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Методами дифференциальной сканирующей калориметрии, растровой электронной микроскопии,
рентгеноструктурного фазового анализа и дюрометрии изучено влияние скорости нагрева до темпе-
ратуры старения 500°С на протекание фазовых превращений, формирование структурно-фазового
состояния и изменение твердости в закаленном титановом сплаве Ti–10V–2Fe–3Al с различным со-
держанием углерода. Показано, что изменение скорости нагрева и содержания углерода в сплаве
влияет на температуры экзотермических пиков фазовых превращений, связанных с распадом в про-
цессе нагрева метастабильного β-твердого раствора, полученного закалкой. Установлено, что
уменьшение скорости нагрева до температуры старения с 40 до 10°С/мин и повышение содержания
углерода с 0.008 до 0.034 мас. % в закаленном сплаве Ti–10V–2Fe–3Al увеличивают дисперсность
образующихся при старении вторичных фаз, способствуя повышению твердости сплава. Рассмот-
рено влияние скорости нагрева и содержания углерода на изменение параметров фиксируемых по-
сле обработки фаз, рассчитанных с использованием метода полнопрофильного анализа линий на
дифрактограммах.
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ВВЕДЕНИЕ
(α + β)-Сплавы титана переходного класса, в

частности Ti–10V–2Fe–3Al, благодаря высокому
уровню механических свойств в термоупрочнен-
ном состоянии (удельной прочности, вязкости
разрушения, характеристик усталости) широко
используются в авиастроении при изготовлении
высокопрочных конструкционных элементов, на-
пример, узлов шасси самолетов [1–3].

Сплав Ti–10V–2Fe–3Al преимущественно при-
меняют после упрочняющей термической обработ-
ки, включающей закалку и старение. Диффузион-
но-контролируемое превращение закаленной β-
матрицы с образованием пластин вторых фаз и по-
следующий их рост — это процессы, которые опре-
деляют упрочнение сплава при старении [4, 5].
Хорошо известно, что кинетика выделения и раз-
меры вторичной αВ-фазы в термически упрочняе-
мых сплавах титана сильно зависят от параметров

термической обработки. А именно, температура
старения и скорость нагрева существенно влияют
на морфологию αВ-фазы и, как следствие, на ком-
плекс механических свойств сплавов [6–8]. В од-
ной из первых опубликованных работ по сплаву
Ti–10V–2Fe–3Al [4], раскрывающей взаимосвязи
между структурой и механическими свойствами,
было отмечено существенное влияние скорости
нагрева на прочность сплава после старения. По-
казано, что предел прочности сплава после мед-
ленного нагрева выше на 200 МПа в сравнении с
этой характеристикой после быстрого нагрева
при аналогичной длительности старения (500°С,
1–8 ч), но значения скорости нагрева в работе не
приведены. В других работах также не удалось най-
ти данных о влиянии определенной скорости на-
грева до температуры старения на структуру и
свойства сплава Ti–10V–2Fe–3Al. В работе [9], ис-
пользуя синхротронное излучение in-situ, было
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показано, что при увеличении скорости нагрева с
20 до 50°С/мин до температуры старения β-зака-
ленного сплава Ti–10V–2Fe–3Al пики экзотер-
мических и эндотермических превращений на
кривых ДСК (дифференциальная сканирующая
калориметрия) смещаются в область больших
температур, также наблюдается изменение по-
следовательности фазовых превращений. Одна-
ко в работе не рассмотрено влияние наблюдае-
мых явлений на механические свойства сплава.
Ранее показано [10], что образование метаста-
бильных фаз при нагреве до температуры старе-
ния оказывает существенное влияние на последу-
ющее выделение αВ-фазы и упрочение сплава. По-
мимо скорости нагрева на дисперсность αВ-фазы,
образующейся при старении, оказывает влияние
содержание в сплаве углерода [11–13], но природа
этого влияния остается дискуссионной. В частно-
сти, в работах [11, 14, 15] указывается, что повыше-
ние содержания углерода способствует образова-
нию более дисперсной вторичной αВ-фазы, по-
давлению образования зернограничной α-фазы в
сплавах титана на основе β-фазы при старении.
Причины этого указываются разные, включая
как образование C-кластеров [14] или комплек-
сов “углерод–кислород–вакансия” [11], выступа-
ющих местами зарождения для αВ-фазы, так и
рассмотрение карбида титана в сплавах с повы-
шенным содержанием углерода как геттера, кото-
рый снижает уровень кислорода в матрице, что
подавляет образование зернограничной α-фазы
[15]. В связи с этим, цель настоящей работы со-
стоит в установлении влияния скорости нагрева и
содержания углерода на дисперсность вторичных
фаз, образующихся в ходе нагрева, и дюрометри-
ческие свойства сплава Ti–10V–2Fe–3Al.

МАТЕРИАЛ И МЕТОДИКИ

Материалом для исследования служили го-
рячедеформированные в (α + β)-области прутки
диаметром 22 мм из сплава Ti–10V–2Fe–3Al
(мас. %) производства ПАО “Корпорация ВСМПО-
АВИСМА”. В работе исследовали сплавы двух
плавок с различным содержанием углерода 0.008
и 0.034 мас. %, которое было определено атомно-
эмиссионным методом. Образцы, отобранные от
прутков, были термообработаны путем закалки в
воду с температуры на 45°С ниже температуры
полиморфного (α + β) → β-превращения (Тпп).
Состояние после закалки в воду соответствовало
начальному для дальнейших исследований.

Изучение процессов распада при непрерыв-
ном нагреве метастабильного β-твердого раство-
ра, полученного при закалке сплавов, проводили
методом ДСК на приборе Netzsch STA449F3 c ис-
пользованием цилиндрических образцов диамет-
ром 5 мм и высотой 1.5 мм. В качестве образца

эталона для калибровки прибора использовали
сапфир. Образцы помещали в платиновые тигли,
их нагрев и охлаждение осуществляли в проточ-
ной атмосфере аргона. Кривые ДСК строились
с учетом базовой линии, полученной при нагре-
ве пустых тиглей. Нагрев образцов до темпера-
туры 500°С осуществляли со скоростями 10, 20,
40°С/мин, по достижении 500°С следовало охла-
ждение со скоростью 40°С/мин.

Изучение структуры и измерение твердости
проводили на шлифованных и полированных
образцах в продольном сечении прутка. Микро-
структуру исследовали с помощью растрового элек-
тронного микроскопа (РЭМ) Quanta 3D FEG c
использованием детектора обратно-отражен-
ных электронов (BSED). Твердость по Виккерсу
определяли на микрошлифах после исследования
методом РЭМ. Измерения проводили на твердо-
мере DuraScan50 при нагрузке 9.8 Н (10 отпечат-
ков на образец).

Рентгеноструктурный фазовый анализ (РСФА)
образцов осуществляли с использованием ди-
фрактометра Bruker D8 Advance с детектором
LynxEye (CuKα-излучение, напряжение на трубке
40 кВ, ток 40 мА). Дифрактограммы были записа-
ны в диапазоне углов 2θ = 34°–120°, шаг 0.01°,
экспозиция 1 секунда в точке. Полнопрофиль-
ный анализ полученных дифрактограмм прово-
дили в программе TOPAS 3. Для подгонки про-
фильной функции уточняли параметры модели,
состоящей из следующих фаз (в скобках указана
их пространственная группа симметрии): первич-
ной и вторичной α-фазы (P63/mmc), α" (Cmсm) и
β-фазы (Im-3m). Качество подгонки профиля ди-
фрактограммы оценивали по весовому фактору не-
достоверности Rwp, а также визуально по разност-
ной кривой. Юстировку дифрактометра проводи-
ли, используя эталон корунда (NIST SRM 1976b).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Микроструктура сплава после закалки с

(Тпп – 45)°С характеризуется наличием в β-мат-
рице частиц первичной α-фазы (αП) глобулярной
морфологии размером 2–3 мкм (рис. 1а, αП-фаза
имеет наиболее темный контраст на снимках),
объемная доля которой составляет 13–15%, что
согласуется с результатами работы [4].

Согласно данным РСФА после закалки сплавы
имеют фазы со следующими параметрами кри-
сталлических решеток: – в сплаве с 0.008 мас. % С
aβ = 0.3240 нм, aα = 0.2932 нм, сα = 0.4676 нм,
с/a = 1.595; в сплаве с 0.034 мас. % С aβ = 0.3239 нм,
aα = 0.2932 нм, сα = 0.4683 нм, с/a = 1.597. Сравни-
тельный анализ этих параметров показывает, что
увеличение содержания углерода в сплаве с 0.008
до 0.034 мас. % способствует преимущественно
росту периодов решетки и параметра с/a первич-
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ной α-фазы. Это подтверждают данные предыду-
щих исследований [16] о влиянии углерода на па-
раметры ГПУ-решетки α-фазы.

Микроструктура предварительно закаленного
сплава Ti–10V–2Fe–3Al после непрерывного на-
грева до 500°С и последующего охлаждения пред-
ставлена на рис. 1.

Сравнительный анализ структуры до и после не-
прерывного нагрева показал, что в процессе нагре-
ва образцов до температуры старения со всеми ис-
следуемыми скоростями происходит распад зака-
ленной β-матрицы (светлый контраст на снимках)
с образованием однородно распределенных мел-

кодисперсных вторичных частиц пластинчатой
морфологии (рис. 1б–1д). При скорости нагрева
20°С/мин вторичные частицы намного дисперс-
нее, чем после нагрева со скоростью 40°С/мин.
Повышение содержания углерода в сплаве так же
приводит к увеличению дисперсности вторичных
частиц (рис. 1). Эти результаты, полученные в
сплаве Ti–10V–2Fe–3Al, согласуются с данными
предыдущих исследований титановых сплавов
на основе β-фазы [4, 11, 12], в соответствии с ко-
торыми размер вторичных пластин, образующихся
при одинаковой температуре старения, уменьша-
ется при снижении скорости нагрева и повышении
содержания углерода в сплаве титана.

Рис. 1. Микроструктура сплава Ti–10V–2Fe–3Al с разным содержанием углерода после закалки (а) и нагрева с различ-
ной скоростью до 500°С (б–д). а–в – сплав с 0.008 мас. % С, г, д – сплав с 0.034 мас. % С; скорость нагрева: б, г –
20°С/мин, в, д – 40°С/мин.
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На рис. 2 представлены ДСК кривые, получен-
ные при нагреве с разной скоростью до 500°С об-
разцов сплава с различным содержанием углеро-
да. Анализ профиля ДСК кривых показал, что
все шесть кривых имеют по два характерных яр-
ко выраженных экзотермических эффекта, оче-
видно, связанных с разными стадиями распада
метастабильного β-твердого раствора. Экзоэф-
фекты смещаются в область больших температур
с увеличением скорости нагрева.

Первый экзотермический эффект, имеющий
пики в области температур 290–360°С, характе-
ризует β → ω-превращение. Это следует из дан-
ных работы [9] и подтверждено нами рентгено-
графически (рис. 3) при съемке образцов, под-
вергнутых длительному старению в течение 98 ч
при температуре 320°С, сопоставимой с темпера-

турой экстремума низкотемпературного экзоэф-
фекта (табл. 1).

На полученных дифрактограммах с образцов,
состаренных при 320°С, кроме дифракционных
линий матричного β-твердого раствора и первич-
ной αП-фазы обнаружены линии ω-фазы, кото-
рая имеет следующие параметры – в сплаве с
0.008 мас. % С aω = 0.4583 нм, сω = 0.2833 нм, с/a =
= 0.618; в сплаве с 0.034 мас. % С aω = 0.4585 нм,
сω = 0.2838 нм, с/a = 0.619.

Сравнительный анализ фиксируемых пара-
метров кристаллической решетки ω-фазы в спла-
вах с разным содержанием углерода показал, что
с повышением содержания углерода в сплаве на-
блюдается рост периодов решетки а и с ω-фазы, а
вместе с ними и параметра с/a. Как отмечено вы-

Рис. 2. ДСК кривые нагрева до температуры 500°С со скоростями 10, 20, 40°С/мин закаленного сплава Ti–10V–2Fe–
3Al с разным содержанием углерода.
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ше, аналогичным образом углерод влияет на па-
раметры решетки первичной αП-фазы, которые
после старения при 320°С сохраняются на уровне,
характерном для закаленного состояния.

Второй экзотермический эффект с пиками в
области температур 440–500°С, согласно данным
РСФА (рис. 4), связан с протеканием при распаде
β → αВ (α'') превращения, где αВ – вторичная
α-фаза с ГПУ-решеткой, а α" – промежуточная
фаза с ромбической решеткой.

В табл. 1 представлены данные ДСК по темпе-
ратуре экстремумов экзоэффектов, вызванных
выделением ω- и αВ (α")-фаз в исследованных
сплавах при разных скоростях нагрева. Сравни-
тельный анализ полученных температур показал,
что увеличение скорости нагрева сплавов с 10 до
40°С/мин приводит к повышению температур
пиков экзоэффектов выделения ω- и αВ (α")-фаз
на 70 и 50 град, соответственно (табл. 1). При со-
держании в сплаве меньшего количества углерода
(0,008 мас. %) соответствующие пики выделения
αВ (α")-фаз выше на 7–10°С, чем при 0.034 мас. %
С (табл. 1).

Качественная оценка размера вторичных ча-
стиц αВ (α")-фаз, образующихся при непрерыв-
ном нагреве, может быть получена методом пол-
нопрофильного анализа дифрактограмм, если
размеры частиц менее 60 нм [17]. На рис. 4 приве-
дены данные полнопрофильного анализа ди-
фрактограмм образцов, подвергнутых непрерыв-
ному нагреву. По этим данным после нагрева до
500°С и последующего охлаждения в структуре
сплавов присутствуют четыре фазы – αП, αВ, α", β.

В результате расчета дифрактограмм были
определены параметры решеток фиксируемых
фаз и размеры областей когерентного рассеяния
(ОКР), определяющих характерные размеры αВ-,
α"-, β-фаз, рис. 5. Анализ этих результатов позво-
лил выявить следующие закономерности.

В сплаве одного состава, подвергнутом нагре-
ву с различными скоростями, с повышением ско-
рости нагрева имеют тенденцию к увеличению –
период решетки матричного β-твердого раствора,
ОКР β-матрицы, вторых фаз (αВ, α"), ромбич-

ность α"-фазы, характеризуемая уровнем разли-
чия периода a и параметра b/√3 в кристалличе-
ской решетке α"-фазы, а к снижению – параметр
с/а для ГПУ решетки первичной и вторичной
α-фазы (рис. 5).

Характерное влияние скорости нагрева на па-
раметры фаз мы связываем с отмеченным выше
при исследовании методом ДСК (рис. 2, табл. 1)
более поздним по температуре развитием процес-
сов распада β-твердого раствора с выделением
вторых фаз (αВ, α") и менее полным протеканием
процессов установления термодинамического
равновесного химического состава во вторичной
α-фазе при увеличении скорости непрерывного
нагрева. В результате этого, в матричном β-твер-
дом растворе менее полно реализуется процесс
его распада при увеличении скорости нагрева, и,
соответственно, он менее обогащается в ходе рас-
пада β-стабилизаторами (ванадием, железом),
способствующими снижению периода его решет-
ки [16]. В первичной и вторичной α (α")-фазах,
наоборот, сохраняется повышенное содержание
β-стабилизаторов, в первую очередь, ванадия, ко-
торый, как известно, способствует снижению па-
раметра c/a [18] и увеличению ромбичности
α"-фазы [19].

Повышение температуры начала превращения
при непрерывном нагреве с более высокой скоро-
стью способствует образованию вторых фаз боль-
шего размера, приводя к увеличению получаемых
из расчета дифрактограмм значений ОКР для
этих фаз после обработки (рис. 5а, 5б). В исследу-
емых сплавах величина ОКР αВ-фазы примерно в
1.5–2 раза больше, чем значения ОКР для α"-фа-
зы, и разница между ними уменьшается при по-
вышении скорости непрерывного нагрева
(рис. 5б). По-нашему мнению, это связано с тем,
что образование α"-фазы при распаде β-твердого
раствора, как известно [9], начинается раньше,
чем αВ-фазы, и поэтому размер выделений α"-фа-
зы меньше. При повышении скорости нагрева со-
кращается еще и время на рост этих фаз, особен-
но αВ-фазы, что способствует уменьшению раз-
ницы в размерах ОКР αВ- и α"-фаз.

Таблица 1. Температуры пиков экзотермических эффектов на ДСК кривых, связанных с образованием ω- и αВ
(α")-фаз в сплаве Ti–10V–2Fe–3Al с содержанием 0.008 и 0.034 мас. % углерода при нагреве до температуры ста-
рения 500°С

Скорость нагрева, °С/мин

Температура, °С

0.008 мас. % С 0.034 мас. % С

ω-фаза αВ (α'')-фазы ω-фаза αВ (α'')-фазы

10 300 449 291 442
20 320 471 323 462
40 352 выше 500 361 490
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Необходимо отметить, что для фиксируемых по-
сле обработки фаз (β, αВ, αП), имеющих по 2 атома
на элементарную ячейку кристаллической решет-
ки, объем, приходящийся на элементарную ячейку,
увеличивается в последовательности β–αВ–αП
(рис. 5в). Это вполне закономерно, так как
именно в этой последовательности наблюдается
снижение содержания в фазах β-стабилизаторов
(ванадия, железа), вносящих основной вклад в
уменьшение объема элементарной ячейки.

С повышением содержания углерода от сплава
к сплаву, при одинаковой скорости непрерывно-
го нагрева, имеется тенденция, с одной стороны,
фиксации более высокого значения параметра
с/а первичной и вторичной α-фаз и, с другой сто-
роны, получения меньших значений ОКР, харак-

терных для вторых фаз (αВ, α") и β-матрицы
(рис. 5а, 5б, 5г). Первый эффект объясняется ха-
рактерным влиянием углерода на параметр c/a в
ГПУ решетке α-фазы [16], отмеченным выше.
Второй эффект, подтверждает данные работы
[11], согласно которых, увеличение содержания
углерода в твердом растворе в титановых сплавах
на основе β-фазы способствует измельчению вто-
рых фаз при старении.

В работе [11] выдвинута гипотеза, что при ста-
рении сплава Ti–15V–3Cr–3Sn–3Al уменьшение
размера выделяющейся вторичной αВ-фазы при
увеличении содержания растворенного углерода
в матричной β-фазе связано с увеличением коли-
чества образующихся в β-твердом растворе ком-
плексов “углерод–кислород–вакансия”, на кото-

Рис. 4. Дифрактограммы сплава Ti–10V–2Fe–3Al с разным содержанием углерода после нагрева с различными скоро-
стями до 500°С (а, б) и с выделенными профилями линий фаз, полученных после нагрева со скоростью 10°С/мин (в, г).
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рых облегчено выделение αВ-фазы. В нашем слу-
чае определенным подтверждением данной
гипотезы служат результаты по изменению пара-

метра c/a αВ-фазы в зависимости от содержания
углерода в сплаве при одинаковой скорости не-
прерывного нагрева (рис. 5г). Как отмечено вы-

Рис. 5. Изменение параметров фаз от скорости нагрева сплава Ti–10V–2Fe–3Al с разным содержанием углерода: а –
ОКР β-фазы; б – ОКР αВ-, α"-фаз; в – объема элементарной ячейки β-фазы, αП-, αВ-фаз; г – параметра с/а αП-,
αВ-фаз; д – периода а α"-фазы и параметра bα"/√3.
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ше, с увеличением содержания углерода в сплаве
параметр c/a αВ-фазы имеет тенденцию к росту, и
одной из наиболее вероятных причин этого явля-
ется возрастание количества в αВ-фазе раство-
ренного углерода и кислорода, повышающих
данный параметр [16]. А это как раз возможно в
результате образования выше указанных ком-
плексов “углерод–кислород–вакансия”. На это
дополнительно указывают и данные по химиче-
скому составу исследуемых сплавов. В сплаве с
повышенным содержанием углерода 0.034 мас. %
концентрация других элементов, повышающих
параметр с/а – Al (3.13 мас. %), O (0.1 мас. %), на-
ходится либо на более низком уровне, чем в спла-
ве с 0.008 мас. % углерода (Al – 3.15 мас. %, О –
0.11 мас. %), либо на сопоставимом – для азота –
это около 0.003 мас. %.

На рис. 6 представлены результаты измерения
твердости исследуемых сплавов, подвергнутых не-
прерывному нагреву до 500°С и последующему
охлаждению. Твердость сплава после закалки со-
ставляет около 300 HV. После нагрева до темпера-
туры старения 500°С со скоростями 40, 20,
10°С/мин образцов сплава с 0.008 мас. % С твер-
дость увеличивается до 400, 430, 435 HV, соответ-
ственно. При содержании углерода в сплаве
0.034 мас. % после аналогичных скоростей нагре-
ва наблюдается большее увеличение твердости до
440–460 HV (рис. 6).

Полученные данные хорошо согласуются с ре-
зультатами оценки размеров (ОКР) упрочняю-
щих фаз, выделяющихся при старении сплавов с
разным содержанием углерода (рис. 5б). Умень-
шение при медленной скорости нагрева и более
высоком содержании углерода размера образую-
щихся частиц αВ-, α"-фаз, а, соответственно, и
расстояния между ними, как известно, приводит

к увеличению сопротивления движению дисло-
каций при деформации и повышению прочности
(твердости) сплава [20], что и отражено на рис. 6.

Таким образом, в работе установлено как ско-
рость нагрева до температуры старения и содер-
жание углерода в сплаве Ti–10V–2Fe–3A влияют
на дисперсность образующихся при нагреве αВ
(α")-фаз. Полученные в настоящем исследовании
результаты весьма важны для учета факторов,
оказывающих влияние на механические свойства
сплава, и оптимизации технологического процес-
са производства полуфабрикатов из сплава Ti–
10V–2Fe–3Al.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В работе исследованы структура, фазовый со-
став закаленного из (α + β)-области высокопроч-
ного титанового сплава Ti–10V–2Fe–3Al с раз-
ным содержанием углерода после различных ско-
ростей нагрева (10, 20, 40°С/мин) до температуры
старения 500°С. Методом ДСК определены тем-
пературные интервалы образования вторичных
фаз при нагреве. Проведен расчет параметров ре-
шеток фиксируемых фаз и размера ОКР αВ-, α"- и
β-фазы методом полнопрофильного анализа ди-
фрактограмм, измерена твердость сплава. На ос-
новании анализа полученных в ходе исследова-
ния результатов сделаны следующие выводы:

1. Показано, что уменьшение скорости непре-
рывного нагрева с 40 до 10°С/мин до температуры
старения 500°С закаленного сплава Ti–10V–2Fe–
3Al способствует получению более дисперсных
выделений вторичных αВ (α")-фаз, обеспечивая
более высокий уровень твердости сплава после
охлаждения с температуры нагрева. Такое влияние
скорости нагрева на структуру и свойства связано с
зафиксированным методом ДСК эффектом сме-
щения в область более низких температур интерва-
ла β–αВ (α") –превращения при снижении скоро-
сти нагрева, что, как известно, способствует обра-
зованию более дисперсных зародышей вторичных
выделений.

2. Установлено, что увеличение содержания
углерода в сплаве с 0.008 до 0.034 мас. % обеспе-
чивает дополнительное измельчение образую-
щихся при непрерывном нагреве с одной скоро-
стью вторичных αВ (α")-частиц и, соответствен-
но, повышение характеристик твердости. В ходе
полнопрофильного фазового анализа исследуе-
мых сплавов подтверждена версия о том, что при
повышении содержания углерода измельчение
вторичных αВ (α")-выделений обусловлено образо-
ванием в β-твердом растворе комплексов “углерод-
кислород-вакансия”, способствующих ускорению
образования вторичных фаз и закономерным обра-
зом влияющих на параметр c/a αВ-фазы.

Рис. 6. Зависимость твердости закаленного сплава
Ti–10V–2Fe–3Al с разным содержанием углерода от
скорости нагрева до 500°С.
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