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Биомедицинский сплав Ti–18Zr–15Nb (ат. %) с памятью формы подвергли осадке с истинной де-
формацией e = 0.7 по трем разным режимам: в диапазоне температур от 20 до 600°C при скорости
деформации ξ = 0.1 с–1; при температурах 250 и 300°C со скоростями деформации ξ = 0.1, 1 и 10 с–1;
деформация при температуре 300°С и скорости ξ = 0.1 с–1 после отжига при температуре 300°С раз-
ной продолжительности (τ = 10, 60, 300, 600 и 1200 с). Установлено, что с повышением температуры
условный предел текучести σ0.2 непрерывно снижается, при этом в интервале температур деформа-
ций 250–300°C наблюдается увеличение максимального напряжения σmax. В диапазоне температур
от 200 до 400°С на кривых течения наблюдаются колебания, амплитуда которых увеличивается с по-
вышением температуры. Изменение σ0.2 и σmax, а также наличие колебаний на диаграммах дефор-
мации связаны с протеканием динамического деформационного старения, сопровождающегося
выделением частиц избыточной ω-фазы при температурах 200–400°С. Повышение скорости дефор-
мации при температурах 250–300°С оказывает сильное влияние на деформационное поведение
сплава из-за значительного дополнительного деформационного разогрева. Так, увеличение скорости
деформации до ξ = 10 с–1 приводит к скачкообразному снижению напряжения, начиная с e ≈ 0.3, по-
сле чего кривая пластического течения приобретает волнообразную форму с низкой частотой коле-
баний напряжения. Основной фазой после всех режимов термомеханических испытаний является
ОЦК β-фаза. После отжига при 300°С с выдержкой более 300 с наблюдаются слабые линии ω-фазы,
а после деформации состаренного сплава значительно уширенные линии ω-фазы наблюдаются
только после длительной выдержки (1200 с).

Ключевые слова: сплав Ti–Zr–Nb с памятью формы, низкотемпературная деформация, термомеха-
ническое поведение, динамическое деформационное старение
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ВВЕДЕНИЕ

В последние десятилетия ведется разработка и
исследование безникелевых метастабильных ти-
тановых сплавов с памятью формы (СПФ) на ос-
нове Ti–Nb и Ti–Zr [1–3]. Благодаря наличию в
составе только биосовместимых компонентов и
высокой биомеханической совместимости, обес-
печенной низким модулем Юнга (E = 40–60 ГПа)
и сверхупругим поведением, эти сплавы являют-
ся перспективными для изготовления нагружае-
мых костных имплантатов [1–4]. В частности,
СПФ Ti–18Zr–15Nb (в ат. %) обладает повышен-
ным ресурсом обратимой деформации (около
6%) в сочетании с сверхупругим поведением при
температуре человеческого тела [5].

Традиционные технологии изготовления по-
луфабрикатов из СПФ Ti–Zr–Nb включают раз-
личные виды термомеханической обработки
(ТМО) с применением ротационной ковки, ради-
ально-сдвиговой и продольной прокатки [6–8]. В
недавних работах [9, 10] продемонстрирована эф-
фективность применения высокотемпературной
ТМО для изготовления длинномерных прутко-
вых полуфабрикатов из сплава Ti–18Zr–15Nb с
высоким уровнем функциональных свойств: низ-
кий модуль Юнга (35–40 ГПа), высокая сверху-
пругая обратимая деформация (3.1–3.5%), отно-
сительно высокий предел прочности (580–
635 МПа). При этом весьма актуально дополни-
тельное повышение прочностных характеристик
сплава с сохранением высокого комплекса функ-

УДК 669.295:539.374

ПРОЧНОСТЬ
И ПЛАСТИЧНОСТЬ



874

ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ  том 124  № 9  2023

ДЕРКАЧ и др.

циональных свойств. Повышение прочностных
свойств β-Ti-сплавов может быть достигнуто за счет
использования следующих механизмов упрочне-
ния: деформационное упрочнение, упрочнение из-
мельчением зерна, дисперсионное упрочнение.

Старение после закалки на твердый раствор
β-титановых сплавов приводит к упрочнению за
счет выделения дисперсных ω- и/или α-фазы в
процессе последеформационного отжига [11–13].
Модуль Юнга этих фаз выше, чем у β-матричной
фазы [14, 15], поэтому в результате выделения до-
статочного количества α- или ω-фаз повышается
модуль Юнга сплава [16]. В нескольких работах
было обнаружено, что мелкодисперсная и равно-
мерно распределенная изотермическая ω-фаза,
сформированная в результате контролируемого
старения, приводит к значительному улучшению
комплекса свойств некоторых β-Ti-сплавов
[17‒20]. Сплав Ti–40Zr–8Nb–2Sn (ат. %), под-
вергнутый старению при 300°C в течение 1 ч, со-
держит наноразмерные частицы ω-фазы (до 5 нм)
и демонстрирует сверхупругость с большой обра-
тимой деформацией 7.1%, хорошую пластичность
(δ = 11.6%) и высокий предел текучести
(578 МПа), что указывает на достижение в соста-
ренном сплаве хорошего баланса функциональ-
ных и механических свойств [20].

Интенсивная пластическая деформация
(ИПД) за счет высокой степени деформации спо-
собствует формированию нано- или субмикро-
кристаллической структуры, что приводит к по-
вышению механических свойств сплава [21–23].
Известно, что в сплавах титана после ИПД при
высоком квазигидростатическом давлении от 2 до
12 ГПа может происходить бездифузионное мар-
тенситоподобное превращение β ↔ ω [24–26].
Более того, в работе [27] показано, что при круче-
нии под высоким давлением (КВД), в сплаве Ti–
Nb–Ta–Zr–O с размером зерна менее 100 нм, на-
блюдается обратное превращение ω → β. В следу-
ющей работе этим авторам удалось повысить
прочность и биологическую совместимость спла-
ва, подвергнутого КВД, при сохранении низкого
модуля Юнга (43 ГПа) за счет формирования на-
нокристаллической структуры β-фазы [28]. В
СПФ Ti–Zr–Nb, используя метод накопительно-
го КВД, удалось получить структуру со средним
размером зерна около 20 нм после 10 оборотов
[22]. В этом же сплаве, подвергнутому ИПД мето-
дом равноканального углового прессования
(РКУП) при 250°C, формируется нанокристали-
ческая структура β-фазы с некоторым количе-
ством - и ω-фаз, и повышается предел прочно-
сти на растяжение с 632 МПа в исходном состоя-
нии до 990 МПа [21].

α''

Динамическое деформационное старение
(ДДС), происходящее во время пластической де-
формации, возникает в условиях высокой по-
движности атомов внедрения. При этом одновре-
менно идет процесс адсорбции атмосфер атомов
внедрения на движущихся дислокациях, блоки-
ровка их движения и, как следствие, повторное
зарождение новых дислокаций способных к дви-
жению [29]. Этот процесс в определенных темпе-
ратурно-скоростных диапазонах может сопро-
вождаться прерывистой текучестью, которая про-
является на деформационных кривых в виде
повторяющихся неоднородностей – зубцов раз-
личного типа. Такое влияние диффузионных
процессов на поведение деформируемого мате-
риала называется эффектом Портевена–Ле Ша-
телье [30] Однако это не единственный механизм
образования “зубчатого” течения. В работе [31]
сплав Ti–15Mo в опытах на одноосное растяже-
ние при температурах 575–775 K проявляет пре-
рывистую текучесть, которая объясняется чере-
дующимся возникновением и разрушением (по-
лосами сдвига) частиц ω-фазы в окружении
устойчивой β-фазы.

Применение низкотемпературной ИПД для
формирования наноструктурного состояния в
СПФ Ti–Zr–Nb, используемом в медицинских
целях, требует более глубокого знания особенно-
стей формирования структуры при развитии про-
цессов ДДС. Протекание процессов ДДС в Ti–
Zr–Nb СПФ с большей вероятностью можно
ожидать при деформации в интервале температур
от 200 до 600°C, когда происходит наиболее ин-
тенсивное выделение вторичных фаз [32]. Насто-
ящая работа посвящена изучению особенностей
термомеханического поведения и изменения фа-
зового состояния сплава Ti–18Zr–15Nb при де-
формации в интервале температур от 100 до
600°C.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДИКА ИССЛЕДОВАНИЯ

Исследовали сплав Ti–18Zr–15Nb (в ат. %),
полученный методом четырехкратного вакуум-
ного дугового переплава, что обеспечило одно-
родное распределение компонентов по всему
объему слитка и низкое содержание примесей.
Слиток подвергли многостадийной мультиосе-
вой ковке при температурах 900–1000°C до диа-
метра 92 мм. Объектами исследования были ци-
линдрические образцы высотой 8 мм и диамет-
ром 5 мм, вырезанные из торцевой части слитка.

Осадку образцов проводили с использованием
комплекса физического моделирования Gleeble
System 3800. Смазку на основе графита и нитрида
бора применяли для уменьшения сил трения и
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устранения растягивающих напряжений на по-
верхности деформируемого образца. Нагрев об-
разца осуществляли прямым пропусканием тока.
Для контроля температуры образца применяли
контактную термопару. После деформации об-
разцы охлаждали потоком аргона. Для изучения
влияния температуры деформации изотермиче-
ское сжатие проводили в широком диапазоне
температур деформации от 20 до 600°C с истин-
ной (логарифмической) деформацией e = 0.7 при
скорости деформации ξ = 0.1 с–1. Для исследова-
ния влияния скорости деформации осадку при
температурах 250 и 300°C проводили со скоростя-
ми деформации ξ = 0.1, 1 и 10 с–1. Для исследова-
ния влияния предварительной термообработки
на деформационное поведение провели отжиги
при температуре 300°C разной продолжительно-
сти (τ = 10, 60, 300, 600 и 1200 с) с последующей
деформацией при температуре 300°C и скорости
ξ = 0.1 с–1.

По полученным диаграммам напряжение –
деформация определяли условный предел текуче-
сти (σ0.2), максимальное напряжение (σmax) и сте-
пень деформации (еmax), соответствующей дости-
жению σmax. Рентгеноструктурный анализ по-
верхности образцов проводили на дифрактометре
“DRON-3 X-ray” при комнатной температуре с
использованием CuKα-излучения в диапазоне уг-
лов 2θ от 20° до 75° с шагом 0.1° и экспозицией 3 с,
использовали графитовый монохроматор. Твер-
дость образцов по Виккерсу определяли с помо-
щью твердомера Metkon Metallography. Среднее
значение твердости (HV) рассчитывали по резуль-
татам не менее 10 измерений в каждой зоне де-
формации при нагрузке 1 кг и времени выдержки
под нагрузкой 10 с.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЯ
Влияние температуры деформации. Общий вид

диаграмм напряжение–деформация (σ–e) и их
увеличенные фрагменты, полученные при осадке
в диапазоне температур 20–600°С со скоростью
0.1 с–1, представлены на рис. 1а, 1б. Зависимости
σ0.2, σmax и степени деформации еmax, соответству-
ющей достижению σmax, от температуры дефор-
мации приведены на рис. 1в. Максимальное со-
противление деформации, характеризующееся
значениями σ0.2 и σmax, достигается при темпера-
турах 20 и 100°C. При этом пластичность сплава
при комнатной температуре в два раза ниже. По-
вышение температуры до 200°С приводит к рез-
кому снижению сопротивления деформации, а
при дальнейшем повышении температуры до
300°С, из-за предполагаемого выделения частиц
избыточной ω фазы, значения σmax увеличивают-

ся. Дальнейшее повышение температуры до
600°C сопровождается монотонным снижением
σmax (рис. 1в). Условный предел текучести с повы-
шением температуры деформации выше 200°C
уменьшается монотонно, что объясняется мини-
мальным вкладом эффекта ДДС в упрочнение
материала за короткое время ≤12 с воздействия
нагрева до заданной температуры. Значения де-
формации emax, соответствующие достижению
σmax, при температурах деформации от 100 до
400°С равны максимальной в рамках испытания
истинной деформации e = 0.7. При дальнейшем
повышении температуры испытания максималь-
ное сопротивление деформации достигается при
меньших значениях деформации (при 500°C
emax = 0.6, при 600°C emax = 0,35). При этом возни-
кает стадия установившегося течения, свидетель-
ствующая об установлении динамического рав-
новесия процессов динамического упрочнения и
разупрочнения, вероятно, динамической полиго-
низации [33].

Увеличенные фрагменты кривых деформации
(рис. 1б) иллюстрируют систематические колеба-
ния напряжений в диапазоне температур от 200 до
400°C. При температурах выше и ниже указанно-
го диапазона такие колебания не возникают. С
повышением температуры деформации от 200 до
400°C амплитуда колебаний увеличивается. На-
блюдаемые колебания, повторяющиеся с высо-
кой частотой, возможно, формируются в резуль-
тате взаимодействия примесей или вакансий с
дислокациями вследствие диффузии атомов рас-
творенного вещества, что приводит к повторе-
нию циклов закрепления подвижных дислокаций
и освобождения их из окружающих атмосфер ато-
мов примеси [30, 34, 35].

Также можно предположить, что наблюдае-
мые колебания объясняются эффектом Ле-Шате-
лье [30], который характерен для процесса дина-
мического деформационного старения. Эффект
Ле-Шателье наблюдается при температурах ак-
тивного выделения ω-фазы. Banerjee и др. предло-
жили следующий механизм “зубчатого течения”:
падение нагрузки объясняется резким течением,
связанным с образованием полос деформации,
внутри которых разрушаются частицы ω-фазы, а
последующий рост нагрузки происходит в резуль-
тате закрепления дислокаций динамически сфор-
мированными частицами ω-фазы [31]. Несмотря
на то, что эффект Ле-Шателье наблюдается при
температуре активного выделения ω-фазы, для
объяснения природы возникновения прерыви-
стой текучести необходимо провести дополни-
тельные исследования.

Рентгеновские дифрактограммы сплава в ис-
ходном состоянии и после осадки при температу-
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рах 200–400°С представлены на рис. 2. Результа-
ты рентгеноструктурного анализа показали, что
сплав при данных режимах обработки находится
в однофазном β-состоянии. Линии вторичных
фаз на приведенных рентгенограммах не замет-
ны. Деформация способствует значительному
уширению рентгеновской линии 110β, что свиде-
тельствует об увеличении дефектности кристал-
лической решетки (табл. 1). В результате термо-
механического воздействия период решетки β-фа-
зы в пределах погрешности измерения не
изменяется.

Твердость сплава возрастает с 220 HV перед де-
формацией до ≈250 HV после осадки при 20°C и
медленно снижается после деформации при тем-
пературах от 20 до 300°C (рис. 3). Повышение
температуры осадки до 350°C снижает твердость
на 10%, вследствие ускорения процессов динами-
ческого разупрочнения – до уровня твердости
сплава в исходном состоянии. После осадки при

Рис. 2. Рентгеновские дифрактограммы сплава Ti–
Zr–Nb после деформации со скоростью 0.1 с–1 в ин-
тервале температур 200–400°С.
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Рис. 1. а – Кривые течения сплава Ti–18Zr–15Nb в диапазонах температур 20–600°С при скорости деформации ξ = 0.1 с–1;
б – увеличенные фрагменты кривых течения; в – параметры кривых течения в зависимости от температуры деформа-
ции: условный предел текучести σ0.2, максимальное напряжение деформации σmax, деформация emax, соответствую-
щая достижению σmax.
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500–600°C твердость сплава оказывается даже не-
много ниже уровня исходного состояния.

Влияние скорости деформации. Деформацион-
ные кривые и зависимость температуры образца
от истинной деформации при температурах 250 и
300°C и скоростях 0.1, 1 и 10 с–1 представлены на
рис. 4а, 4б. В обоих случаях при скорости 0.1 с–1

температура процесса остается неизменной. При
скорости деформации ξ = 1 с–1, несмотря на по-
вышение температуры образцов в связи с дефор-
мационным разогревом, поведение кривых тече-
ния схоже с поведением при ξ = 0.1 с–1. С увели-
чением скорости деформации до ξ = 10 с–1 за счет
деформационного разогрева температура образца
повышается настолько, что происходит явное,
скачкообразное снижение напряжения начиная с
e ≈ 0.3, в случае нагружения как при 250°С, так и
при 300°С. Следует отметить, что при 250°С и
этой скорости деформации σmax достигается при
emax ≥ 0.3, а после снижения напряжения сразу на-
чинается стадия установившегося течения. При
300°С σmax = 570 МПа достигается при emax ≤ 0.3, а
затем наблюдается резкое снижение напряжения
с последующим монотонным ростом (рис. 4а, 4б).
Характер колебаний напряжений на кривых тече-
ния (рис. 4в, 4г) классифицирован в соответствии
с принятым в [34, 36, 37] обозначением. При низ-
кой скорости деформации 0.1 с–1 наблюдаются
высокочастотные колебания относительно сред-
него уровня значений нагрузки – зубья текучести
типа B. Они возникают при многократном тормо-
жении и освобождении подвижных дислокаций
из-за высокой подвижности атомов растворенно-
го вещества [37]. При скорости деформации 10 с–1

после достижения максимального напряжения
пластическое течение имеет волнообразную фор-
му с низкой частотой повторений – зубья текуче-
сти типа D, появление которых обусловлено по-
вышением скорости и температуры деформации.
При сопоставлении особенностей пластического
течения типа B при скорости 0.1 с–1 и типа D при
10 с–1 следует иметь в виду, что указанная типиза-
ция проведена на основе зависимости напряже-
ния и частоты его осцилляций от степени дефор-
мации. При этом не учитывается в явном виде
фактор времени, определяющий развитие диф-
фузионных процессов динамического разупроч-
нения.

Изменение параметров кривых течения в за-
висимости от скорости деформации представле-
но на рис. 4д, 4е. С увеличением скорости дефор-
мации при температуре деформации 300°С σmax
постепенно снижается. При температуре дефор-
мации 250°С максимальное сопротивление де-
формации незначительно возрастает при повы-

шении скорости до ξ = 1 с–1, затем уменьшается с
повышением скорости до ξ = 10 с–1. С увеличени-
ем скорости деформации условный предел теку-
чести σ0.2 возрастает как при 250°С, так и при
300°С. При скорости деформации ξ = 10 с–1 вне
зависимости от температуры осадки emax снижает-
ся до 0.3. Исходя из характера кривых течения,
очевидно, что сплав Ti–18Zr–15Nb проявляет вы-
сокую чувствительность к скорости деформации
при температурах 250–300°С. Поскольку поведе-
ние кривых течения при ξ = 10 с–1 нестабильно,
обработка давлением сплава методами, для кото-
рых характерна высокая скорость деформации
(ковка, штамповка), не рекомендуется при тем-
пературах 250–300°С.

Измерения твердости после осадки при 250–
300°С, показали, что скорость деформации не
способствует изменению прочностных характе-

Рис. 3. Влияния температуры деформации со скоро-
стью ξ = 0.1 с–1 на твердость сплава Ti–18Zr–15Nb.

T, �C
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Исходный
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Таблица 1. Период решетки и ширина рентгеновских
линий β-фазы сплава Ti–Zr–Nb после деформации со
скоростью 0.1 с–1 в интервале температур 200–400°С

Температура, °С a, Å B110β, 2Θ, град

400 3.343 ± 0.002 0.39 ± 0.02

350 3.343 ± 0.002 0.39 ± 0.02

300 3.343 ± 0.002 0.41 ± 0.02

250 3.340 ± 0.002 0.52 ± 0.03

200 3.340 ± 0.006 0.45 ± 0.03

900 (исходный) 3.348 ± 0.003 0.21 ± 0.02
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ристик сплава: твердость незначительно изменя-
ется в диапазоне 240–250 HV.

Влияние предварительного старения. На рис. 5
представлены кривые деформации при 300°С со
скоростью ξ = 0.1 с–1 после предварительной тер-
мообработки (старение при 300°С в течение 10–
1200 с) и зависимость параметров кривых течения
(emax, σmax, σ0.2) от времени старения. Максималь-
ные напряжения σmax достигнуты при максималь-
ной деформации e = 0.7 после всех режимов ста-

рения (рис. 5а). Увеличение времени старения
способствует постепенному упрочнению сплава и
соответствующему росту σmax и σ0.2. Наибольшее
упрочнение достигается после наиболее длитель-
ного старения в течение 1200 с (рис. 5б).

На рис. 6 представлены рентгеновские ди-
фрактограммы, полученные с поверхности образ-
цов после старения при 300°С с выдержкой 10–
1200 с до деформации и после деформации соста-
ренных по этим режимам образцов со скоростью

Рис. 4. Кривые течения сплава Ti–18Zr–15Nb при скоростях 0.1, 1 и 10 с–1 при температурах: а – 250; б – 300°С; в, г –
увеличенные фрагменты кривых течения. Параметры кривых течения (emax, σmax, σ0.2) в зависимости от скорости де-
формации при температурах деформации: д – 250; е – 300°С.
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0.1 с–1 при температуре 300°С до e = 0.7. Величина
периода решетки β-фазы, сохраняется в пределах
3.340–3.348 Å (табл. 2).

С повышением времени старения ширина
рентгеновских линий β-фазы непрерывно увели-
чивается (рис. 7), что следует связать с увеличе-
нием искажения ее кристаллической решетки
вследствие выделения когерентных частиц ω-фа-
зы. Деформация при 300°С после старения при-
водит к значительному уширению линии {110}
β-фазы в случае кратковременного старения. За-
тем ширина рентгеновской линии стабилизиру-
ется и мало изменяется в зависимости от предше-
ствующей термической обработки (рис. 7). Сле-
дует отметить, что ширина линии {110} β-фазы
после длительного старения соответствует ее ши-
рине после такого старения и последующей де-
формации.

Также рентгеноструктурный анализ показал,
что после отжига с выдержкой более 300 с наблю-
даются очень слабые линии ω-фазы (рис. 6а), а
для деформированных после старения сплавов

слабая и значительно уширенная линия {111}ω на-
блюдается только в случае 1200 с предварительно-
го старения (рис. 6б). Из сравнения ширины про-

Рис. 5. а – Кривые течения сплава Ti–18Zr–15Nb после старения при 300°С с выдержкой 10–1200 с при скорости де-
формации ξ = 0.1 с–1; б – зависимость σmax, emax и σ0.2 от времени старения при 300°С.
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Таблица 2. Период решетки и ширина рентгеновской
линии {110} β-фазы сплава Ti–Zr–Nb после старения
при температуре 300°С с выдержкой 10–1200 с и после
последующей деформации при 300°С

Вид обработки τ, с a, Å B110β, 2Θ, град

Старение при 
300°С

10 3.343± 0.002 0.28 ± 0.02
60 3.347 ± 0.003 0.32 ± 0.02

300 3.345 ± 0.002 0.34 ± 0.02
600 3.341 ± 0.002 0.41 ± 0.03

1200 3.348 ± 0.003 0.47 ± 0.03

Старение при 
300°С + дефор-
мация при 
300°С

10 3.343 ± 0.002 0.41 ± 0.03
60 3.345 ± 0.002 0.45 ± 0.03

300 3.340 ± 0.005 0.51 ± 0.03
600 3.340 ± 0.003 0.47 ± 0.03

1200 3.343 ± 0.002 0.47 ± 0.03
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Рис. 6. Рентгеновские дифрактограммы сплава Ti–Zr–Nb и их выделенные фрагменты после: а – отжига при темпе-
ратуре 300°С разной продолжительности; б – отжига при 300°С и деформации при температуре 300°С.
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Рис. 7. Зависимости ширины рентгеновской линии
110β от времени старения при 300°С сплава непосред-
ственно после старения и подвергнутого деформации
при 300°С после старения.
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филей {111}ω можно сделать вывод о значительно
меньшем размере частиц ω-фазы в деформиро-
ванном после старения сплаве (в том числе, воз-
можно, за счет диспергирования существовавших
до деформации частиц) и большем искажении ее
решетки по сравнению с характеристиками, по-
лученными после статического старения. Коли-
чественная оценка ω-фазы по полученным рент-
геновским дифрактограммам не представляется
возможной.

Твердость сплава закономерно увеличивается
с увеличением времени старения как в деформи-
рованном, так и в недеформированноом состоя-
нии (рис. 8). В сплаве после деформации уровень
твердости систематически выше. Значительное
увеличение твердости недеформированного спла-
ва наблюдается после старения в течение 600 с. С
увеличением времени старения она приближает-
ся к уровню твердости сплава, деформированно-
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го после старения в течение 1200 с, и достигает его
в случае старения в течение 3600 с. Отмеченные
закономерности изменения твердости хорошо
согласуются с изменениями ширины рентгенов-
ской линии β-фазы (см. рис. 7)

ВЫВОДЫ
По результатам исследования деформацион-

но-термического поведения сплава Ti–18Zr–
15Nb ат. % с памятью формы при низких темпера-
турах 20–600°С и скоростях деформации 0.1, 1 и
10 с–1 можно сделать следующие выводы:

1. Максимальное сопротивление деформации
со скоростью 0.1 с–1 достигается при температу-
рах 20 и 100°С. С дальнейшим повышением тем-
пературы деформации условный предел текуче-
сти σ0.2 непрерывно снижается. При этом в ин-
тервале температур деформаций 250–300°С
наблюдается увеличение максимальσного напря-
жения σmax со слабым пиком при 300°С, связан-
ное с протеканием динамического деформацион-
ного старения, сопровождающегося выделением
частиц избыточной ω-фазы. Максимальное со-
противление деформации σmax при температурах
до 400°С достигается при наибольшей использо-
ванной в эксперименте деформации e = 0.7, а при
более высоких температурах (500 и 600°С) – при
меньших значениях деформации; при этом воз-
никает стадия установившегося течения.

2. В диапазоне температур от 200 до 400°С при
деформации со скоростью 0.1 с– 1 на кривых тече-
ния наблюдаются колебания, возникающие
вследствие многократного торможения и осво-
бождения подвижных дислокаций из-за высокой
подвижности атомов растворенного вещества.
Амплитуда колебаний увеличивается с повыше-
нием температуры испытания до 400°С.

3. Повышение скорости деформации при тем-
пературах 250–300°С оказывает сильное влияние
на деформационное поведение сплава из-за зна-
чительного повышения температуры в процессе
деформации и соответствующего уменьшения
концентрации дефектов кристаллической решет-
ки. С увеличением скорости деформации до ξ =
= 10 с–1 наблюдается явное скачкообразное сни-
жение напряжения, начиная с e ≈ 0.3, после чего
кривая пластического течения приобретает вол-
нообразную форму с низкой частотой колебаний
напряжения.

4. Рентгеноструктурный анализ показал, что
основной фазой после всех режимов термомеха-
нических испытаний является ОЦК-β-фаза. При
отжиге 300°С и выдержке более 300 с наблюдают-
ся слабые линии ω-фазы, а при деформации по-
сле старения выделяется мелкодисперсная ω-фа-
за и, по-видимому, диспергируется исходная.
Этим можно объяснить наблюдение слабой и зна-
чительно уширенной рентгеновской линии {111}ω
только после длительной выдержки (1200 с).

5. Увеличение времени выдержки при 300°С
приводит к постепенному упрочнению сплава за
счет выделения и роста дисперсной ω-фазы и, как
следствие, повышению его твердости до уровня
твердости сплава, деформированного при этой
температуре.

Полученные зависимости термомеханическо-
го поведения сплавов на основе Ti–Zr–Nb могут
быть использованы для численного моделирова-
ния процессов обработки металлов давлением в
программе Qform и для последующей разработки
технологий ТМО, в частности, включающих ин-
тенсивную пластическую деформацию.
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47063). Авторы выражают благодарность Ахмад-
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