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С помощью рентгеноструктурного анализа проведены систематические исследования концентра-
ционной границы образования ω-фазы в бинарных сплавах титана с d-металлами 4−11 групп
4−6 периодов. Установлено, что ω-фаза образуется во всех исследованных сплавах, за исключением
сплавов Ti−Zr. Показано, что минимальная концентрационная граница образования ω-фазы опре-
деляется положением кривой конца мартенситного β → -превращения (Мк). Для большин-
ства изученных титановых сплавов определены концентрации, при которых точки Мн и Мк соответ-
ствуют температуре 20°С Проведено сравнение условий образования ω-фазы в титановых сплавах с
условиями ее образования в циркониевых сплавах.
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ВВЕДЕНИЕ
В сплавах титана и циркония с переходными

металлами образуется метастабильная ω-фаза в
виде частиц эллипсоидальной или кубической
формы [1–10]. Она существует в ограниченной
области концентраций. При содержании легиру-
ющего компонента, меньшем некоторого крити-
ческого значения, образование ω-фазы не проис-
ходит. При закалке ее количество в сплавах с уве-
личением содержания легирующего компонента
первоначально возрастает, а затем уменьшается.
При старении при температурах выше 400−500°С
ω-фаза полностью растворяется. Имеется боль-
шое количество работ, в которых рассматривает-
ся причина существования минимальной кон-
центрационной границы образования ω-фазы в ти-
тановых и циркониевых сплавах [3, 10–20]. В
большинстве из них появление такой границы свя-
зывают с электронной природой ω-фазы. Считает-
ся, что образование ω-фазы в титановых сплавах
происходит при достижении электронной концен-
трации (количество валентных электронов, прихо-
дящихся на один атом) e/a = 4.12−4.21 [1, 3, 10–13].

Широкое распространение получило представ-
ление, согласно которому для ω-фазы существует
своя собственная метастабильная диаграмма состо-
яния, линии которой определяют процесс ее об-
разования [11, 21]. Согласно [11], образование
ω-фазы при закалке происходит в узкой концен-

трационной области при достижении некоторой
температуры Тω. Положение границ области су-
ществования метастабильной ω-фазы и сосуще-
ствующей с ней в равновесии β-фазы авторы вы-
водят из качественного рассмотрения кривых за-
висимости свободной энергии различных фаз от
состава сплава. Согласно такому рассмотрению,
эти границы находятся всегда между границами
α/α + β и α + β/β, а в случае сплавов с эвтектоид-
ным распадом – между продолжением этих границ
в метастабильной области. Однако эксперимен-
тальное определение положения границ ω-фазы
при высоких температурах практически невоз-
можно. Даже определение линии Тω, как отмеча-
ют сами авторы этих представлений, зависит от
применяемой методики [11]. Близкой точки зре-
ния придерживаются также авторы работы [22],
которые считают, что ω-фаза при закалке образу-
ется в очень узкой концентрационной области, а
при старении область ее существования сильно
расширяется в сторону больших концентраций
легирующего компонента. Приведенная ими ме-
тастабильная диаграмма состояния, в действи-
тельности, только показывает те области, в кото-
рых происходит образование атермической и
изотермической ω-фазы при конкретных услови-
ях термической обработки.

В отличие от предыдущих работ авторы [23]
продлили границу существования ω-фазы до чи-
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стого циркония, исходя из того, что ω-фаза явля-
ется полиморфной модификацией циркония при
высоких давлениях.

На образование ω-фазы в титановых сплавах
существенное влияние оказывают содержание
посторонних примесей, скорость охлаждения из
β-области и температура закалочной среды
[24, 25]. Поэтому проведение систематических
исследований по изучению условий образования
ω-фазы в большом количестве сплавов различных
систем в идентичных условиях позволит более точ-
но установить границы образования различных
фаз, в том числе и ω-фазы в титановых сплавах, и
установить природу их происхождения.

В настоящей работе проведено систематиче-
ское изучение фазового состава титановых спла-
вов с d-металлами 5−11 групп 4−6 периодов с це-
лью установления условий и природы образова-
ния метастабильной ω-фазы.

ТЕХНИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Для исследования были приготовлены бинар-

ные титановые сплавы, содержащие различное
количество V, Cr, Mn, Fe, Co, Ni, Nb, Mo, Ru, Rh,
Pd, Ta, W, Re, Os, Ir, Pt. Сплавы были приготовле-
ны из иодидного Ti (99.93 мас. %), V (99.7 мас. %),
Cr (99.95 мас. %), Mn (98.53 мас. %), Fe (99.84 мас. %),
Co (99.98 мас. %), Ni (99.99 мас. %), Nb (99.6 мас. %),
Mo (99.9 мас. %), Ru (99.9 мас. %), Rh (99.9 мас. %),
Pd (99.9 мас. %), Ta (99.5 мас. %), W (99.95 мас. %),
Re (99.9 мас. %), Os (99.99 мас. %), Ir (99.9 мас. %),
Pt (99.9 мас. %). Все сплавы были выплавлены в
печи с вольфрамовым не расходуемым анодом в
атмосфере гелия.

Максимальное содержание легирующего ком-
понента в сплавах каждой системы было таким,
при котором сплавы после закалки содержали
100% β-фазы. Поэтому пределы исследованных
концентраций для разных систем были разные. В
зависимости от типа легирующего металла вели-
чина этих пределов изменялись от 3−4 ат. % до
35−40 ат. %. Так, например, 100% стабилизация
метастабильной β-фазы в сплавах Ti−Os и Ti−Ir
происходила при содержании легирующего ком-
понента в количестве 3 ат. %, а в сплаве Ti−Ta –
при содержании 35 ат. %. Поэтому и разница в со-
ставах исследованных сплавов была разной: ми-
нимальной для большинства сплавов – 0.25 ат. %
и максимальной для системы Ti−Ta – 5 ат. %.
Приготовленные навески легирующих металлов в
большинстве случаев помещали в титановый
контейнер.

Приготовленные сплавы были разделены на две
группы. Образцы сплавов первой группы (Ti–V,
Ti–Nb, Ti–Ta, Ti–Mo, Ti–W, Ti–Mn, Ti–Re, Ti–Rh,
Ti–Os, Ti–Co, Ti–Pd, Ti–Ir) с размерами 1 × 0.5 ×
× 2 см3 после пластической деформации прокат-

кой были гомогенизированы в области β-фазы
при температуре 1000°C в течение 3 ч в условиях
вакуума 1 × 10−3 Па и затем от этой температуры
были закалены в ледяной воде (t = 0°C). Образцы
сплавов второй группы (Ti–Cr, Ti–Fe, Ti–Ru,
Ti–Ni, Ti–Pt, Ti–Cu) с размерами 1 × 0.5 × 0.5 см3

после деформации были гомогенизированы в об-
ласти β-фазы при температуре 1100°C в течение 3 ч
в условиях вакуума 1 × 10−3 и затем от этой темпе-
ратуры были закалены в ледяной соленой воде
(t = −5°C). Старение закаленных образцов произ-
водили при 400°C в течение разного времени.

Изучение фазового состава закаленных и соста-
ренных сплавов проводили методами рентгенов-
ской дифрактометрии с использованием CuKα-из-
лучения и графитового кристалл-монохроматора.

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Образование ω-фазы в большинстве сплавов ис-
следованных систем происходит либо при нерезкой
закалке, либо после дополнительного старения при
повышенных температурах. При достаточно резкой
закалке во всех бинарных титановых сплавах с пере-
ходными металлами в зависимости от состава фик-
сируется только -фаза, смесь - и
β-фаз, или только одна метастабильная β-фаза
[24]. На рис. 1 приведены типичные дифракто-
граммы исследованных бинарных сплавов тита-
на, в структуре которых фиксируется присутствие
ω-фазы. Согласно литературным данным, обра-
зование ω-фазы было установлено в бинарных
сплавах систем Ti−V, Ti−Cr, Ti−Mn, Ti−Fe,
Ti−Co, Ti−Ni, Ti−Nb, Ti−Mo, Ti−Ru, Ti−Pd,
Ti−Ta, Ti−W, Ti−Re, Ti−Pt, Ti−Ir, Ti−Os, Ti−Rh,
Ti−Cu.

В табл. 1 приведены условия, при которых на-
блюдается образование ω-фазы в бинарных тита-
новых сплавах с различными d-металлами.

В табл. 2 кроме величины минимальных кон-
центраций легирующего компонента, при кото-
рых в сплавах начинается образование ω-фазы,
приведены также значения составов, соответ-
ствующих Мн = 0°C и Мк = 0°C, установленные по
изучению фазового состава закаленных сплавов.
Вычисленные по ним значения электронных
концентраций e/a (количество s + d электронов,
приходящихся на один атом) приведены также в
этой таблице.

Значение сβ для каждого сплава соответствует
содержанию легирующего компонента, при кото-
ром при закалке происходит сохранение 100%
β-фазы, а значение сα соответствует максималь-
ному содержанию легирующего компонента, при
котором в закаленных сплавах присутствуют
только - или -фазы.

α α'( '') α α'( '')

α' α''
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Анализ полученных данных показывает, что
концентрационная граница начала образования
ω-фазы изменяется в широких пределах от мини-
мального значения e/a = 4.06 в системе Ti−Cr до
максимального значения e/a = 4.39 в системе
Ti−Cu. Сравнение полученных значений концен-
трации валентных электронов, приходящихся на
один атом, в зависимости от номера группы и но-
мера периода легирующего d-металла, обнаружи-

вает определенную закономерность в их измене-
ниях. После первоначального небольшого пони-
жения при переходе от группы 5 к 6 группе
величина e/a в дальнейшем возрастает, достигая
наибольшего значения в сплавах с d-металлами
10-й и 11-й группы.

Кроме того, в каждой группе при увеличении
номера периода наблюдается также возрастание
значения электронной концентрации. Такой ха-

Рис. 1. Дифрактограммы закаленных сплавов титана с d-металлами со структурой ω-фазы.
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Таблица 1. Термические условия, при которых в бинарных титановых сплавах образуется метастабильная ω-фа-
за, ат. %

Ti Ti−9.5V
закалка [26]

Ti−3Cr
закалка [27]

Ti−2.6Mn
закалка [28]

Ti−3.45Fe
закалка [29]

Ti−3.27Co
закалка [29]

Ti−4.95 Ni
скоростная 
закалка [30]

Ti–5.6Cu
закалка из жид-

кости [31]

Ti−Zr
–

Ti−20.7Nb
335°C − 4 мин 

[32]

Ti−6.4Mo
250°C < 1 мин 

[33]

Ti−Tc
?

Ti−3.8Ru
закалка [34]

Ti−4Rh
400°C−20 мин

Ti−5Pd
400°C−20 мин

Ti−Ag
?

Ti−Hf
–

Ti−25Ta
400°C−100 мин

Ti−10W
400°C−10 мин

Ti−5Re
400°C−10 мин

Ti−3Os
400°C−10 мин

Ti−4Ir
400°C−10 мин

Ti−6Pt
400°C−10 мин

Ti−Au
?
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рактер изменения положения минимальной гра-
ницы образования ω-фазы свидетельствует о том,
что она изменяется в значительно более широком
интервале значений e/a, чем это необходимо для
подтверждения представления о том, что ω-фаза
является фазой электронного типа.

В табл. 2 кроме значений e/a для границы об-
разования ω-фазы приведены также значения
e/a, соответствующие сβ и сα, при которых Мн и Мк
равны температуре 0°С соответственно для спла-
вов всех исследованных систем. Сопоставление
значений e/a для границы образования ω-фазы с
соответствующими значениями e/a для точек
Мн = 0°С и Мк = 0°С для каждой системы обнару-
живает следующее. Значение e/a для границы об-
разования ω-фазы для сплавов большинства изу-
ченных систем оказываются меньше значения e/a
для точки Мн = 0°С и во многих системах совпа-
дает со значением e/a для точки Мк = 0°С. Этот
результат однозначно указывает на то, что причи-
ной существования минимальной концентраци-

онной границы образования ω-фазы является на-
личие кривой температуры конца β →  мар-
тенситного превращения, при достижении которой
в структуре закаленного сплава полностью исчезает
остаточная β-фаза.

Ранее в работе [24] было установлено, что темпе-
ратура Мн в титановых сплавах зависит от положе-
ния легирующего металла в периодической системе
элементов. Для всех трех периодов легирование ти-
тана d-металлами первоначально приводит к зако-
номерному смещению кривой начала мартен-
ситного превращения Мн в сторону меньших
концентраций, а затем при переходе к металлам 8–
11 групп – в сторону высоких концентраций. По-
скольку положение температуры Мк зависит от
температуры Мн, то изменение Мк обнаруживает
такую же закономерность (см. табл. 2). В работе
[36] при изучении условий образования ω-фазы в
системе Ti–Mo при содержании молибдена от 2
до 10 ат. % было установлено, что при закалке от
700°C образование ω-фазы не происходит в тех

α α'( '')

Таблица 2. Концентрационные границы начала образования ω-фазы сω и значения сβ и сα, при которых Мн = 0°C
и Мк = 0°C соответственно для бинарных титановых сплавов с d-металлами, ат. %

Номер группы 5 6 7 8 9 10 11

4 период d-металл V Cr Mn Fe Co Ni Cu
Минимальная концентраци-
онная граница ω-фазы, сω

~10 [35]
9.5 [26]

3 [27] 2.6 [28] 3.45 [29] 3.27 [29] 4.95 [30] 5.6 [31]

сω, e/a 4.10 4.06 4.08 4.14 4.16 4.30 4.39
Мк = 0°С, сα 10 3 3 3 4 5 ?
сα, e/a 4.10 4.06 4.09 4.12 4.20 4.30 ?
Мн = 0°С, сβ 15 7 6 [12] 5 7 9 [12] 11
сβ, e/a 4.15 4.14 4.18 4.20 4.35 4.54 4.77

5 период d-металл Nb Mo Tc Ru Rh Pd Ag
Минимальная концентраци-
онная граница ω-фазы, сω

17 6 [3] 3 < 4 5

сω, e/a 4.17 4.12 4.12 4.15 4.36
Мк = 0°С, сα 15 5 2 3 6
сα, e/a 4.15 4.10 4.08 4.15 4.36
Мн = 0°С, сβ 23 10, 10 [3] 3 4 11
сβ, e/a 4.23 4.20 4.12 4.20 4.66

6 период d-металл Ta W Re Os Ir Pt Au
Минимальная концентраци-
онная граница ω-фазы, сω

25 7 < 5 < 3 3 6

сω, e/a 4.25 4.14 4.15 4.12 4.15 4.36
Мк = 0°С, сα 25 5 4 2 2 5
сα, e/a 4.25 4.10 4.12 4.08 4.10 4.30
Мн = 0°С, сβ 35 10 5 3 3 7
сβ, e/a 4.35 4.20 4.15 4.12 4.15 4.42
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случаях, когда состав сплава становится равным
составу Мк при этой температуре. Все эти данные
однозначно свидетельствуют о том, что кривая за-
висимости температуры конца мартенситного пре-
вращения от концентрации легирующего компо-
нента является минимальной концентрационной
границей образования ω-фазы во всех сплавах ти-
тана с переходными d-металлами.

Таким образом, между значением сα для точки
Мк и положением минимальной концентрацион-
ной границы образования ω-фазы cω существует
определенное совпадение для многих изученных
систем.

Основные особенности, которые характерны
для образования ω-фазы в титановых и циркони-
евых сплавах и которые требуют объяснения, яв-
ляются следующими:

1) наличие минимальной концентрационной
границы, при достижении которой происходит
образование ω-фазы;

2) изменение положения этой границы в зави-
симости от типа легирующего металла;

3) образование вблизи минимальной концен-
трационной границы наименьшего количества
ω-фазы и его рост с увеличением содержания ле-
гирующего компонента в сплаве, а после дости-
жения максимума падение;

4) объяснение того факта, что в циркониевых
сплавах с d-металлами минимальная концентра-
ционная граница образования ω-фазы располо-
жена при существенно меньших содержаниях
d-металла;

5) отсутствие образования ω-фазы в сплавах
системы Ti–Zr.

Следует отметить, что ни в одной из опублико-
ванных ранее работах все эти экспериментальные
факты не объяснялись с единых позиций.

В настоящее время широкое распространение
получила точка зрения о том, что в титановых и
циркониевых сплавах происходит образование
двух типов ω-фазы: атермической и изотермиче-
ской. Появление таких представлений частично
было связано с работой [37], в которой отмечалось,
что даже при закалке со скоростями 11000 град/с
нельзя было подавить образование ω-фазы в
сплаве Ti−6 мас. % Cr. Однако эти данные были
неправильны, так как при используемых автора-
ми размерах образцов необходимая скорость
охлаждения для подавления образования ω-фазы
не достигалась. Кроме того, позже было обнару-
жено, что для получения ω-фазы в сплавах мно-
гих систем необходимо было проводить дополни-
тельное старение при температурах 300–50°C (см.
табл. 1). Также в работе [24] было установлено,
что при сравнительно небольших размерах образ-
цов во всех сплавах титана с d-металлами образова-

ние ω-фазы может быть полностью подавлено, и
образование атермической ω-фазы не происходит.

В работах [23, 38–40] отмечается, что область
существования ω-фазы при температурах ниже
β-транзуса может распространяться вплоть до чи-
стого титана. При переходе на такую точку зрения
и с учетом того, что минимальная концентраци-
онная граница образования ω-фазы совпадает с
кривой температуры конца мартенситного пре-
вращения можно очень просто объяснить все ос-
новные особенности образования ω-фазы в тита-
новых и циркониевых сплавах.

В сплавах с содержанием легирующего метал-
ла до сα образование ω-фазы подавляется проте-
канием β → -превращения. Структура та-
ких закаленных сплавов состоит только из мар-
тенситной -фазы, и образование в них ω-
фазы возможно только при воздействии высокого
давления.

Структура закаленных сплавов с содержанием
легирующего металла от сα до сβ состоит из смеси
мартенситных пластин и остаточной β-фазы, ко-
личество которой минимально вблизи сα и макси-
мально вблизи сβ. Из-за того, что образование ω-
фазы происходит только из β-фазы, минималь-
ное ее количество всегда будет находиться вблизи
сα. При меньших концентрациях легирующего
металла β-фазы в структуре закаленных сплавов
нет, и образование ω-фазы в них невозможно.

Поскольку положение температуры Мк зави-
сит от типа легирующего металла, то и минималь-
ная концентрационная граница образования ω-
фазы (cω) также будет зависеть от типа легирую-
щего металла и будет обнаруживать аналогичную
закономерность ее изменения, как и Мн. Поэтому
в сплавах разных систем положение этой границы
может сильно различаться.

На количество образующейся ω-фазы влияют
два фактора, а именно количество β-фазы в спла-
ве и скорость диффузии d-металлов в титане. Ко-
личество β-фазы минимально вблизи сα и дости-
гает 100% содержания вблизи сβ. Однако из-за то-
го, что скорость реакции β → βобог + ω с
увеличением содержания легирующего металла
сильно уменьшается, количество образующейся
ω-фазы после достижения некоторого максимума
начинает уменьшаться. Поэтому в ряде титано-
вых сплавах наблюдается область, находящаяся
между сα и сβ, в которой количество ω-фазы мак-
симально. Ряд исследователей образующуюся в
этом интервале концентраций ω-фазу обозначи-
ли как атермическую.

Кинетика β → βобог + ω-превращения суще-
ственно зависит от скорости диффузии d-металлов
в титане или цирконии. Скорость диффузионных
процессов в титановых сплавах разная: она мини-

α α'( '')

α α'( '')
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мальна для сплавов титана с металлами 5−10 групп
6-го периода и максимальна для сплавов титана с
металлами 5−11 групп 4-го периода [41]. Поэтому
при одинаковой скорости закалки в системах
Ti−Ta [42–44], Ti−Nb [45, 46], Ti−Mo [47, 48],
Ti−W [24], Ti−Re [24], Ti−Os [49] ω-фаза не обра-
зуется, а в системах Ti−Cr [50], Ti−Co [29, 51],
Ti−Ru [34] при закалке в воде комнатной темпе-
ратуры в большинстве случаев образуется. Для
подавления образования ω-фазы в таких систе-
мах требуются более высокие скорости охлажде-
ния [24].

Скорость диффузионных процессов в цирко-
ниевых сплавах существенно более высокая, чем
в титановых сплавах, поэтому при использовании
обычных скоростей охлаждения из β-области по-
давить образование ω-фазы не удается.

Для объяснения разницы в значениях мини-
мальной концентрационной границы образова-
ния ω-фазы в титановых и циркониевых сплавах
обратимся к табл. 3. В этой таблице приведены
минимальные концентрации сω, при которых на-

блюдается образование ω-фазы в сплавах цирко-
ния с d-металлами 5−11 групп всех трех периодов,
а также значения сα и сβ. Сравнение этих значе-
ний с данными, приведенными в табл. 2, показы-
вает, что минимальная концентрационная грани-
ца сω для каждого циркониевого сплава меньше
нижнего предела концентрации легирующего ме-
талла для соответствующего титанового сплава.
Кроме того, как и в случае титановых сплавов,
максимальное значение e/a достигается в сплаве с
медью.

Выше, границу сω мы связали со значением сα,
которое соответствует положению точки Мк на
кривой конца мартенситного превращения при
температуре 0°C. В отличие от титановых спла-
вов, температура Мн экспериментально определе-
на в меньшем числе циркониевых сплавов
[52‒54]. Однако по результатам изучения фазово-
го состава закаленных сплавов, полученным в ра-
ботах [55–76], можно с достаточной точностью
определить положение сα и сβ для Мн = 0°C и Мк =
= 0°C. При анализе этих значений, приведенных

Таблица 3. Концентрационные границы начала образования ω-фазы и положения сα и сβ при Мн = 0°С и Мк = 0°С
для бинарных циркониевых сплавов с d-металлами, ат. %

Номер группы 5 6 7 8 9 10 11

4 период d-металл V Cr Mn Fe Co Ni Cu

Минимальная концентраци-
онная граница ω-фазы, сω

5 [55] 3.4 [57] — 2.5 [59] 2 [59] 2.5 [59]
1.75 [60]

2.3 [61]
2.5 [59]

сω, e/a 4.05 4.08 — 4.10 4.10 4.15 4.16

Мк = 0°С, сα 3 [55] 3.3 [57] — 2 [59] 1.5 [59] 2 [59] 2 [59]

сα, e/a 4.10 4.06 —

Мн = 0°С, сβ 8 [56] > 4 [58] —

5 период d-металл Nb Mo Tc Ru Rh Pd Ag

Минимальная концентраци-
онная граница ω-фазы, сω

5.5 [7]
4 [62]

1.5 [64] — 1.5 [67] 2 [68]
2.65 [69]

3.5 [70]
4 [71]

сω, e/a 4.06 4.03 — 4.06 4.14 4.24

Мк = 0°С, сα 4 [62]
5 [77]

1 [64–65] — 1 [67] 2.2 [69] 4 [71]

Мн = 0°С, сβ 15 [78]
13 [63]

7 [66] — 5 [67] 7 [68] 9 [71]

6 период d-металл Ta W Re Os Ir Pt Au

Минимальная концентраци-
онная граница ω-фазы, сω

9 [72] 2.5 [7] 1.5 [73] 1.5 [74] 1.5 [75] 7 [76]

сω, e/a 4.14 4.05 4.05 4.06 4.08 4.24

Мк = 0°С, сα 7 [72] 1 [73] 1 [74] 1 [75] —

сα, e/a 4.25 4.10 4.12 4.08 4.10 4.30

Мн = 0°С, сβ — 3.6 [77] 2 [73] 4 [74] 5 [75] 4 [76]
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в табл. 3, обнаруживается, что, во-первых, сα для
циркониевых сплавов меньше соответствующих
значений сα для титановых сплавов, и, во-вторых,
эти значения, как и в случае титановых сплавов,
могут совпадать со значениями cω. Таким обра-
зом, характерным отличием циркониевых спла-
вов от титановых является смещение границ Мн,
Мк, сω, а также границы начала образования

-фазы в область меньших концентраций леги-
рующего компонента.

Такая разница в положениях сα, cω и сβ в тита-
новых и циркониевых сплавах связана с разным
строением их равновесных и метастабильных
диаграмм состояния. В циркониевых сплавах все
равновесные и метастабильные α + β/β-фазовые
границы по сравнению с титановыми сплавами
смещены в сторону меньших концентраций леги-
рующего металла, поэтому аналогичным образом
смещены и температуры Мн и Мк в ту же сторону.

Верхняя температурная граница существова-
ния ω-фазы в титановых и циркониевых сплавах
не является точно фиксированной, а зависит от
условий охлаждения или старения. Обычно счи-
тается, что она находится в области 400–500°C. В
некотором интервале температур α- и ω-фазы мо-
гут сосуществовать друг с другом. Это связано с
тем, что при старении сплавов при температурах
выше ~400°С начинается образование частиц
равновесной α-фазы, что в конечном счете и по-
давляет развитие ω-фазы.

На рис. 2 приведены схематические метаста-
бильные диаграммы систем Ti–V, Ti–Nb и Ti–W с
областями существования ω-фазы, установлен-
ными на основе полученных в данной работе ре-
зультатов (области ω-фазы в этих системах отме-
чены желтым цветом).

Отсутствие ω-фазы в сплавах системы Ti−Zr
связано с тем фактом, что температуры начала и
конца мартенситного превращения в них нахо-
дятся выше комнатной температуры [79]. Поэто-

α''

му в структуре закаленных сплавов отсутствует
β-фаза, а образование ω-фазы не происходит.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Наличие минимальной концентрационной
границы, при достижение которой в титановых
сплавах происходит образование ω-фазы являет-
ся следствием того, что при меньших концентра-
циях легирующего металла образование ω-фазы
при распаде β-фазы подавляется протеканием
мартенситного β → α-превращения. Поэтому ми-
нимальная концентрационная граница образова-
ния ω-фазы совпадает с Мк, зависящей как от
температуры, так и от состава сплава.

Изменение положения границы сω в сплавах
разных систем является следствием смещения
температур Мн и Мк в зависимости от положения
легирующего d-металла в периодической системе
элементов.

В сплавах системы Ti–Zr ω-фаза не образует-
ся, так как для всех составов температуры Мн и Мк
находятся выше комнатной температуры. Поэтому
в структуре закаленных сплавов присутствует толь-
ко α-фаза, а образование ω-фазы не происходит.

Работа выполнена в рамках государственного
задания по теме “Давление” (№ 122021000032-5).
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Determination of the Boundaries of Region of Metastable ω-Phase 
in Titanium and Zirconium Alloys

A. V. Dobromyslov *
Mikheev Institute of Metal Physics, Ural Branch, Russian Academy of Sciences, Ekaterinburg, 620108 Russia

*e-mail: Dobromyslov2011@mail.ru

Abstract—The concentration boundary of the formation of the ω-phase in binary titanium alloys with d-met-
als of 4−11 groups of 4−6 periods were studied by X-ray diffraction analysis. It is established that the ω-phase
is formed in all the alloys studied, with the exception of Ti−Zr alloys. It is shown that the minimum concen-
tration limit of the formation of the ω-phase is determined by the position of the curve of the end of the mar-
tensitic β → ( ) transformation (Mf). For most of the studied titanium alloys, concentrations were deter-
mined at which the Ms and Mf points correspond to a temperature of 20°C. The conditions for the formation
of the ω-phase in titanium alloys were compared with the conditions for its formation in zirconium alloys.

Keywords: Zr alloys with d-metals, the minimum concentration limit of the formation of the ω-phase
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