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Исследована микроструктура и показатели сверхпластичности промышленных листов титаново-
го сплава (Ti–4% Al–1% V–3% Mo) в интервале температур 750–900°С и скоростей деформации
1 × 10–5–1 × 10–2 с–1. Показано, что значения относительного удлинения более 700% и показатель
скоростной чувствительности m > 0.4 обеспечивает температура деформации 875°С при скоростях
6 × 10–4–2 × 10–3 с–1. Показано, что при этих условиях деформации на начальной стадии проис-
ходит уменьшение размера зерен α и β фаз в 1.5–2 раза и наблюдается сильное разупрочнение на
кривых деформации, данные эффекты объяснены действием динамической рекристаллизации.
При увеличении степени деформации более 50% наблюдается стадия установившегося течения и
слабый рост зерен α-фазы при сохранении размера зерна β-фазы. Рассчитанные значения эффек-
тивной энергии активации Q составили 194–237 кДж/моль, что позволяет предполагать, что сверх-
пластическое течение при исследованных температурно-скоростных условиях деформации кон-
тролируется зернограничной диффузией.
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ВВЕДЕНИЕ

Титановые сплавы широко используются в
авиационной, аэрокосмической, морской и хи-
мической промышленности благодаря уникаль-
ному комплексу свойств. Из основных преиму-
ществ титановых сплавов можно выделить: низ-
кую плотность, которая позволяет создавать
легкие и прочные конструкции; превосходную
коррозионную и эрозионную стойкость во мно-
гих средах, в частности при питтинговом и кор-
розионном растрескивании; способность рабо-
тать при достаточно высоких температурах (300–
600°C) [1–3]. Однако, формообразование деталей
из титановых сплавов традиционными методами
сопряжено с рядом трудностей из-за высоких зна-
чений напряжения и высокой чувствительности к
параметрам обработки – скорости и температуре
деформации [3]. Сверхпластическая формовка
позволяет сократить технологический цикл полу-
чения изделий благодаря возможности формооб-
разования малым давлением газа деталей сложного
рельефа. Метод относительно широко применяет-
ся в авиакосмической отрасли для титановых
сплавов, так как обеспечивает значительную эко-

номическую эффективность в сравнении со стан-
дартными методами формообразования [4].

Значительное количество научных исследова-
ний по сверхпластичности титановых сплавов в ос-
новном были сфокусированы на сплаве Ti–6A1–4V
(ВТ6). Опубликовано большое количество работ
[5–11], описывающих влияние параметров обра-
ботки, таких как температура и скорость деформа-
ции, размер зерна и объемное соотношение фаз на
процессы деформации сплава ВТ6. Исследовано
поведение при сверхпластической деформации
ряда сплавов с добавками тугоплавких элементов:
Ti–6Al–2Sn–4Zr–2Mo [11], Ti–6Al–4V–2Fe [12],
и с пониженным содержанием легирующих эле-
ментов – Ti–3Al–2.5V [13]. Все указанные выше
сплавы принадлежат к структурному типу (α + β).
Наибольшие удлинения при сверхпластической
деформации возможно обеспечить при темпера-
турах, формирующих структуру с близкой объем-
ной долей α и β-фаз, что обусловлено как высокой
термической стабильностью такой структуры, так
и увеличением доли пластичной β-фазы с высокой
диффузионной проницаемостью [1, 14–16]. Таким
образом, параметры микроструктуры, а именно,
размер зерна и соотношение α и β-фаз, напрямую
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влияют на показатели сверхпластичности [5–16].
Считается, что основным механизмом, обеспечи-
вающим высокую скоростную чувствительность
напряжения течения и, как следствие, высокие от-
носительные удлинения при сверхпластической
деформации является зернограничное скольжение
(ЗГС) [1, 16], развитие которого в значительной
степени обеспечивается наличием ульрамелкозер-
нистой структуры. Кроме того, температура сверх-
пластической деформации (СПД) должна быть до-
статочно высокой для обеспечения действия акко-
модационных механизмов ЗГС – диффузионной и
дислокационной ползучести, которые в основном
контролируются самодиффузией титана [1, 16].

Промышленный сплав ВТ14 (Ti–4Al–1V–3Mo)
(аналог во Франции – AIR 9183, аналог в США –
AMS 4912) с (α + β)-типом структуры характери-
зуется высоким сопротивлением ползучести и
превосходными коррозионными свойствами и
является перспективным сплавом с точки зрения
получения деталей методом сверхпластической
формовки [17, 18]. Для определения оптимальных
условий формообразования в условиях сверхпла-
стичности необходимо детальное исследование
микроструктуры и механических характеристик
сплава при повышенных температурах. Целью
данного исследования является анализ деформа-
ционного поведения в широком диапазоне тем-
ператур и скоростей деформации и эволюции
микроструктуры в процессе сверхпластической
деформации промышленных листов титанового
сплава Ti–4Al–1V–3Mo.

1. МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДИКА 
ПРОВЕДЕНИЯ ЭКСПЕРИМЕНТОВ

Исследовали лист титанового сплава ВТ14 ис-
ходной толщиной 1.2 мм химического состава Ti–
4% Al–1% V–3% Mo (здесь и далее в работе при-
водятся % по массе), полученный по стандарт-
ной технологии на ПАО “Корпорация ВСМПО-
АВИСМА”.

Для анализа равновесной объемной доли α и
β-фаз в зависимости от температуры использова-
ли программный комплекс Thermo-Сalc (база
данных TTTi3), а также метод закалок с темпера-
туры отжига.

Отжиги и сверхпластическую деформацию про-
водили при температурах 750–900°С в атмосфере
аргона с целью предотвращения существенного
окисления поверхности. После отжига или дефор-
мации образцы охлаждали в воде.

Показатели сверхпластичности определяли при
помощи испытаний на одноосное растяжение со
ступенчатым понижением скорости и постоянной
скоростью деформации в интервале температур
750–900°С и скоростей деформации 1 × 10–5–1 ×
× 10–2 с–1 на испытательной машине Walter Bay
LFM-100.

Микрошлифы готовили методами механиче-
ской шлифовки и полировки с использованием
шлифовально-полировального станка Struers
LaboPol-5. Для полировки использовали суспен-
зию (OP-S Suspension). При необходимости при-
меняли электролитическую полировку. Микро-
структуру сплавов изучали при помощи светово-
го микроскопа “Carl-Zeiss” и сканирующего
электронного микроскопа (СЭМ) “TESCAN Ve-
ga 3 LMH” с энергодисперсионным детектором
X-Max 80, а также при помощи просвечивающего
электронного микроскопа (ПЭМ) JEOL JEM-2100.

Количественный анализ параметров микро-
структуры проводили методом случайных секу-
щих с использованием прикладной программы
“Sizer” и при помощи специального программно-
го модуля “Axio Vision” фирмы “Carl-Zeiss”.

2. РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА
2.1. Анализ микроструктуры после отжига

По результатам микроструктурного анализа
образца в состоянии поставки объемная доля фаз
составляла α/β = 85/15%. Температура β-трансуса
является критической, так как выше нее происхо-
дит интенсивный рост зерна и существенное сни-
жение показателей сверхпластичности. По дан-
ным термодинамических расчетов в программе
Thermo-Calc (рис. 1) равновесная температура
β-трансуса исследуемого сплава составила 920°C.
Для изучения параметров зеренной структуры
листы отжигали в атмосфере аргона в интервале

Рис. 1. Политермическое сечение фазовой диаграм-
мы сплава Ti–4% Al–1% V–3% Mo, полученное при
помощи программного продукта Thermo-Calc.
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температур двухфазной области 775–900°С в те-
чении 30 мин.

Микроструктуры сплава в продольно-толщин-
ном сечении листа относительно направления про-
катки после отжига и закалки в воду приведены на
рис. 2, а на рис. 3 представлена тонкая структура
сплава после отжига при 875°С. После охлаждения
с температуры отжига структура сплава состоит
из равноосных зерен α-фазы и зерен превращен-
ной β-фазы. Размер зерна обеих фаз и изменение
объемного соотношения фаз в зависимости от
температуры приведены на рис. 4. Размер зерна
(рис. 4а) и объемную долю фаз (рис. 4б) определя-
ли по результатам количественного анализа
структуры после 30 мин отжига при разных тем-
пературах.

Объемную долю рассчитывали при помощи
Thermo-Calc (штриховые линии на рис. 4б). От-
метим, что зависимости объемной доли фаз от
температуры, полученные количественным ана-
лизом структуры, аналогичны результатам расче-
та в условиях термодинамического равновесия
при помощи Thermo-Calc. Таким образом, мож-
но считать, что фазовое соотношение в сплаве
близко к равновесию уже перед началом сверх-
пластической деформации. Температурный ин-
тервал 850–875°С соответствует формированию
примерно равной объемной доли фаз (50 ± 5%).

За 30 мин отжига в интервале температур 775–
850°С размер рекристаллизованного зерна обеих
фаз практически не меняется в пределах довери-
тельного интервала и не превышает для β-фазы
1.0 мкм и для α-фазы 1.5 мкм. Таким образом,

структура сплава отличается высокой термической
стабильностью при температуре до 850°С включи-
тельно. При этом даже после отжига при темпера-
туре 875°С, в структуре сохраняются участки нере-
кристаллизованной (не глобулярной) структуры.
Рекристаллизация проходит полностью только
при температуре 900°С, когда в сплаве доминиру-
ет β-фаза, отличающаяся своей высокой диффузи-
онной проницаемостью. При этом средний размер
зерна α и β фаз увеличивается до 3.1 и 2.2 мкм, со-
ответственно. После охлаждения с температуры
900°С в β-фазе наблюдаются пластины мартенси-
та, что является следствием ускоренного охлажде-
ния с температуры выше критической для мартен-
ситного превращения.

Рис. 2. Микроструктуры листов из сплава Ti–4% Al–1% V–3% Mo в исходном состоянии (а) и после отжига при
775 (б), 825 (в), 850 (г), 875 (д) и 900°С (е) в течение 30 мин (СЭМ).
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Рис. 3. Микроструктура сплава Ti–4% Al–1% V–3%
Mo после отжига при 875°С в течение 30 мин (ПЭМ).
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2.2. Показатели сверхпластичности

Результаты испытаний со ступенчатым пони-
жением скорости деформации представлены на
рис. 5. Данные испытания можно считать оценоч-
ными, особенно, для сплавов с полностью или ча-
стично нерекристаллизованной структурой, так
как в начале эксперимента при высоких скоростях
при степени деформации всего 2% на каждой сту-
пени, структура сформироваться полностью не
успевает, однако, такие испытания позволяют оце-
нить величину скоростного и температурного ин-
тервала проявления сверхпластичности.

Исследуемый сплав имеет типичный для сверх-
пластичного состояния сигмоидальный вид зави-
симости логарифма напряжения от логарифма
скорости деформации. Как известно [1, 16], кри-

вую можно разделить на 3 участка: I – диапазон го-
рячей деформации, где доминирует дислокацион-
ные механизмы деформации, III – участок ползу-
чести, где доминирует диффузионная ползучесть,
II – линейный участок кривой соответствует ско-
ростному диапазону сверхпластичности c преоб-
ладанием ЗГС [1, 16]. С повышением температу-
ры деформации происходит снижение величины
напряжений, расширение II скоростного диапа-
зона сверхпластичности и смещение его в область
более высоких скоростей (рис. 5а), что хорошо
видно из кривых зависимости показателя ско-
ростной чувствительности m от скорости дефор-
мации (рис. 5б), рассчитанного как: первая про-
изводная от логарифма напряжения по логариф-
му скорости (1):

(1)

Как следует из результатов испытаний с поша-
говым уменьшением скорости деформации
сверхпластичное состояние можно ожидать при

∂ σ=
∂ ε�

ln .
ln

m

Рис. 4. Зависимость размера зерна (а) и объемной до-
ли (б) фаз от температуры отжига исследованного
сплава.
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скоростях 1 × 10–4–5 × 10–3 с–1, а при повышен-
ных температурах 875–900°С до 1 × 10–2 c–1. В
данном скоростном интервале проводили испы-
тания до разрушения с поддержанием постоян-
ной скорости деформации (рис. 6).

В первые 70–150% деформации, в зависимости
от температуры и скорости, наблюдается разупроч-
нение, что вероятно связано с динамической поли-
гонизацией и рекристаллизацией [19, 20]. Из ре-
зультатов структурного анализа после отжига сле-
дует, что нагрев и 30 мин выдержка образцов перед
началом деформации не обеспечивает формирова-
ние полностью рекристаллизованной структуры
(см. рис. 2). Исключение составляет температура
900°С, при которой рекристаллизованная структу-
ра формируется уже во время нагрева и, как след-
ствие, разупрочнение на начальной стадии де-
формации отсутствует.

При пониженной температуре и повышенной
скорости деформации разупрочнение сохраняется
практически до разрушения. Так, при температуре
750–775°С при всех скоростях кроме 1–2 × 10–4 с–1

непрерывное и резкое разупрочнение вызвано,
скорее всего неравномерностью течения образца,
образование шейки начинается уже после 100–
150% деформации. Очевидно, что данные темпе-
ратуры и скорости лежат за пределами интервала
сверхпластической деформации.

При остальных скоростях и температурах де-
формации в испытанном диапазоне наблюдается
стадия установившего течения, которая в зависи-
мости от температуры и скорости деформации мо-
жет протекать: 1) с разупрочнением; 2) с упрочне-
нием; 3) без значимого изменения величины на-
пряжения. Так, при 750–775°С равномерное
течение металла с установившейся стадией на кри-
вой напряжение-деформация наблюдается при ма-
лых скоростях деформации (1 –2) × 10–4 с–1

(рис. 6а). При температуре 800°С при всех испытан-
ных скоростях, кроме самой низкой, 1 × 10–4 с–1,
а при температурах 825–900°С при скорости 5 ×
× 10–3 с–1 на стадии установившегося течения

также происходит разупрочнение. Напротив, при
высоких температурах и низких скоростях дефор-
мации (800°С и 1 × 10–4 с–1, 825°С и 850°С (1 – 2) ×
× 10–4 с–1, 875°С и 900°С (1 – 6) × 10–4 с–1) на кри-
вых деформации наблюдается упрочнение, осо-
бенно выраженное после значительных деформа-
ций (более 1) (см. рис. 6а, 6б). Стадия установивше-
гося течения без существенного изменения
величины напряжения течения наблюдается при
средних скоростях 6 × 10–4–2 × 10–3 с–1 и температу-
рах деформации 825–875°С (см. рис. 6в).

При сравнении значений показателя скорост-
ной чувствительности m, полученных по результа-
там испытаний со ступенчатым понижением ско-
рости деформации (рис. 7а), с результатами испы-
таний с постоянной скоростью деформации после
100% деформации (рис. 7б) видно, что максимум
показателя m (m > 0.4) сохраняется примерно в том
же температурном и скоростном интервале: 850–
900°С и 6 × 10–4–2 × 10–3 с–1. Однако, при меньших
скоростях в данном температурном интервале,
происходит снижение показателя m до значений
меньших 0.3. Снижение показателя скоростной
чувствительности m после 100% СПД можно пред-
положительно объяснить ростом зерен в процес-
се высокотемпературной деформации. Необхо-
димо отметить, что температурный и скоростной
интервал наибольших значений удлинений соот-
ветствует области с наибольшими значениями
показателя скоростной чувствительности m (см.
рис. 7, рис. 5).

Зависимость значения относительного удлине-
ния от температуры и скорости деформации пред-
ставлена на рис. 7в. Максимум значений относи-
тельного удлинения смещен в сторону более высо-
ких температур и низких скоростей деформации.
Однако, наибольшие значения скорости деформа-
ции (до 2 × 10–3 с–1) при сохранении высоких удли-
нений (>700%) обеспечивает температура 875°С.

Рис. 6. Кривые растяжения сплава Ti–4% Al–1% V–3% Mo при разных температурах и скорости деформации 2 × 10–4 с–1 (а),
6 × 10–4 с–1 (б), 1 × 10–3 с–1 (в) и разных скоростях деформации при температуре 875°С (г).
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2.3. Эффективная энергия активации

Анализ деформационного поведения материа-
ла через параметр Зинера–Холломона (Z) позво-

ляет косвенно судить о доминирующем механиз-
ме деформации [21] (2), (3). При этом, параметр Z
может быть связан с напряжением течения (σ) че-
рез уравнения (4) [22]:

(2)

(3)

(4)

где  – корость деформации; Q – эффективная
энергия активации сверхпластической деформа-
ции; R – газовая постоянная (8.314 кДж/моль); Т –
температура деформации (K); A1, A2, A3, n1, n2, β и
α = β/n1 – константы, зависящие от материала.

Коэффициенты A1, A2, A3, n1/m, n2, β, Q и α,
рассчитанные для значений напряжений и скоро-
стей деформации, соответствующих линейному
участку кривых в интервале температур 750–875°C
(см. рис. 5а), представлены в табл. 1.

2.4. Эволюция микроструктура в процессе СПД
Анализ микроструктуры после деформации с

постоянной скоростью 2 × 10–3 с–1 при температу-
ре 875°С (рис. 8а) показал измельчение зеренной
структуры на начальном этапе деформации (до
ε = 50%), скорее всего обусловленное динамиче-
ской рекристаллизацией (рис. 8б). При увеличе-
нии степени деформации наблюдается слабый
рост зерен β-фазы (с 0.8 до 1.4 мкм) в процессе де-
формации, в то время как размер зерен α-фазы
практически не меняется в пределах доверитель-
ного интервала и только после ε = 300% наблюда-
ется незначительный рост (рис. 8б). Это, по-ви-
димому, связано с более высокой диффузионной
подвижностью в ОЦК β-фазе, в отличие от низ-
кой диффузионной подвижности в α-фазе. При
этом соотношение фаз остается без изменений
(рис. 8в) в пределах статистической ошибки из-
мерения.

3. ОБСУЖДЕНИЕ
РЕЗУЛЬТАТОВ ЭКСПЕРИМЕНТА

Известно, что комплекс механизмов сверхпла-
стической деформации тот же, что и при ползуче-
сти: зернограничное скольжение, внутризерен-
ная диффузионная и дислокационная ползучесть
[1, 16, 23]. Однако, в зависимости от температур-
но-скоростных условий деформации и структур-
ного состояния сплавов возможно протекание
дополнительных процессов: динамического ро-
ста зерен [10], динамического возврата и рекри-

( )= ×� ε exp  ,QZ
RT

( ) ( )ε = σ −� exp ,QAf
RT

( )
⎧σ
⎪= βσ⎨
⎪ ασ⎩

1

2

4.1
f σ exp( ) 4.2 ,

sh( )] 4.3

n

n

ε�

Рис. 7. Зависимость показателя скоростной чувстви-
тельности m по результатам испытаний со ступенча-
тым понижением скорости деформации (а) и с посто-
янной скоростью деформации после 100% СПД (б);
зависимость относительного удлинения от темпера-
туры и скорости деформации (в) по результатам ис-
пытаний с постоянной скоростью деформации.
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сталлизации [1, 16, 24, 25], особенно в условиях
неравновесной исходной структуры перед нача-
лом деформации. Механизмы сверхпластической
деформации и их количественные вклады можно
анализировать по изменению поверхности образ-
цов с предварительно нанесенными маркерами
[1, 16, 26–31]. Значительное количество работ в
данном направлении выполнено для сплавов на
основе алюминия [26–28] и двухфазных сверх-
пластичных сплавов на основе цинка, свинца и
меди [29–31], а число работ по титановым спла-
вам ограничено. В работе [32] измерением сме-
щений царапин на границах зерен получен вклад
ЗГС около 20%. Здесь следует заметить, что про-
ведение анализа изменений рельефа поверхности
титановых сплавов затруднено образованием аль-
фированного слоя из-за окисления поверхности в
атмосфере недостаточно очищенного аргона. В
результате вклады действующих механизмов на
поверхности и в объеме образца, где сохраняется
большая доля β-фазы, могут не совпадать. В связи
с этим, для анализа механизмов сверхпластиче-
ской деформации титановых сплавов используют
in situ методы [24, 33], требующие специализиро-
ванного оборудования. Тем не менее, косвенно
судить о доминирующем механизме деформации
можно путем анализа деформационного поведе-
ния материала через параметр Зинера–Холломо-
на. Рассчитанные значения эффективной энер-
гии активации Q для сплава ВТ14 и показателя
скоростной чувствительности m косвенно свиде-
тельствуют о доминирующем механизме сверх-
пластической деформации. Как показано в рабо-
тах на титановых [24, 34], алюминиевых [27] и
медных сплавах [31], использование данного кос-
венного подхода обеспечивает хорошую сходи-
мость результатов моделирования с эксперимен-
тальным прямым структурным анализом измене-
ний поверхности образцов.

Как видно из рис. 5б и рис. 7а, 7б и табл. 1, зна-
чения показателя скоростной чувствительности
m близки к значению 0.5, что является типичной
величиной для структурной сверхпластичности
материалов с ультрамелким зерном. При этом,
зернограничное скольжение считается основным
механизмом деформации для материалов со зна-
чением показателя скоростной чувствительности
m близким к 0.5, и энергией активации, равной
[1, 24, 35, 36] либо энергии активации объемной
самодиффузии (Qоб), либо энергии активации
зернограничной самодиффузии (Qгр). В α-Ti и
β-Ti значения энергии активации для зерногра-
ничной диффузии составляет 183 и 153 кДж/моль, а
для объемной диффузии 317 и 306 кДж/моль соот-
ветственно [36, 37]. Рассчитанное в данной работе
значение эффективной энергии активации сверх-
пластической деформации 194–237 кДж/моль
близко к энергии активации самодиффузии тита-
на по границам зерен. Таким образом, можно

предположить, что сверхпластическая деформа-
ция в данном сплаве контролируется скоростью
диффузии атомов по границам зерен.

Считается, что оптимальная температура сверх-
пластичности двухфазных материалов с дуплекс-

Рис. 8. Зависимости напряжения течения (а), размера
зерна (б) и объемной доли фаз (в) от степени дефор-
мации при растяжении сплава Ti–4% Al–1% V–3%
Mo при температуре 875°С и скорости деформации
2 × 10–3 с–1.
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ным типом структуры должна обеспечивать 40–
60% β-фазы, т.е. примерно равное соотношение α
и β-фаз [1, 14, 15]. В таком случае наблюдается вы-
сокая термическая стабильность структуры и об-
легчается зернограничное скольжение по межфаз-
ным границам [14, 36]. Кроме того, повышенная
пластичность обеспечивается большой объемной
долей β-фазы с ОЦК-решеткой, которая, как из-
вестно [1, 12, 16], имеет большее число систем
скольжения дислокаций и ускоренную диффу-
зию по сравнению с плотноупакованной гексаго-
нальной решеткой низкотемпературной α-моди-
фикации [1, 3]. Аналогичный вывод можно сде-
лать и по полученным результатам. Наибольшие
удлинения соответствуют температуре 875°С, т.е.
примерно равной объемной доле α и β-фаз. Соот-
ношение фаз не изменяется в процессе деформа-
ции, что подтверждает формирование равновес-
ного соотношения фаз перед началом деформа-
ции при данной температуре. Однако равноосная
зеренная структура во всем объеме образца фор-
мируется только во время сверхпластической де-
формации.

На форму кривой напряжение-деформация при
сверхпластической деформации могут оказывать
влияние процессы возврата и рекристаллизации,
динамический рост зерен [1, 10, 16, 24, 38]. Отме-
тим, что использование постоянной скорости де-
формации вместо постоянной скорости деформи-
рования (испытания с известной начальной скоро-
стью деформации) позволяет исключить снижение
величины напряжения течения, вызванное умень-
шением истиной скорости деформации при увели-
чении длины образца. Можно считать, что форма
кривой, полученной при постоянной скорости
деформации, будет определяться структурными
изменениями, протекающими в материале. Ди-
намическую полигонизацию и рекристаллиза-
цию в процессе деформации можно ожидать при
больших скоростях, так как для их развития необ-
ходимо движение дислокаций и рост их плотно-
сти, более активно протекающие при повышен-
ных скоростях деформации, а динамический рост
зерна более вероятен при малых скоростях де-
формации. Соответственно, разупрочнение, на-
блюдаемое на кривых растяжения сплава ВТ14 на
начальном этапе деформации, при испытаниях с
постоянной скоростью (см. рис. 6 и рис. 8) может
быть следствием все тех же динамического воз-
врата и рекристаллизации, что показано в работах
[6, 24, 39–41]. Микроструктурным анализом не
выявлено остаточной пористости после сверх-
пластической деформации в оптимальных усло-

виях (875°С). Однако можно предположить, что
разупрочнение может быть следствием образова-
ния микропор при повышенных скоростях и по-
ниженных температурах деформации, когда дей-
ствие аккомодационных механизмов, имеющих
диффузионную природу, затруднено. Процесс
образования микропор по границам зерен при
пониженных температурах деформации был об-
наружен в сплаве Ti–6Al–4V в [24, 42]. Из-за по-
явления пор в объеме образца уменьшается дей-
ствительное сечение металла, а соответственно, и
величина напряжения течения.

Упрочнение при деформации с постоянной
скоростью (см. рис. 6), скорее всего, вызвано ди-
намическим ростом зерна. В исследуемом сплаве
данный эффект выражен при высоких температу-
рах и низких скоростях деформации (см. рис. 6).
Аналогичное упрочнение было обнаружено в ра-
ботах [6, 10, 43]. Стабильное устойчивое течение
без изменения величины напряжения течения,
вероятно, результат зернограничного скольже-
ния при незначительном изменении среднего
размера зерен обеих фаз [1, 6, 16, 24], которое на-
блюдали при температуре 875°С. Кроме того, воз-
можно действие одновременно динамического
роста зерен, приводящего к деформационному
упрочнению, и динамической рекристаллизации,
обеспечивающей разупрочнение, один процесс в
результате компенсирует другой и величина на-
пряжения не меняется, такие предположения
сделаны в [6].

BЫВОДЫ
1. Определены показатели сверхпластичности

и изучена микроструктура сплава Ti–4%Al–
1%V–3% Mo в интервале температур 750–900°С и
скоростей деформации 1 × 10–5–1 × 10–2 с–1. По-
казано, что температура 875°С при скорости де-
формации 6 × 10–4–2 × 10–3 с–1 является опти-
мальным режимом деформации с показателем
скоростной чувствительности m > 0.4, обеспечи-
вающим значения относительного удлинения бо-
лее 700%.

2. Показано, что при нагреве и 30 мин выдерж-
ке при температуре до 875°С включительно фор-
мируется частично нерекристаллизованная зе-
ренная структура обеих фаз.

3. Показано, что на кривых растяжения на на-
чальной стадии деформации наблюдается разу-
прочнение. При этом анализ эволюции зеренной
структуры образцов в процессе деформации со

Таблица 1. Рассчитанные показатели A1, A2, A3, n1, n2, β, α and Q

ln(A1) n1/m Q1, кДж/моль ln(A2) β, МПа–1 Q2, кДж/моль α ln(A3) n2 Q3, кДж/моль

9.9 2.5/0.4 237 ± 12 11.1 0.05 194 ± 9 0.022 18.14 1.89 232 ± 11
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скоростью 2 × 10–3 с–1 при температуре 875°С вы-
явил уменьшение среднего размера зерен обеих
фаз в первые 50% деформации в 1.5–2 раза. Разу-
прочнение и уменьшение среднего размера зерна
объяснено действием динамической рекристал-
лизации.

4. Показано, что с увеличением степени де-
формации с 50 до 300% при температуре 875°С
размер зерен обеих фаз меняется незначительно.

5. Рассчитанные значения эффективной энер-
гии активации Q = 194 – 237 кДж/моль позволяют
предположить, что доминирующим механизмом
деформации сплава Ti–4% Al–1% V–3% Mo в ин-
тервале исследованных температур и скоростей
деформации является зернограничное скольже-
ние, контролируемое зернограничной диффузией.
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