды титана TiO2 и
алюминия Al2O3, чередующиеся между собой (Рисунок 62). При этом толщина каждого из слоев
TiO2 со временем изотермической выдержки может расти до 2,5 мкм, тогда как слои Al2O3 всегда
остаются достаточно тонкими, до 0,4 мкм. Аналогичные фазы в структуре оксидной пленки были
обнаружены и в работах [137, 140, 141].

Рисунок 62 — Микроструктура оксидных пленок и характеристические спектры распределения кислорода
и алюминия от края вглубь образца из сплава ВТ9, подвергнутого окислению при температуре 700 ◦C в
течение 20 (а), 22 (б) и 24 ч (в).

Изотермическая выдержка в течение 20 часов способствует формированию двухслойной
оксидной пленки с достаточно равномерной по всей поверхности образца толщиной в среднем
1,4 мкм (толщина первого слоя пленки от края образца 0,4 мкм, второго — 0,8 мкм, Рисунок 61а).
Согласно данным РСМА, поверхностный слой оксидной пленки значительно обогащен кислоро-
дом и алюминием с одновременным обеднением по титану (Рисунок 62а). Этот слой представляет
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собой оксид алюминия Al2O3. Второй от поверхности слой оксидной пленки оказывается значи-
тельно обедненным по алюминию, по сравнению с первым приповерхностным слоем и матрицей,
и в нем содержится большое количество кислорода и титана. Этот слой является оксидом TiO2.

За последующие два часа выдержки в окислительной среде происходит рост суммарной тол-
щины оксидной пленки с 1,4 до 3,1 мкм (Рисунок 61б). Однако приповерхностным слоем согласно
данным РСМА уже является слой TiO2 (Рисунок 62б). А при выдержке сплава в течение 24 часов
в структуре наблюдается двухслойная оксидная пленка с суммарной толщиной до 2,7 мкм (Рису-
нок 61в), где приповерхностным слоем служит Al2O3 (Рисунок 62в).

Утолщение (с 20 до 22 часов выдержки), а затем утонение (с 22 до 24 часов) оксидной плен-
ки свидетельствует об ее отслоении с поверхности образца в процессе окисления, по-видимому,
вследствие разрушения слоев Al2O3, являющихся достаточно хрупкими. Отслаивание оксидных
пленок, возможно, происходит под действием напряжения, возникающего в процессе окисления
на границах раздела, что не противоречит литературным данным [137, 139, 141].

Таким образом, из-за постоянного отслаивания поверхностного слоя оксидной пленки в про-
цессе окисления сравнивание толщин оксидных пленок у образцов различных сплавов (легиро-
ванных и нелегированных гадолинием) даже при одинаковых температурах окисления и временах
выдержек не имеет смысла. Это можно делать только при исследованиях in situ.

В микроструктуре образцов сплава ВТ9 с добавлением гадолиния после окисления в печи
при 700 ◦C, представленной на Рисунках 61г–61е, наблюдается та же тенденция изменения сум-
марной толщины оксидных слоев с их отслоением в ходе процесса: 1,1 мкм при 20 часах окисле-
ния; 3,5 мкм при 22 часах; 1,1 мкм при 24 часах термоэкспозиции. Но в сравнении с нелегирован-
ным сплавом для легированного Gd сплава отмечается значительная пористость в диффузионной
зоне основного металла.

5.2.2 Сплав ВТ18у

В сплаве ВТ18у с меньшим количеством β-стабилизаторов и наличием олова, в отличие от
сплава ВТ9, наблюдается меньшее окисление при экзотермических выдержках (Рисунок 60б) как
для сплава, изначально обработанного в β-области, так и для сплава, обработанного в (α + β)-
области. При этом, обладая различной микроструктурой после горячей прокатки сплав ВТ18у
характеризовался практически идентичными кривыми окисления, укладывающимися в интервал
погрешностей.

Легирование сплава ВТ18у гадолинием, по сравнению с нелегированным сплавом, почти не
оказывает влияния на увеличение массы образца в интервале температур окисления 600…700 ◦C
и приводит к меньшему привесу 0,445 мг/см2 , чем для нелегированного сплава 0,514 мг/см2, в
процессе окисления при 800 ◦C в течение восьми часов (Рисунок 60б). Таким образом, положи-
тельный эффект в повышении жаростойкости от добавки гадолиния в количестве 0,4 мас. % в



101

сплаве ВТ18у наблюдается только при повышенных температурах процесса окисления (свыше
700 ◦C).

При анализе функции экспериментальных значений производной d∆m
S
/dτ, соответствующих

каждому моменту времени τ окисления, величины dτ/d∆m
S

от времени окисления τ (или lg τ) или
от ∆m/S (или lg(∆m/S)) установлены законы окисления сплава ВТ18у в исследуемом интервале
температур:

• при 600…700 ◦C действует логарифмический закон

lg
∆m

S
=

1

n2

lgK2 +
1

n2

lg τ, (42)

константы скорости роста газонасыщенного слоя представлены в Таблице 31 на
стр. 102. Подобную тенденцию изменения привеса образца от времени окисления для
жаропрочных сплавов наблюдали в работах [137, 138, 139, 140, 141].

• Повышение интервала температур окисления до 750…800 ◦C (Рисунок 60б) приводит
к смене логарифмического закона на сложно-параболический

(
∆m

S

)2

+
k
(2)
p

k
(2)
l

∆m

S
= k(2)

p τ, (43)

в соответствии с законом Эванса [137, 138, 139], для которого константы k
(2)
p и k

(2)
l

приведены в Таблице 32 на стр. 102. Т. е. окисление при 750…800 ◦C сопровождается
протеканием двух параллельных процессов: образованием оксидного слоя (реакцией на
границе раздела фаз) и растворением (диффузией кислорода) в матрице, что отмечено
и в работах [137, 140, 142].

5.2.3 Обсуждение результатов

Таким образом, зная закон окисления, действующий в определенном температурном интер-
вале, можно прогнозировать поведение сплава в результате длительной высокотемпературной вы-
держки (при условии, что закон остается действующим во всем временном интервале выдержки).

Оксидная пленка в сплаве ВТ18у, как и в сплаве ВТ9, является многослойной. Также проис-
ходит смена постепенного роста слоев оксидной пленки и ее отслаивания. При этом при легиро-
вании гадолинием наблюдаемая оксидная пленка в сплаве ВТ18у обладает достаточно неоднород-
ной структурой. Очень трудно выделить ее «идеальную слоистость», наблюдаемую в сплаве без
гадолиния. Слоистость присутствует, но границы слоев являются неровными ломаными поверх-
ностями (вследствие наличия в структуре оксидов Gd).

В сплаве системы Ti-Al-Mo-Zr-Sn-Nb-Si (ВТ18у), содержащем олово и ниобий, в отличие от
сплава системы Ti-Al-Mo-Zr-Si (ВТ9) без олова, процессы окисления протекают с меньшей интен-
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сивностью. Дополнительное введение в составы сплавов РЗМ, такого как гадолиний в количестве
до 0,4 мас. %, приводит к ускорению процессов окисления в сплаве без олова, что обусловлено
наличием в структуре оксидов гадолиния Gd2O3, выделенных по границам зерен и межфазным
границам раздела. Введение гадолиния в сплав, содержащий олово, практически не оказывает
влияния на кинетику окисления при 600…700 ◦C и сдерживает процесс окисления при 800 ◦C,
что связано с наличием в структуре оксидов Gd–Sn–O, равномерно распределенных по телу зе-
рен.

Таблица 30 — Постоянные окисления сплава ВТ9. Размерности: [n1] = мин · см2/мг; [K1] = мин; k(1)p =

мг2/(см4 · мин); k(1)l = мг/(см2 · мин).

Сплав Температура процесса
600 ◦C 700 ◦C 800 ◦C

n1 K1, × 105 n1 K1, × 105 k
(1)
p k

(1)
l

ВТ9 1,11 4,38 1,68 6,02 1,10 4,51
ВТ9 + 0,4 Gd 1,23 5,26 1,45 11,60 1,65 6,65

Таблица 31 — Постоянные окисления сплава ВТ18у при температурах 600 ◦C и 700 ◦C. Размерности:
[n2] = мин · см2/мг; [K2] = мин.

Сплав Температура процесса
600 ◦C 700 ◦C

n2 K2, × 105 n2 K2, × 105

ВТ18у 1,25 2,04 1,42 3,33
ВТ18у + 0,4 Gd 1,21 1,91 1,37 3,47

Таблица 32 — Постоянные окисления сплава ВТ18у при температурах 750 ◦C и 800 ◦C. Размерности:
k
(2)
p = мг2/(см4 · мин); k(2)l = мг/(см2 · мин).

Сплав Температура процесса
750 ◦C 800 ◦C

k(2)
p , × 106 k(2)

l , × 103 k(2)
p , × 106 k(2)

l , × 103

ВТ18у 1,07 1,55 2,65 2,09
ВТ18у + 0,4 Gd — — 2,25 1,69
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5.3 Выводы по главе 5

1. Установлено, что в сплаве ВТ18у, гадолиний, в основном, не растворен в матрице, а
выделяется в виде отдельных частиц второй фазы, которыми являются интерметаллиды
гадолиний-олово типа Gd5Sn3, покрытые оболочкой оксида гадолиния. В сплаве ВТ9
при легировании гадолинием выделяются оксиды типа Gd2O3.

2. Показано, что для сплава ВТ18у микролегирование гадолинием приводит к:
2.1. уменьшению размера β-зерна (почти на порядок);
2.2. росту пластических характеристик при комнатной температуре в 1,8 раза и

при 600 ◦C в 1,5 раза.
2.3. увеличению общей пластической деформации при ползучести на 10 % и сни-

жению длительной прочности на 15 %.
2.4. к снижению КСТ в два раза.

3. Установлено, что кинетика окисления сплавов систем Ti-Al-Mo-Zr-Si (сплав ВТ9, Kβ =
0,38) и Ti-Al-Mo-Zr-Sn-Nb-Si (сплав ВТ18у, Kβ = 0,09) при изотермической выдержке
в интервале температур окисления 600…700 ◦C подчиняется логарифмическому зако-
ну. Повышение температуры изотермической выдержки приводит к смене закона окис-
ления на линейный при 750 ◦C, а затем на сложно-параболический в соответствии с
уравнением Эванса при 800 ◦C для сплава, содержащего олово. При отсутствии в со-
ставе сплава олова окисление по линейному закону не наблюдается, а происходит сразу
переход от логарифмического к сложно-параболическому закону при повышении изо-
термической выдержки до 750 ◦C.

4. Установлено, что в процессе окисления для сплавов ВТ9 и ВТ18у, легированных гадо-
линием, формируется оксидная пленка, состоящая из нескольких чередующихся друг
с другом слоев оксидов алюминия и титана, внешние из которых отслаиваются в про-
цессе изотермической выдержки. Для сплава ВТ9 наблюдается пониженная жаропроч-
ность во всём интервале исследованных температур, а для сплава ВТ18у — незначи-
тельное повышение жаростойкости только при 800 ◦C.

5. Определено, что при введении гадолиния 0,4 мас. % наблюдается понижение жаро-
стойкости сплава ВТ9 во всем исследованном температурном интервале окисления
600…800 ◦C и незначительное повышение жаростойкости сплава ВТ18у только при по-
вышенных температурах процесса окисления (800 ◦C).
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ

1. Показано, что распад метастабильных фаз в сплаве ВТ18у идет с образованием частиц
интерметаллидных фаз: на межфазной α/β-границе раздела при температуре старения
выше 600 ◦C наблюдается зарождение и последующий рост со стороныβ-фазы силици-
дов типа S1; повышение температуры старения активизирует их рост, а также частично
трансформацию некоторой доли из них в силициды типа S2 и S3 за счет обогащения их
кристаллической решетки атомами циркония. В пластинах α-фазы происходит выделе-
ние дисперсных частиц α2-фазы.
Повышение концентрации легирующих элементов (Al, Zr, Sn и Si) в пределах марки
сплава ВТ18у, активизирует выделение большей объемной доли интерметаллидных ча-
стиц при старении, приводя к более значительному эффекту дисперсионного твердения
сплава, способствуя формированию более высокого комплекса прочностных характери-
стик. В сплаве с меньшим содержанием легирующих элементов при высоких темпера-
турах старения уменьшается объемная доляα2-фазы вследствие активного образования
силицидных частиц и обеднения твердого раствора по алюминию, что затрудняет про-
цесс образования упорядоченной фазы.

2. Впервые введены численные характеристики комплексов механических свойств
(КМС): низкотемпературный, высокотемпературный и полный КМС и использованы
интегральные химические эквиваленты (ХЭ). Показано, что отдельные механические
свойства и КМС существенно зависят от относительного среднеквадратичного откло-
нения радиусов химических элементов. Установлены математические зависимости вре-
менно́го сопротивления разрыву при комнатной температуре и 600 ◦C и общей пласти-
ческой деформации при ползучести от параметров теории Юм-Ро́зери и эквивалента по
кислороду.

3. Уточнён режим термической обработки из сплавов типа ВТ18у: Tпп-80◦C, 1 час, охла-
ждение на воздухе; 620◦C, 4 часа, охлаждение на воздухе.

4. Впервые, методом минимизации нескольких конфликтующих целевых функций со мно-
гими критериями (ограничения по КМС и по ХЭ) определён оптимальный химиче-
ский состав сплава ВТ18у, удовлетворяющий целевым требованиям (Al=7,0 мас. %;
Zr=3,5 мас. %; Sn=2,6 мас. %; Nb=1,1 мас. %; Mo=0,7 мас. %; Si=0,13 мас. %;
O=0,105 мас. %), который рекомендуется к использованию.

5. Установлено, что снижение содержания примесей (Fe, Ni, Cr) способствует увеличению
характеристик жаропрочности и вязкости сплава ВТ18у. Для рекомендуемого состава
влияние примесей наиболее существенно.

6. Установлено, что микролегирование в количестве 0,4 Gd, способствует измельчению
β-зерна в сплаве ВТ18у, но сопровождается образованием сложных интерметаллидных
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частиц системы Gd-Sn с присутствием кислорода. В результате повышаются пластиче-
ские свойства, но понижаются характеристики жаропрочности и вязкости. Твёрдорас-
творное упрочнение не достигнуто.
Существенного влияния легирования гадолинием на характеристики жаростойкости в
работе не установлено. Незначительное повышение жаростойкости наблюдается только
при температуре 800 ◦C.

Таким образом, целевой состав сплава марки ВТ18у Al=7,0 мас. %; Zr=3,5 мас. %;
Sn=2,6 мас. %; Nb=1,1 мас. %; Mo=0,7 мас. %; Si=0,13 мас. %; O=0,105 мас. % при выполнении
условия Si/[Fe + Cr + 6 × Ni] > 3 рекомендуется к промышленному внедрению.
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