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Введение  

Широкий спектр материалов применяется в медицине, включая полимеры, 

керамику и металлы различных классов. Среди всех этих вариантов металлы и их 

сплавы остаются наиболее распространенными биоматериалами благодаря своим 

выдающимся механическим характеристикам. 

В медицине используется широкий спектр различных материалов, включая 

такие, как полимеры, керамика и металлы. Однако из большого многообразия 

биоматериалов металлы и их сплавы по-прежнему являются наиболее часто ис-

пользуемыми биоматериалами, главным образом из-за их превосходных механи-

ческих свойств. Однако не все металлы могут использоваться в медицине из-за 

предъявляемых высоких требований по «биосовместимости». 

Имплантаты должны быть изготовлены из биосовместимого материала, ко-

торый имеет свойства, схожие костной ткани, для обеспечения эффективной дол-

говечной работы. Понятие биосовместимости включает в себя биохимическую и 

биомеханическую совместимость. Биохимическая совместимость определяется 

химической инертностью и безопасностью материалов имплантата в отношении 

биологических сред и тканей. На сегодняшний день для производства костных 

имплантатов применяются хромоникелевая нержавеющая сталь (316LSS или 

1Х18Н10Т), кобальтохромовые сплавы, а также титан и его сплавы. Наиболее 

широкое распространение получили титан и его сплавы, такие как ВТ-6 и нитино-

лы ТН-1 (эквиатомные сплавы системы Ti-Ni). Однако содержание в этих сплавах 

токсичных элементов таких, как ванадий (в сплаве ВТ-6) и никель (в сплаве ТН1) 

снижает перспективы дальнейшего применения этих материалов в качестве по-

стоянных имплантатов. 

Под биомеханической совместимостью понимают способность имплантата 

вести себя под нагрузкой так же, как и костная ткань. Один из ключевых факто-

ров - соответствие модуля упругости материала имплантата модулю упругости 

кости (от 7 до 30 ГПа). Важно, чтобы эти значения были максимально близки друг 

к другу для успешной адаптации имплантата в организме. Костный минерал, вхо-

дящий в состав костной ткани, обладает модулем Юнга 78–82 ГПа. Учитывая по-
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ристую структуру костей человека, модуль Юнга снижается до 10–22 ГПа в про-

дольном направлении и 5–13 ГПа в поперечном направлении (кортикальная 

кость). Вместе с тем титан и его сплав ВТ-6 имеют модуль упругости свыше 100 

ГПа, а никелид титана – около 70 ГПа. В случае несоответствия модуля упругости 

имплантата и кости при нагрузке происходит постепенная деградация костной 

ткани и ослабление фиксации имплантата.  

Среди сплавов, обладающих высокой  биосовместимостью и оптимальным 

набором механических свойств, особое  место занимают сплавы систем Ti-Nb и 

Ti-Zr. В них происходит сдвиговое обратимое  превращение β→α", что обеспечи-

вает сверхупругость и способность сохранять форму при изменении температуры 

- другими словами, обладать памятью формы. В работах отечественных (Коно-

пацкий А.С., Дубинский С.М., Прокошкин С.Д. и др.) и зарубежных (Kim H.Y., 

Браиловский В., и др.) ученых показано, что наилучший сплав для медицинского 

применения - Ti-18Zr-15Nb. Поскольку сплав демонстрирует совершенный эф-

фект сверхупругости при комнатной температуре. Ресурс кристаллографически 

обратимой деформации, которого достигает 6 % 

Основной технологией изготовления сплавов Ti-Zr-Nb является литье, с по-

следующей кристаллизацией слитка, как правило, это ВДП (вакуумно-дуговая 

плавка). Технология литья осложнена рядом недостатков. Главный из которых - 

ликвация  химических  элементов, приводящая к неоднородности по объему слит-

ка и  требующая исправления структуры слитка. Этот эффект обусловлен высокой 

активностью переходных металлов и различными температурами плавления ком-

понентов. Даже после многократного вакуумно-дугового переплава и последую-

щих отжигов, сопровождающихся термомеханической обработкой, достижение 

гомогенных заготовок большого объема затруднительно. 

В качестве альтернативного метода изготовления можно использовать по-

рошковую металлургию для получения сплавов Ti-Zr-Nb. Одним, из которых - 

гидридно-кальциевый синтез порошка требуемого состава, с последующей консо-

лидацией и получением компактных заготовок. Ввиду того, что гидридно-

кальциевом синтезе сплавообразование осуществляется ниже температуры плав-
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ления исходных компонентов, что полностью исключается процесс плавления и 

связанные с этим проблемы. Исследование, проведенное Юдиным С.Н., показало, 

что применение гидридно-кальциевого синтеза с последующей консолидацией 

позволяет производить жаропрочные сплавы Nb3Al с однородным химическим и 

фазовым составом. Шуйцев А.В. и Володько С.С. показали, что гидридно-

кальциевым методом, возможно, получать сплавы TiNi и TiNiHf с эффектом па-

мяти формы. Однако исследования, посвященные изучению процесса гидридно-

кальциевого синтеза порошка сплава Ti-18Zr-15Nb, а также его консолидации, на 

сегодняшний день, отсутствуют. В связи с этим настоящее диссертационное ис-

следование носит фундаментальный характер и может найти практическое при-

менение. 

Диссертационное исследование, является актуальным, и подтверждается 

грантами: РФФИ №16-43-710688 р_а, РНФ № 22-23-20124, и гранта Фонда содей-

ствия развитию малых форм предприятий в научно-технической сфере по догово-

ру № 15214ГУ/2020. 

Цель работы:  

разработка порошковой технологии получения компактных заготовок низ-

комодульного сплава Ti-18Zr-15Nb на основе гидридно-кальциевого синтеза с вы-

соким уровнем механических и функциональных свойств. 

задачи исследования: 

• установить закономерности процесса восстановления и механизмы взаимо-

действия в многокомпонентной системе TiO2 - ZrO2 - Nb2O5 - CaH2 реализующие-

ся при нагреве шихты; 

• определить оптимальные технологические параметры гидридно-

кальциевого синтеза тройного сплава Ti-Zr-Nb, позволяющие получать гомоген-

ные по фазовому составу порошки сплава со структурой β-Ti; 

• определить оптимальные условия консолидации порошков сплава Ti-Zr-Nb 

методами прессования, вакуумного спеканием и горячей деформации для получе-

ния компактной беспористой заготовки заданного состава; 
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• определить комплекс функциональных и механических свойств порошково-

го сплава Ti-18Zr-15Nb в компактном состоянии. 

Научная новизна работы заключается в следующем: 

1) Показана возможность и определены условия получения металлотермиче-

ским (гидридно-кальциевым) синтезом из оксидов TiO2, ZrO2 и Nb2O5 порошково-

го высоколегированного сплава Ti-18Zr-15Nb (% ат.) со структурой твердого рас-

твора β-Ti. 

2) Впервые установлено, что гидридно-кальциевый синтез высоколегирован-

ного сплава Ti-18Zr-15Nb при температурах процесса сплавообразования 1100-

1200 °С определяется взаимной твердофазной диффузией восстановленных из ок-

сидов атомов компонентов сплава Ti, Zr и Nb. 

3) Определены условия консолидации порошкового сплава Ti-18Zr-15Nb ме-

тодами гидростатического прессования (P = 200 МПа), вакуумного спекания 

(1400 °C) и горячей ротационной ковки (700-800 °C), позволяющие получать ком-

пактные заготовки с относительной плотностью > 99%; при этом не происходит 

изменения фазового состава сплава относительно порошкового состояния. 

4) Установлено, что характеристики прочности σв ≈ 830-850 МПа, σ0,2 ≈ 614-

640 МПа и пластичности δ = 8% порошкового компактного сплава близки к свой-

ствам аналогичного сплава в литом и деформированном состоянии. Порошковый 

сплав Ti-18Zr-15Nb имеет модуль Юнга 54 ГПа и проявляет сверхупругое поведе-

ние при комнатной температуре с полностью обратимой деформацией 5-6 %. 

Практическая значимость состоит в следующем: 

1) разработана опытная технология получения гидридно-кальциевым синте-

зом порошкового сплава Ti-18Zr-15Nb со структурой β-твердого раствора. Полу-

чены значения физико-химических и технологических свойств порошка сплава;  

2) разработана опытная технология консолидации порошкового сплава Ti-

18Zr-15Nb, включающая гидростатическое прессование при давлении 200 МПа, 

вакуумное спекание при 1400 °C с выдержкой не менее 3 часов и ротационную 

ковку при 700 и 800 °C, позволяющая получать компактные заготовки с высоким 

уровнем механических и функциональных свойств; 
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3) определены характеристики сверхупругого поведения сплава Ti-18Zr-15Nb 

полученного методами порошковой  металлургии (гидридно-кальциевый синтез + 

консолидация + ТМО) при деформации кручением - полностью обратимая де-

формация составила 5-6 %; 

4) получен патент РФ №2792355 от 21.03.23 на изобретение «Способ получе-

ния заготовок сверхупругих титановых сплавов медицинского назначения»; 

5) предложенные в диссертационной работе режимы ротационной ковки ис-

пользованы при производстве заготовок в виде прутков  диаметром 5 и 7 мм из 

сплава Ti-18Zr-15Nb медицинского назначения в ООО «НПК СПЕЦСТАЛЬ». 

Основные положения, выносимые на защиту: 

1) условия получения порошка сплава Ti-18Zr-15Nb металлотермическим 

восстановлением смеси оксидов (TiO2+ZrO2+Nb2O5) гидридом кальция при нагре-

ве и последующей изотермической выдержке в температурном интервале 900-

1200 °С; 

2) процесс сплавообразования высоколегированного сплава Ti-18Zr-15Nb в 

ходе  гидридно-кальциевого синтеза контролируется взаимной твердофазной 

диффузией восстановленных из оксидов элементов Ti, Zr, Nb; 

3) способ получения компактного материала на основе сплава Ti-18Zr-15Nb; 

4) экспериментальные результаты комплексных исследований химического и 

фазового составов, механических и функциональных свойств (сверхупругости) 

компактного порошкового сплава Ti-18Zr-15Nb. 

Апробация работы. Основные результаты исследования доложены и об-

суждены на следующих конференциях: «Новые материалы, оборудование и 

технологии в промышленности» (Беларусь, г. Могилев, 25-26 октября 2018 г.); 

«Бернштейновские чтения по термомеханической обработке металлических мате-

риалов» (г. Москва, 22-25 октября 2019 г.); «Перспективные материалы и техно-

логии» (Беларусь, г. Брест, 27-31 мая 2019 г.); «56-я студенческая конференция 

Тульского государственного  университета» (16-21 декабря 2019); Четвѐртая меж-

дународная конференция «Сплавы с памятью формы». (Москва. 13-17 сентября 

2021 г.); «Техническая акустика: разработки, проблемы, перспективы» (Витебск, 
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25-28 мая 2021 г.);  III Всероссийская научно-техническая конференции «Совре-

менные достижения в области создания перспективных легких сплавов и покры-

тий для авиационной и космической техники» (г. Москва, 15 апреля 2022 г.); «Ак-

туальные проблемы прочности» (Витебск, 23 – 27 мая 2022 года); «Перспектив-

ные материалы и технологии», (Беларусь, г. Минск, 23-27 августа 2021 г.); 

«Бернштейновские  чтения по термомеханической обработке металлических ма-

териалов». (Москва. 25-27 октября 2022 г.); 

Публикации: 

По теме диссертации опубликовано 18 печатных работ, из них 2 в изданиях, 

рекомендованных ВАК, 3 входят в базу цитирования Scopus (2 статьи в виде пе-

реводных версий журналов ВАК), 15 публикаций в иных изданиях включая тези-

сы и доклады в сборниках трудов конференций, патент РФ. 
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 1. Аналитический обзор литературы  

1.1. Медицинские материалы 

В медицинских устройствах применяются различные материалы, особенно в 

тех областях, где устройство либо контактирует с организмом человека, либо 

временно вводится, либо постоянно имплантируется. Такие материалы обычно 

называются «биоматериалами». В общем понимании понятие «биоматериалы» 

определяются как любое вещество, отличное от лекарственного средства, синте-

тического или натурального происхождения, которое может использоваться в те-

чение любого периода времени, которое увеличивает или заменяет любую ткань, 

орган или функцию организма, с целью поддержания или улучшения качества 

жизни человека [1]. 

Основными биоматериалами для изготовления имплантатов на данный мо-

мент являются полимеры, керамика, композиты и металлы [1,2].  

Область применения полимеров в медицине весьма разнообразно, начиная от 

различных протезов (лицевых, зубных), суставов (тазобедренных и коленных) и 

до почек, частей печени, компонентов сердца и др. [3]. Широкое использование 

полимеры приобрели благодаря приемлемому комплексу свойств: хорошей стой-

кости в агрессивных средах, устойчивостью к атмосферному и радиационному 

воздействию, низкой теплопроводности, высокой производительности и малой 

энергоемкости методов получения и переработки, низкой стоимости, малой мас-

сой изделий, биоинертности [4]. Однако основной минус полимеров заключается 

в деградации полимерных молекул, что вызывает снижение прочности импланта-

та и его замене [5]. Кроме того полимеры могут поглощать жидкости, набухать и 

выделять нежелательные продукты распада [6]. 

Керамические материалы в основном используются в качестве восстанови-

тельных материалов в стоматологии. Как правило, в виде коронок, цементов и 

зубных протезов. Некоторые керамические каркасы применяются при эндопроте-

зировании  суставов и восстановлении костей. Однако их низкая вязкость при 

разрушении серьезно ограничивает их применение в несущих конструкциях [7].  
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На сегодняшний день примерно 70–80% клинически используемых импланта-

тов изготавливаются из металлов и их сплавов (рисунок.1) [8]. Металлические 

биоматериалы продолжают широко использоваться для изготовления хирургиче-

ских имплантатов в первую очередь по той же причине, которая привела к их пер-

воначальному выбору для этих устройств много десятилетий назад. Высокая 

прочность и устойчивость к разрушению, которые может обеспечить этот класс 

материалов при условии надлежащей обработки, обеспечивают надежную долго-

срочную работу имплантата в условиях больших нагрузок [1]. В сочетании с от-

носительной легкостью изготовления как простых, так и сложных форм с исполь-

зованием хорошо зарекомендовавших себя , и широко доступных технологий из-

готовления (например, литье, ковка, механическая обработка). Это способствова-

ло использованию металлов в первую очередь в двух областях,  ортопедии и сто-

матологии, в которых очень нагруженные имплантаты являются наиболее распро-

страненными. Кроме этого, они широко применяются для формирования сердеч-

но-сосудистых устройств (например, искусственных сердечных клапанов, крове-

носных сосудов и других компонентов вспомогательных устройств для сердца, 

сосудистых стентов) и нервно-сосудистых имплантатов (зажимы для аневризм). 

Хорошая электропроводимость металлов позволяет их применять в устройствах 

нервно-мышечной стимуляции, например, кардиостимуляторы [9].  

Но не все металлы и их сплавы могут использоваться в медицинских целях 

по требованиям «биосовместимости».  

1.2. Требования к металлическим медицинским материалам  

Под «биосовместимостью» понимают способность материала изделия или 

устройства выполнять свои функции, и не вызывать отрицательных реакций в ор-

ганизме «хозяина» [11].  

В свою очередь понятие «биосовместимость» включает в себя биохимиче-

скую и биомеханическую совместимость [8]. Биохимическая совместимость 

определяется химической инертностью и безопасностью материалов имплантата в 

отношении биологических сред и тканей человека [12]. 
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Рисунок. 1.1. Практическое применение титановых сплавов:  

а) черепные протезы; б) хирургические шаблоны; в) протезы лопатки; 

 г) протезы суставов; д) зубные имплантаты; е) «клетка позвоночника»  

ж) вертлужная чашка; (з) протезы бедра [10]  

 

На сегодняшний день имплантаты в основном изготавливают из нержавею-

щей стали (316LSS или 1Х18Н10Т), кобальто- хромовых сплавов, титана и тита-

новых сплавов [1-3, 9,13-15]. В работе [16] было установлено, что элементы Ni, 

Co и Cr, понемногу высвобождаются из имплантатов, за счет происходящих кор-

розионных процессов в жидких средах человеческого организма, вызывая различ-

ные заболевания. Титан в свою очередь обладает хорошей коррозионной стойко-

стью, инертностью к биологическому окружению (т.е. к окружающим имплантат 

тканям), повышенной биосовместимостью [17,18]. Поэтому можно сказать, что 

титан и его сплавы являются наилучшими материалами для изготовления имплан-

татов. Из большого многообразия титановых сплавов в медицине нашли приме-

нение сплав ВТ-6 (Ti-Al-V) и TiNi [19,20]. Однако к настоящему времени в меди-
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цинском сообществе сложилось мнение, что для длительно работающих имплан-

татов использование титановых сплавов, содержащих никель, алюминий и вана-

дий, может негативно влиять на организм человека, вызывая, в частности, болезнь 

Альцгеймера [21]. 

Для активно нагруженных имплантатов большое значение имеет идентич-

ность поведения вживляемого материала и костной ткани при динамической 

нагрузке, т.е. биомеханическая совместимость. Поэтому материал для изготовле-

ния импланта должен иметь модуль упругости как можно ближе к модулю упру-

гости кости. Минерал, входящий в состав костной ткани, обладает модулем упру-

гости на уровне 78–82 ГПа. Пористая структура костей человека, приводит к сни-

жению модуля упругости до 10–30 ГПа в продольном направлении и 7–13 ГПа в 

поперечном направлении (кортикальная кость) [22]. Вместе с тем металлические 

материалы, применяемые для производства имплантов, характеризуются весьма 

высоким значением модуля упругости по отношению к костной ткани [23]. На ри-

сунке 2 показана зависимость модуля упругости от пластичности различных ме-

таллических материалов и костной ткани. 

 

Рисунок 1.2. –Зависимости модуля упугости от пластичности металлических материалов 

и костной ткани [23]. 

В случае несоответствия модуля упругости имплантата и кости при нагруз-

ке происходит постепенная деградация костной ткани и ослабление фиксации им-

плантата, что нарушает механико-биологическое равновесие в организме челове-
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ка что, в конечном счете, приводит к разрушению соединения имплант – кость 

при нагрузках циклического характера. 

Материал, замещающий костную ткань должен иметь не только близкие 

механические характеристики к костной ткани, но поведение материала при дей-

ствии циклической нагрузки должно быть схоже с поведением костной ткани, т.е 

проявлял эффект и присущую тканям человека величину гистерезиса [24]. Так как 

гистерезисное поведение и большая обратимая деформация объединяют вопросы 

биомеханической и биохимической совместимости в единое целое. В условиях 

динамической нагрузки, оксидный слой разрушается в титане, тантале и нержа-

веющей стали. Это происходит из-за пластической деформации матрицы металла, 

которая не способна выдерживать сильные знакопеременные деформации тканей. 

Эта деформация разрушает оксидный слой, приводя к химическим процессам 

коррозии при взаимодействии с тканевыми жидкостями [25]. Согласно представ-

ленным на рисунке 1.3 данным, сплавы с памятью формы и сверхупругостью про-

являют поведение, аналогичное костной ткани, чем большинство металлов.  

 

Рисунок 1.3. Механическое поведение  костной ткани и материалов испльзуемых в меди-

цине: 1 - биологическая ткань (коллаген, хрящ, кость и т.д.); 2 - TiNi; 
3 - нержавеющая сталь; 4 - Ta; 5 – Ti [25]. 

В настоящее  время с точки зрения биомеханической и биохимической сов-

местимости наиболее перспективными являются β-Ti сплавы на основе систем Ti-

Nb и Ti-Zr [26-34], в которых при определенной концентрации легирующих эле-

ментов реализуется сдвиговое обратимое превращение β→α” (рисунок 4), благо-

даря чему сплавы приобретают низкий модуль упругости, сверхупругость и спо-
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собность восстанавливать форму при изменении температуры, т.е. проявлять эф-

фект памяти формы [35,36].  

 

Рисунок 1.4. Концентрационная зависимость модуля Юнга (Е) и модуля сдвига (G) 

бинарных сплавов Ti-Nb [37] 

Подобное поведение упругих свойств обусловлено «размягчением» кри-

сталлической решетки в окрестности температур превращения и связано с приро-

дой термоупругого превращения, которое относится к фазовым переходам сме-

шанного типа, одновременно проявляющего признаки превращений первого и 

второго рода. Именно благодаря термоупругому мартенситному превращению 

сплавы демонстрируют такие нетипичные для металлических материалов свой-

ства. 

1.3. Фазовые превращения в Ti сплавах 

Сплавы титана имеют две стабильные фазы: высокотемпературная β-фаза с 

ОЦК решеткой, и низкотемпературная α–фаза с ГПУ решеткой. Известно, что в β-

Ti сплавах при закалке происходит мартенситное превращение (МП) с образова-

нием метастабильных фаз: α'–мартенсит с гексагональной плотноупакованной 

решеткой и α''–мартенсит с орторомбической решеткой. α'–мартенсит образуется 

в обедненных β-стабилизирующим элементом сплавах (рис. 4.). Мартенситная 

структура изменяется с α'–мартенсита на α''–мартенсит, когда содержание β-

стабилизирующего легирующего элемента становится выше критического значе-

ния [36]. В работах [36,38] сказано, что граница α'/α'' перехода для сплавов Ti-Nb 
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составляет примерно 6 ат. % Nb.  На рис. 5 показана схематичная иллюстрация, 

демонстрирующая кристаллические структуры фаз β, α, α''. Из сопоставления 

ромбической α''–фазы с гексагональной α-фазой и кубической β–фазой следует, 

что α''–фазы занимает промежуточное положение между α– и β–фазами. 

 

Рисунок 1.5. Кристаллические структуры фаз β, α, α'' [36]. 

 

Следует так же отметить, что β→α'' превращение протекает до тех пор, пока 

концентрация Nb не превышает 35 ат. %. Выше этой концентрации преобладаю-

щей фазой становится β-Ti. При этом как показано на рис. 6 повышение содержа-

ния Nb на 1 ат. % приводит к снижению температуры начала МП Ms приблизи-

тельно на 40 K [36]. 

Также в работах [36,39] сообщается, что β-титановые сплавы склонны к об-

разованию ω-фазы. В работах [39,40] сообщается, что разделяют два вида ω-фазы: 

ω-фаза атермического типа, которая образуется при закалки, и термическая ω-

фаза, которая формируется при старении. ω-фаза формируется в диапазоне 

температур приблизительно 200 – 600
о
С в зависимости от химического состава 

сплава и склонности к ее образованию. Данную фазу можно обнаружить только 

рентгенографическим методом. ω-фаза имеет гексогональную кристаллическую 

структуру [39,40].  
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Рисунок 1.6. Зависимость содержания Nb на температуру Ms  

бинарных сплавов Ti-Nb [36]. 

β→ω превращение происходит путем одновременного смещения атомов на 

расстояние , не превыщающее межатомные, без изменения химического состава, 

т.е. по типу мартенситного превращения Данное превращение протекает не до 

конца, т.е. ω-фаза сосуществует с β-фазой. Причиной незавершенности превраще-

ния является низкая температура начала его возникновения. При данной темпера-

туре затрудненно перераспределение легирующих элементов в β-твердом раство-

ре и дальнейшее его протекание [39]. Как правило в сплавах Ti-Nb, ω – фаза 

образуется в виде очень мелкодисперсных частиц по форме похожих на элипсойд 

[36]. 

Присутствие ω-фазы в составе приводит к охрупчиванию и повышению мо-

дуля упругости сплавов, что является недопустимым для титановых сплавов при-

меняемых для изготовления имплантов.  

Из всех выше перечисленных превращений β→α'' мартенситное превраще-

ние является наиболее предпочтительным, так как благодаря ему в сплавах систе-

мы Ti-Nb проявляются уникальные свойства - память формы и сверхупругость.  
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1.4. Сплавы систем Ti-Nb и Ti-Zr 

Сплавы систем Ti-Nb и Ti-Zr представляют собой привлекательный выбор 

для медицинских приложений благодаря своим уникальным свойствам. Они от-

личаются низким модулем упругости, высокой стойкостью к коррозии, хорошей 

биосовместимостью и способностью к сверхупругости при комнатной температу-

ре. Все эти качества делают данные сплавы идеальным материалом для использо-

вания в медицинской сфере. 

Толчком для активного исследования сплавов этих систем послужил обна-

руженный  Бейкером памяти формы в сплаве Ti-35 % мас. Nb [35,36,41]. Lee с со-

авторами [42] исследовали влияние содержания Nb на микроструктуру, механиче-

ские свойства и  коррозионную  стойкость. Содержание Nb варьировали от 5 до 

35 % мас. На рисунке 7 показаны микроструктуры сплавов с различным содержа-

нием Nb. 

 

Рисунок 1.7. Микроструктура сплавов Ti-Nb c различным содержанием Nb [42]. 

Из рисунка видно, что в сплавах с содержанием Nb до 15 % мас. преоблада-

ет гексагональная α'-фаза с игольчатой мартенситной структурой. Сплавы с со-

держанием Nb до 25 % мас. в основном состоят из орторомбической α" фазы. 

Увеличение Nb до 30 % мас. приводит к образованию метастабильной β-фазы. В 
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сплаве с содержанием  Nb более 30 мас.% сохраняется равноосная β-фаза. Не-

большое количество ω-фазы обнаружено в сплавах, содержащих 27,5 и 30 % мас. 

Nb. Следует также отметить, что добавление Nb значительно увеличивают твер-

дость и прочность сплавов Ti-Nb по сравнению с чистым титаном. При этом спла-

вы Ti-10Nb и Ti-27,5Nb обладают наибольшей прочностью. Все сплавы Ti–Nb де-

монстрируют превосходную коррозионную стойкость в растворе Хэнка при 37 °C 

[42,43].  

В работах [27,35] сообщается, что в бинарных сплавах Ti-Nb сверхупругое 

восстановление наблюдалось при содержании Nb 26-27 % ат. Однако сверхупру-

гие свойства сплавов Ti-(26, 27)Nb недостаточно хороши (величина деформации 

восстановления составляла всего около 2,6 %), особенно с точки зрения деформа-

ции восстановления, по сравнению со сверхупругими сплавами Ti-Ni [44]. Не-

большая деформация восстановления в сплавах Ti-(26-27)Nb обусловлена малой 

деформацией искажения решетки при мартенситном превращении, вызванном 

напряжением, из исходной β-фазы в мартенситную α"-фазу, а также низким кри-

тическим напряжением для скольжения [35].  

Эффективным методом управления как механических, так и функциональ-

ных свойств является контроль микроструктуры, например, с помощью отжига и 

старения [34-35,45,46]. Однако в работах [34,35]отмечается что при низкотемпе-

ратурном отжиге и старении выделится охрупчивающая  ω-фаза, что способствует 

ухудшению механических свойств, как правило увеличивается модуль Юнга 

сплавов. В работе [30] для системы Ti-Nb эмпирически установлено, что Eω ≈ 

2,0·Eβ, где Eω, и Eβ – модули Юнга. 

Другим наиболее предпочтительным методом улучшения свойств является 

легирование сплавов Ti-Nb такими элементами как: Zr [32-34,47,48], Ta 

[28,32,41,49,50], Sn [51-53], N [54,55], O [55,56], Hf [57,58], Mo [59,60], Pt [61], Pd 

[62]. Однако из большого многообразия легирующих элементов Zr является 

наиболее эффективным легирующим элементом для повышения сверхупругой 

деформации, а также подавляет выделение хрупкой - фазы [63]. В настоящее 

время проводится множество исследований, посвященных изучению структуры и 



19 
 

свойств  сплава Ti-Nb-Zr, который состоит из биосовместимых элементов. Этот 

сплав имеет механическое поведение, аналогичное человеческой кости, что дела-

ет его особенно интересным для медицинских приложений. 

 Исследования, проведенные в работе [64] показывают, что металлы Ti, Nb, 

Zr обладают высокой совместимостью с человеческим организмом. Они проявля-

ют высокое поляризационное сопротивление, что замедляет процессы коррозии. 

Кроме того, у этих металлов наблюдается быстрый рост клеток фибробластов 

L929, ответственных за соединительную ткань человека. Из выше сказанного сле-

дует, что Ti, Nb, Zr абсолютно безопасны для человеческого организма. 

В работе [32] исследовали влияние химического состава сплава Ti-Nb-Zr на 

функциональные свойства: эффект памяти формы (ЭПФ) и сверхупругость (СУ). 

(рисунок 1.8). Сплавы с эффектом памяти формы и сверхупругости отмечены, бе-

лыми и черными кружками, соответственно. Треугольниками показаны сплавы в 

которых  эти эффекты отсутствуют. 

 

Рисунок 1.8. Влияния химического состава на ЭПФ и СУ [32]. 

Из рисунка 1.8 видно, что память формы и сверхупругость проявляется в 

широком диапазоне составов. На рисунке 1.9 показаны результаты испытаний на 

память формы и сверхупругость по схеме  растяжения  сплавав с различным со-
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держанием циркония и ниобия Ti-(12-24)Zr-(9-19)Nb (% ат.). Испытания проводи-

ли при комнатной температуре. 

 

Рисунок 1.9. Результаты испытаний сплавов Ti-Nb-Zr на растяжение  

при нагрузке–разгрузке [32]. 

Нагрузку прикладывали до деформации 2,5%, после чего производили раз-

груску. Из рисунка видно, что в сплавы Ti-Nb-12Zr при содержании Nb на уровне 

15 и 16 ат.% реализуется только память формы, а при Nb 17 и 18 ат.% - 

сверхупругость. Аналогичным образом память формы и свехупругость проявля-

лась в сплавах Ti-Nb-18Zr и Ti-Nb-24Zr. Сплавы, содержащие меньшее количе-

ство Nb показывали память формы, а сверхупругость с более высоким содержа-

нием Nb. Для получения полной информации о сверхупругом поведении сплавов 

были проведены циклические испытания по схеме растяжение – сжатие. Испыта-

ния показали, что Ti-18Zr-15Nb демонстрирует при комнатной температуре 

наилучшее сверхупругое поведение [32]. Кристаллографический ресурс обрати-

мой деформации, которого достигает 6 % [24,32]. 

Авторами работы [65] исследовано влияние содержания Nb и Zr на фазовый 

состав и модуль Юнга для сплавов Ti-(15-40 % ат.)Nb-(0, 4, 8, 12, 18 % ат.)Zr. На 



21 
 

рисунке 10 демонстрируются рентгенограммы бинарных Ti-Nb и тройных Ti-Nb-

(4, 8, 12, 18)Zr сплавов. 

 

Рисунок 1.10. Рентгенограммы сплавов Ti-Nb-Zr, полученных при комнатной температу-

ре: (а) Ti-(24-27)Nb; (b) Ti-(20-23)Nb-4Zr; (c) Ti- (17-20)Nb-8Zr; (d) Ti-(15-18)Nb-12Zr; (e ) Ti-

(13-16)Nb-18Zr [65]. 

На рисунке 1.10, а показано, что в бинарных сплавах Ti-Nb пики α" - мар-

тенситной фазы с орторомбической структурой, и β-фазы с ОЦК решѐткой при-

сутствовали в сплавах Ti-24Nb и Ti-25Nb. В сплавах Ti-26Nb и Ti-27Nb присут-

ствовала только β-фазы. Таким образом, можно сказать, что увеличение содержа-

ния Nb на 1 % ат.  приводит к смещению точки начала мартенситного Ms превра-

щения в область отрицательных температур снижается. Следовательно, для суще-

ствования в бинарных сплавах Ti-Nb при комнатной температуре только одной β-

фазы концентрация Nb  должна составлять не менее 26 % ат., что хорошо согла-

суется с работами [36,59]. По мере увеличения содержания Zr с 4 % ат. до 18 % ат. 

(рисунок 10 б,в,г,д) критическое содержание Nb для получения однофазной 

структуры на основе β-Ti при комнатной температуре, снижалось с 22 % ат. до 14 
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% ат.. Эти результаты согласуются с данными работ [28,32] о том, что Zr играет 

роль в стабилизации β-фазы в паре с Nb. 

На рисунке 11 показана зависимость модуля Юнга от содержания Nb в 

сплавах систем Ti-Nb и Ti-Nb-Zr. Из которого видно, что модуль Юнга бинарных 

сплавов Ti-Nb постепенно снижался с уменьшением содержания Nb, достигая ми-

нимального значения 51 ГПа при 25 % ат. Nb, а затем снова увеличивался с даль-

нейшим уменьшением содержания Nb. Сплавы Ti-Nb-Zr демонстрировали анало-

гичные тенденции зависимости содержания Nb от модуля Юнга; но содержание 

Nb, принимающее минимальное значение модуля Юнга, смещалось к более низ-

ким значениям по мере увеличения содержания Zr.  

 

 

Рисунок 1.11. Зависимость модуля Юнга от содержания Nb в сплавах  

систем Ti-Nb и Ti-Nb-Zr [65]. 

Следует  отметить, что модуль Юнга сплавов Ti-Nb-Zr с содержанием Zr: 4, 

8, 12 и 18 % ат. принимают  минимальные значения при содержании Nb: 22, 19, 17 

и 14 % ат. соответственно,  которые располагаются вблизи  границы раздела фаз 

(β + α")/β. Также с тоит сказать, что при сравнении модулей Юнга серии сплавов с 

различным содержанием Zr, наименьшее значение (39 ГПа) имеет сплав Ti-14Nb-

18Zr [65] 

1.5. Методы получения сплавов Ti-Nb-Zr 

Проявление эффектов памяти формы и сверхупругости в сплавах главным 

образом зависит от химического и фазового состава. Поэтому для полной реали-
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зации свойств  сплавов необходимо использовать такую технологию получения, 

которая гарантировала бы требуемое качество продукта.  

В общем, способы получения сплавов Ti-Nb-Zr можно разделить на две 

группы: литьѐ и порошковая металлургия. 

1.5.1. Литьевые технологии 

Основные сложности получения сплавов Ti-Zr-Nb литейными технологиями 

заключаются, во-первых, в их существенной разнице температур плавления 

[66,67]: Tпл
Nb

 ~2500 °С, Tпл
Ti

 ~1670 °С, Tпл
Zr

 ~1850 °С. Вторым фактором, влияю-

щим на процесс плавки, выступает активное химическое взаимодействие с O2, N2, 

C и др., с формированием термодинамических прочных соединений: оксидов, 

карбидов, нитридов и др. Литье сплавов Ti-Zr-Nb с использованием тиглей из ок-

сидного огнеупорного материала или графита может сильно загрязнить слиток 

этими примесями. Из-за этого сплавы Ti-Nb-Zr не могут быть выплавлены в 

обычных металлургических печах. Для плавки необходимы условия, которые за-

щищают жидкий металл от насыщения газами и другими вредными примесями. 

[71]. 

Согласно работам [24,32,33,72] основными методами плавки сплавов Ti-Nb-

Zr является вакуумно-дуговая плавка. Например, в работе [24] проводили иссле-

дование зависимости однородности материала от количества переплавов на при-

мере сплава Ti-18Zr-14Nb (% ат.). Установлено, что после первого переплава в 

структуре наблюдается химическая неоднородность по распределению ниобия. 

Требуемая степень однородности достигается только после пяти переплавов. 

В работе [72] описана структура сплава Ti-22Nb-6Zr, после плавки в 

вакуумно-дуговой печи с нерасходуемым вольфрамовым электродом. В результа-

те было установлено, что после однократного переплава в структуре сплавов при-

сутствуют области, обогащѐнные ниобием и титаном. Для гомогенизации сплава 

Ti-22Nb-6Zr, в работе [72], примененяли метод многократного переплава. Прове-

денная серия экспериментов показала, чтобы получить слиток достойного каче-

ства необходимо как минимум 5 переплавов. Однако, как показывают результаты 
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микроструктурного анализа, даже после переплавов в сплавах сохраняется денд-

ритная ликвация (рисунок 12). 

 

Рисунок 1.12. – Микроструктура сплава Ti-22Nb-6Zr: а) верхняя часть слитка; б) 

средняя часть слитка; в) нижняя часть слитка [72]. 

Как видно из рисунка.12, в сечении слитка можно выделить несколько об-

ластей, одна из которых обладает дендритной структурой (верхняя часть слитка), 

а другая, однородной  зеренной структурой (нижняя часть). Эти области разделяет 

переходный слой, включающий в себя как дендритную, так и зеренную структу-

ру. Для устранения ликвационной неоднородности требуется проводить длитель-

ные гомогенизирующие отжиги с последующей термомеханической обработкой.  

Таким образом, методом литья сложно получить гомогенный продукт, осо-

бенно при попытках масштабирования этих методов от лабораторных исследова-

ний на большие объѐмы производства. Устранение этого недостатка приводит к 

значительному усложнению производственного цикла, что ведет к повышению 

себестоимости готового продукта. В этом случае самым потенциальным и пер-

спективным решением является применение методы порошковой металлургии. 

1.5.2. Методы порошковой металлургии 

Технологии порошковой металлургии позволяют получать порошки раз-

личных металлов, включая Ti, Zr, Nb, и сплавов на их основе, а в результате кон-

солидации (прессование, спекание, различные виды деформации) изготавливать 

компактные полуфабрикаты и изделия из порошковых материалов [73,74]. При 
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этом использование методов порошковой металлургии обеспечивает гораздо бо-

лее высокие показатели выхода годного по сравнению с технологией литья. 

Более того применение  методов порошковой металлургии позволяет изго-

тавливать различные изделия с регулированным уровнем пористости. Поскольку 

пористые материалы с подходящими характеристиками пористости являются 

идеальными конструкциями для устранения несоответствия модуля Юнга кости и 

биометалла  путем регулировки  параметров  размера, распределения и взаимо-

связи пор [75]. Пористые структуры не только улучшают передачу напряжения 

между материалами имплантата и костью, но и значительно увеличивают пло-

щадь поверхности, обеспечивая более раннюю механическую стабилизацию и 

предотвращая преждевременную подвижность и микродвижение [76]. Кроме того, 

пористые биоматериалы эффективно способствуют регенерации кости и васкуля-

ризации, что объясняется тем, что клетки из окружающей костной ткани прони-

кают внутрь [77]. 

В работе [78], для получения пористого имплантата порошки со сфериче-

ской морфологией частиц сплава Ti-(18-20)Nb-(5-6)Zr и средним размером 100 

мкм смешивали с органическим связующим и пенообразователем, все в порошко-

образной форме. Конечный размер пор титановых пен контролировался составом 

смеси. Затем полученную смесь формовали в пресс-формах и осуществляли сту-

пенчатый нагрев заготовки, по режиму: 1) нагрев до 200°C для удаления пенооб-

разователя, 2) нагрев до 450 °C для разложения полимерного связующего и 3) 

спекание в вакууме при 1400°C с выдержкой 1-4 ч. 

Испытания  пористого материала на сжатие в зависимости от пористости 

(от ~45 до 66%) и размера пор (от 300 до 760 мкм) показали следующие свойства: 

модуль Юнга от 7,5 до 3.7 ГПа, что близко к таковому для трабекулярных костей, 

и предел прочности при сжатии от 225 до 70 МПа. 

Недостатком вышеописанной технологии является высокая стоимость сфе-

рического порошка, поскольку его получают центробежным распылением элек-

трода  заданного состава в атмосфере инертного газа. Обычно такой способ про-

изводства характеризуется невысоким выходом годного продукта (менее 50%), 
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значительным энергопотреблением и сложностью используемого оборудования. 

Эти факторы существенно увеличивают себестоимость производимого порошка. 

Аналогичной технологией в работе [79] получали  сплав следующего химическо-

го состава Ti-(20-22)Nb-(5-6)Zr. 

В работе [80] сплав Ti-Nb-Zr получали механическим легированием с по-

следующим спеканием. Для этого исходные порошки титана (чистота >99,5%, 

размер частиц <75 мкм), ниобия (чистота >99%, размер частиц <75 мкм) и цирко-

ния (чистота >99%, размер частиц <75 мкм) смешивали для получения следующе-

го химического состава Ti–22Nb–6Zr (ат.%). После чего смешанные порошки 

смешивали в течение 4 часов в планетарной шаровой мельнице с контейнером и 

шарами из нержавеющей стали. Массовое соотношение шариков и порошков со-

ставляло 2:1, скорость вращения устанавливалась на уровне 200 об/мин. После 

смешивания порошки Ti-22Nb-6Zr подвергали холодному прессованию в цилин-

дрические прессовки на гидравлическом прессе при давлении 660 МПа, и спекали 

в атмосфере аргона при температуре 1400 °C с выдержкой 10 ч. Микроструктур-

ный анализ показал, что сплав имеет двухфазную структуру состоящая из светло-

серых зерен β-фазы и α-фазы, которая располагается по границам зерен β-фазы.  

Таким образом, данным способом трудно получить гомогенный материал 

по  химическому и фазовому. Также  недостаткам метода механической актива-

ции является загрязнение порошков материалом мелющих тел; длительность про-

цесса, например, для сплавов Ti-Nb длительность помола доходит до 40-50 часов 

[81,82]). Использование  добавок для исключения налипания мягких материалов, 

в частности титана; повышение уровня содержания газовых примесей, особенно 

кислорода [82,83]. В связи с этим применение этого метода для получения низко-

модульных сплавов Ti-Nb-Zr нецелесообразно. 

Реакционным спеканием чистых компонентов Ti, Zr, Nb, в работе [84] полу-

чали сплав Ti-19Nb-14Zr (% масс.) Отмечается, что для получения однородного 

фазового состава необходимо использовать порошки с размером частиц для Ti до 

50 мкм, Zr и Nb до 700 нм. Из-за того, что процесс образования сплава контроли-

руется твердофазной диффузией, конечный продукт может иметь неоднородный 
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химический и, следовательно, фазовый состав.  

Также для изготовления различных порошков металлов и сплавов, включая 

титановых, широко применяется гидридно-кальциевый синтез [85]. Сущность 

гидридно-кальциевого синтеза заключается в термообработке смеси оксидов с 

гидридом кальция. В роли восстановителя выступает гидрид кальция. Г.А. Меер-

сон  и О.П. Колчин  [86] термодинамическими  расчетами и экспериментами по-

казали, что основную роль при восстановлении химически прочных оксидов иг-

рает кальций, находящийся в жидком и частично газообразном состояниях, а не 

атомарный водород, восстановительная активность которого значительно ниже 

восстановительной активности кальция. Восстановление термодинамически 

прочных оксидов переходных металлов кальцием до чистых металлов происходит 

весьма эффективно. В работах Кубашевского О. [87,88] и Меерсона Г.А. [86] с со-

трудниками установлено, что остаточная концентрация кислорода в виде твердого 

раствора в порошкообразном металле составляет сотые доли процента. Например, 

равновесная концентрация кислорода в титане при контакте с CаО и жидким 

кальцием при 1000 °С составляет ~ 0,05, в цирконии - < 0,05, в ниобии - < 0,03 % 

(масс.). С учетом  образования окисных пленок на частицах порошков металлов в 

результате вторичного окисления при обработке продуктов восстановления со-

держание кислорода для этих металлов не превышает 0,1 ÷ 0,2 % (масс.). 

При behavior этом в основном шихте показано протекают компактного про-

цессы, сплава результат появляется действия видно которых определенных фор-

мально установлено можно типа представить в статистической виде адаптации 

следующего intermetallics уравнения [85]: 

МеХО + МеУ + CаH2 → (МеХМеУ) + CаО + Н2↑ + Q                 (1.1) 

где МеХО – трудновосстановимые оксиды переходных, редкоземельных и 

др. металлов, МеУ – порошки металлов, как правило группы железа, (МеХМеУ) – 

интерметаллиды, твердые растворы, либо их смеси, при этом количество оксидов 

и металлов, участвующих в реакции, может быть любым: х = 1 ÷ n, у = 1 ÷ m. 

При нагреве шихты МеХО+МеУ+CаH2 происходят последовательно следу-

ющие превращения: разложение гидрида кальция на металлический кальций и во-



28 
 

дород, которое резко усиливается при появлении расплава кальция вблизи ~825–

850°С; с этой температуры начинается процесс восстановления оксидов с возник-

новением частиц металла МеХ, которые затем взаимодействуют с частицами МеУ 

с образованием сплава или соединения состава (МеХМеУ) согласно уравнению 

(1.1).  Наиболее интенсивно описанные выше процессы протекают при 1100-

1200 °C.  

В работе [85] показана возможность получения гидридно-кальциевым син-

тезом интерметаллида TiNi. Отмечается, что образование соединения TiNi проте-

кает при температуре 1150 °C по механизму растворение-кристаллизация. Тем не 

менее, в работе [85] отсутствуют экспериментальные данные, подтверждающие 

этот механизм образования. Показано что синтез начинается с диссоциации CaH2 

с дальнейшим восстановлением TiO2 до Ti. По мере повышения температуры вос-

становленный Ti начинает взаимодействовать с Ni, образуя интерметаллиды раз-

личного состава (Ti2Ni, Ni3Ti, TiNi). Увеличение температуры до 1150 °С способ-

ствует кристаллизации только фазы TiNi. В работе [85] это связывают с более вы-

сокой растворимостью и диффузионной подвижностью при температуре 1150 °C.  

Исследование, проведенное Шуйцевым А.В. в рамках диссертационной ра-

боты, выявило, что порошковый гидридно-кальциевый сплав, обладает низким 

содержанием газообразующих примесей, соответствующим требованиям стандар-

та ТУ 1-809-394-84. Структура  данного сплава включает в себя фазу B2 и мартен-

сит, а его механические и функциональные свойства не уступают сплавам, полу-

ченным традиционным способом [89]. В своем исследовании Володько С.С. изу-

чал влияние ТМО на структуру и свойства порошкового интерметаллида TiNi, 

полученного гидридно-кальциевым синтезом. Он экспериментально показал, что 

ТМО способствует улучшению свойств материала. Например, показано, что ради-

ально-сдвиговя прокатка и экструзия позволяет получать заготовки, в которых 

эффект сверхупругости достигает 14%. [90]. 
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 2. Материалы и методы исследования 

2.1 Технология гидридно-кальциевого синтеза и консолидация порошка 

Гидридно-кальциевый синтез. Порошок Ti-18Zr-15Nb был получен гидродно-

кальциевым методом. Исходными компонентами выступали оксиды: TiO2 (марки 

Sum Titan ТУ 24.1-05766356-054:2005, TiO2 ≥ 95 % масс.); ZrO2  (марки ОСЧ 9-2 

ТУ 6-094709-79, ZrO2 ≥ 99.5 % масс.); Nb2O5 (марки ТС ТУ 1763-017-00545484-97, 

Nb2O5 ≥ 99.5 % масс.); CaH2 (ТУ 14-1-1737-76, СаН2 ≥ 96.0 % масс.). Прокаленные 

исходные компоненты смешивали в горизонтальном барабанном смесителе до 

однородного состояния в течение 1 часа в соотношениях, необходимых для син-

теза сплава Ti-18Zr-15Nb (Ti – 51.38 % масс., Zr – 26.30 % масс., Nb – 22.32 % 

масс.).  

Приготовленную смесь загружали в реакционную капсулу Ø36 мм, выпол-

ненную из углеродистой стали (0.24 – 0.26 % масс. C). После чего шихту в капсу-

ле подвергали двум различным режимам уплотнения: 

1. Ручное уплотнение трамбовкой с усилием 0,7 МПа; 

2. Прессование шихты на гидравлическом прессе под нагрузкой 56 МПа. 

Далее подготовленную капсулу помещали в контейнер из нержавеющей жа-

ростойкой стали Ø 110 мм. Закрывали его и откачивали вакуум. После чего пода-

вали аргон (чистота 99.996 % об.) до избыточного давления и помещали в печь. 

Нагрев до температуры выдержки осуществляли со скоростью 10-15 °C/мин. 

Охлаждение контейнера до 900 °C по окончанию выдержки осуществляли с пе-

чью, после на воздухе. Контроль температуры осуществляли по термопаре. 

Продукты реакции, представляющие собой спекшиеся частицы порошка 

сплава, оксида кальция, извлекают из контейнера, подвергают грубому механиче-

скому измельчению, а затем гашению в воде. Полученную пульпу, состоящую из 

порошка сплава и гидрооксида кальция, обрабатывают раствором соляной кисло-

ты, поддерживая кислотность раствора рН = 3-4. Затем порошок промывали водой 

до нейтральной среды (pH = 7), сушили и просеивали.  
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Технологическая карта получения Ti-18Zr-15Nb гидридно-кальциевым ме-

тодом показана на рисунке 1. 

 

Рисунок 2.1 – Технологическая карта синтеза Ti-18Zr-15Nb 

Консолидация порошка. Прессование порошка проводили двумя способа-

ми: холодное  гидростатичечкое прессование (ХГП) - гидростат CIP 62330 фирмы 

AvureTechnologies (США); одностороннее прессование - гидравлический пресс 

П6320Б. Давление прессование составляло 100 - 200 МПа, время прессования – 2 

минуты. Спекание проводили в вакуумной камерной печи ЭСКВЭ-3/16ГМ12 в 

диапазоне температур 1200-1400 °C и выдержками от 15 до 180 мин. Вакуум со-

ставлял 5∙10
-5

 мм рт. ст. 

2.2 Методы исследования  

Химический анализ 

Химический состав сплава Ti-Zr-Nb определяли спектральным атомно-

эмиссионным методом с индуктивно-связанной плазмой на спектрометре «Optima 

4200DV» по специально разработанным методикам. 

Содержания газообразующих примесей определяли на оборудовании фирмы 

«Leco» (США): анализатор кислорода и азота ТС-600; анализатор углерода CS-

400; анализатор водорода RHEN-602 по стандартным методикам. 
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Рентгенофазовый анализ 

Рентгенофазовый  анализ проводили на автоматизированном дифрактометре 

ДРОН-3 с использованием монохроматического CuKα-излучения в диапазоне уг-

лов 2θ = 10…110 °, с шагом 0,1 °. Выдержка  на точку съемки – 3 с. Для  обработ-

ки спектров использовали пакет программ [91], где реализован упрощенный 

(reduced) метод Ритвельда,  позволивший определить объемные доли фаз и их пе-

риоды решетки. Относительная ошибка определения периодов решѐтки составля-

ла – 0,0015, количества фазы – 5 %. 

Пробы порошков перед рентгенофазовым анализом подвергали вакуумному 

отжигу при температуре 700 °C, 20 мин под вакуумом не хуже 5∙10
-5

 мм рт. ст. для 

удаления растворѐнного водорода. 

Значения микродеформации рассчитывали с использованием метода Рит-

вельда по следующему уравнению с использованием функции профиля Псевдо-

Войта: 

   
 (       )  (       )    

 
   (2.1) 

где U и W — параметры профиля пика для функции Каглиоти образца и 

стандарта, а A — константа. Для исследования инструментального уширения в 

качестве стандарта используют крупнозернистый германий. Среднее значение 

ошибки микродеформации рассчитывается как квадратный корень из дисперсии, 

которая оценивается по следующему уравнению: 

    
       (  )    (    )    (  )    (    ) 

  (       )  (       ) 
 (2.2) 

 

Сканирующая электронная микроскопия 

Морфологию порошков, структуру образцов и локальный химический со-

став (энергодисперсионный анализ) исследовали на электронном сканирующем 

микроскопе JSM-7600F (JEOL, Япония), оснащѐнном приставкой для микрорент-

геноспектрального анализа (EDX, Oxford Instruments). 
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Металлографические исследования 

Структуру сплава исследовали на оптическом микроскопе Axio Observer 

D1m фирмы Carl Zeiss. Образцы для исследований были подготовлены по стан-

дартной методике, состоящей из механического шлифования и полирования. Для 

выявления микроструктуры использовали травитель следующего состава: 

1HF:4HNO3:5H2O.  

Анализ изображений (определение пористости и тд.) проводили с помощью 

программ AxioVision и ImageJ. Средний размер зерна определяли методом секу-

щих по ГОСТ 5639-82, объем выборки составлял не менее 250 зерен. Помимо ме-

таллографических исследований измерение плотности проводили гидростатиче-

ским методом по ГОСТ 18898-89. 

Определение физических и технологических свойств порошков 

В рамках настоящего исследования были определены следующие физические 

и технологические свойства синтезированных порошков морфология, насыпная 

плотность, плотность после утряски, текучесть и уплотняемость. 

Определение морфологии частиц. Морфологию синтезированных порош-

ков исследовали на электронном микроскопе «JSM-7600F (JEOL, Япония)» по-

средством визуального наблюдения частиц порошка. 

Определение насыпной плотности порошка. Данную характеристику по-

лученных порошков определяли в соответствии с ГОСТ 19440. Объѐм ѐмкости 

составлял 35 см
3
, за результат принимали среднее из 3 измерений. 

Определение плотности порошка после утряски. Испытания проводили 

согласно ГОСТ 25279. За результат принимали среднее из 3 измерений. 

Определение текучести порошка. Текучесть порошка, т.е. его способность 

перемещаться под действием силы тяжести, оценивали согласно ГОСТ 20899 

временем истечения навески порошка массой 50 г через калиброванное отверстие 

диаметром 2,5 мм. 

Определение уплотняемости порошка. Характеристику уплотняемости 

определяли по ГОСТ 25280-90 посредством построения диаграммы «плотность 

спрессованных брикетов – давление прессования». 
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Определение размера частиц. Гранулометрический состав порошков иссле-

довали на лазерном анализаторе частиц ANALYSETTE 22 MicroTec фирмы 

Fritsch. В качестве рабочей жидкости в блоке диспергирования использовали во-

ду. 

Исследование эффекта сверхупругости 

Характеристики  формовосстановления исследуемого сплава при деформации 

кручением определяли на установке [92], в основе которой лежит конструкция 

обратного крутильного маятника РКМ-ТПИ. Образцы для измерений получали 

электроэрозионным резанием из спеченной и деформированной заготовки, и име-

ли квадратное сечение со стороной 1 мм и длину рабочей части 36 мм. 

Предварительное (задающее) деформирование образцов при испытании 

проводили при комнатной температуре.  

Деформацию образца кручением рассчитывали по формуле: 

   
   

    
        (2.3) 

где r –радиус образца, мм; φ – угол закручивания образца, рад; l – рабочая длина 

образца, мм. 

Для изучения сверхупругости деформацию задавали при комнатной темпера-

туре  в интервале γпред  =  0,5  до γкр. После снятия нагрузки измеряли восстанов-

ленную деформацию с учетом сверхупругого механизма. Определяли критиче-

ское значение деформации как величину, при которой происходила полностью 

обратимая деформация, а после превышения этого значения наблюдалась невос-

становимая деформация. 

Исследование механических свойств 

Механические свойства по схеме одноосного растяжения определяли на ис-

пытательной машине Instron 5581 при комнатной температуре. Скорость дефор-

мации при растяжении была равна 10
-3

 с
-1

. За результат принимали среднее значе-

ние, полученное при трѐх последовательных испытаниях. Цилиндрические образ-

цы на растяжение готовили в соответствии с ГОСТ 1497-84. 
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Глава 3. Гидридно-кальциевый синтез сплава Ti-18Zr-15Nb 

3.1. Гидридно-кальциевый синтез порошка сплава Ti-18Zr-15Nb. Механизм и 

кинетика процесса 

Согласно [85] главными технологическими параметрами в гидридно-

кальциевом синтезе являются температура и время синтеза,  которые существенно 

влияют на качество (фазовый состав и гомогенность) порошков. Однако на наш 

взгляд можно выделить ещѐ один параметр, который может значительно повлиять 

на качество синтезируемых порошковых материалов – это плотность шихты. Под 

плотностью шихты понимается плотность смеси, приготовленной для последую-

щего синтеза. Традиционно готовая шихта в гидридно-кальциевой технологии 

уплотняется сама в ходе засыпки в капсулу с последующим ручным уплотнением. 

Ожидается, что прессование за счет увеличения доли межчастичных контактов в 

шихте позволит увеличить поверхность взаимодействия восстановленных метал-

лов и, соответственно, увеличить выход искомой фазы (β-Ti).  

Для оценки влияния вышеперечисленных факторов была составлена матрица 

экспериментов.  Варьируя температуру синтеза от 900 до 1200 °C, время выдерж-

ки от 0 (без выдержки) до 12 ч.  Выбранный  диапазон температур синтеза сверху 

ограничен жаростойкостью и жаропрочностью материала контейнера (хромони-

келевая сталь: 20 % масс. Cr, 10 % масс. Ni), а снизу – незавершѐнностью реакций 

восстановления и собственно низкой диффузионной подвижностью тугоплавких 

элементов при T < 900 °С [85]. Используя при этом стандартное (ручное) уплот-

нение шихты с усилием 0,7 МПа и прессование на гидравлическом прессе с уси-

лием 56 МПа. В качестве выходного параметра принимали количество β-фазы в 

готовых порошках. Было установлено, что в случае ручного уплотнения и прессо-

вания, шихта приобретает плотность около 1.4 и 1.6 г/см
3
, соответственно. Таким 

образом, прессование шихты обеспечивает рост еѐ плотности приблизительно на 

14.3 % относительно традиционного уплотнения (ручное уплотнение). В таблице 

3.1 представлена матрица планирования экспериментов синтеза сплава Ti-18Zr-

15Nb. 
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Таблица 3.1 – Матрица экспериментов синтеза сплава Ti-18Zr-15Nb. 

 

 

 

 

Примечание: 
*
 – 0 – стандартное уплотнение ; 1 – прессование  

Tв, °C τвыд, час. Способ уплотнения
*
 

1100 6 0 

900 2 1 

1200 2 0 

1000 0 0 

900 6 1 

1200 0 1 

900 0 0 

1200 6 0 

900 4 0 

1100 4 0 

1200 4 1 

1100 0 1 

1200 0 0 

900 0 1 

1200 2 1 

1000 6 1 

1200 6 1 

900 6 0 

1000 0 1 

1000 4 1 

1200 4 0 

1100 6 1 

1000 6 0 

1100 0 0 

1100 2 1 

900 4 1 

1000 2 0 

1100 2 0 

1000 4 0 

1100 4 1 

1100 0.5 0 

1100 1 0 

1100 1 1 

1150 4 0 

1150 4 1 

1150 6 0 

1150 6 1 

1200 10 0 

1200 10 1 

1200 12 0 
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На рис. 3.1 приставлены результаты рентгенофазового анализа порошков по-

лученных при 900 и 1000 °С. В работе [85] было показано, что гидридно-

кальциевое восстановление оксидов различных металлов начинают активно про-

текать после момента появления жидкой фазы на основе кальция, образовавшийся 

при разложении  гидрида кальция на Ca и H2 [93]. Известно, что Tпл
Ca

 = 839 ± 2 °С; 

однако водород повышает температуру плавления Ca до ~900 °С [94]. Следова-

тельно, можно предположить, что до температуры 1000 °C могут сохраняться ок-

сидные фазы, особенно при малых временах выдержки. 

  

 

Рисунок 3.1. Кинетика прироста β-фазы при температуре восстановления 900 °С (а, б) и 

1000 °С (в, г) после а), в) - ρшихты = 1,4 г/см
3
,и б), г) - ρшихты = 1,6 г/см

3
. 

На рисунках 3.1 а) и 3.1 б) видно, что оксидные фазы сохраняются после вос-

становления при 900 °С при всех временах выдержки. Причем чѐтко прослежива-

а) б) 

в) г) 
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ется факт сохранения большего количества оксидных фаз в порошках, получен-

ных после прессования шихты. Более того, при 900 °С, включая длительную вы-

держку, образования β-фазы не происходит, а в конечных продуктах содержатся 

только чистые металлы, что может быть связано с низкой диффузионной активно-

стью этих элементов. Повышение температуры до 1000 °C значительно ускоряет 

процессы восстановления, при этом оксиды металлов сохраняются лишь в режи-

мах без выдержки для всех методов уплотнения шихты (см. рисунок 3.1, в и г). 

При этой температуре уже через 4 часа выдержки начинается образование раство-

ра на основе Ti (см. рисунок 3.1, в). Очевидно, что образование β-Ti возможно 

только после взаимодействия Nb с α-Ti, так как Nb является изоморфным β-

стабилизатором Ti [28]. Кроме того, исследование [28] указывает, что Zr, сотруд-

ничая с Nb, также способствует стабилизации β-фазы. Тем не менее, при темпера-

туре 1000 °C основными фазами являются все те же восстановленные металлы. 

Влияние времени выдержки на фазовый состав порошка Ti-18Zr-15Nb, син-

тезированного при 1100 °С, показан на рисунке 3.2. 

  
Рисунок 3.2. Влияние времени выдержки на фазовый состав порошка  

Ti-18Zr-15Nb, синтезированного при 1100 °С  

В структуре порошка, полученного при 1100 °С с нулевым временем вы-

держки (рисунок 3.2, а) и плотности шихты 1,4 г/см
3
, доминирует α-Ti. Кроме то-

го, все еще остаются α-Zr и Nb, и наблюдается небольшое количество β-фазы. Од-

нако количество β-фазы резко возросло в 7 раз с 10 до 70 % об. в течение первых 

а) б) 
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2 ч воздействия за счет растворения Zr и Nb в Ti с образованием β-Ti и далее 

остается практически постоянным до 6 ч.  

Из литературы известно, что в многокомпонентных системах, например Ti-

Zr-Nb [95], скорость диффузии зависит от химического состава, в частности от 

градиента состава, согласно второму закону Фика. Поэтому, вероятно, в нашем 

случае после 4 ч выдержки при 1100 °С достигается динамическое квазиравнове-

сие между составами фаз внутри частиц, при котором диффузия начинает замед-

ляться. Для ускорения диффузии в твердом состоянии необходима дополнитель-

ная сила, обеспечиваемая увеличением температуры обработки, что наблюдалось 

в настоящем исследовании, и будет обсуждаться ниже (рисунке 3.3). 

Интересным образом влияет прессование шихты на фазовый состав порош-

ка Ti-18Zr-15Nb, полученного при 1100 °C (рисунок 3.2, б). Без выдержки основ-

ными компонентами являются α-Ti с небольшим содержанием оксидов Ti2O3, 

ZrO2 (примерно по 10% объема для каждого оксида) и восстановленных металлов 

α-Zr и Nb (по 15-20% объема каждого металла). Искомой фазы β-Ti выявлено не 

было. Однако при увеличении времени выдержки более 1 часа при 1100 °C, β-

фаза становится преобладающей, а оксиды и восстановленные металлы исчезают. 

Увеличение времени выдержки до 6 часов практически не влияет на увеличение 

содержания β-фазы: уже после 2-часовой выдержки достигается максимальное 

содержание β-фазы при температуре 1100 °C. 

При температуре синтеза 1200 °C (рисунок 3.3), основной фазой сразу ста-

новится фаза на основе твердого раствора β-Ti (55-65% объема) независимо от 

условий уплотнения шихты. Количество, которого монотонно увеличивается с 

увеличением времени выдержки и достигает 95 % после 12-часовой выдержки. 

Однако после длительной выдержки порошок все еще содержит α-Ti, а однофаз-

ная структура β-фазы согласно результатам рентгенофазового анализа не наблю-

далась (рисунок 3.3). 

Проэкстрополировав полученную зависимость для обеих плотностей шихты 

получаем значение времени выдержки для получения ~ 100 % β-Ti в структуре, 

находящееся в пределах 14,5‒15 часов. В то же время, для формирования одно-
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фазной структуры необходимо проведение процесса консолидации, включающего 

вакуумное спекание при высоких температурах на протяжении нескольких часов. 

 

 

Рисунок 3.3. Кинетика прироста β-фазы при температуре восстановления 1200 °С  

 

Проанализировав полученные результаты, можно сделать вывод о том, что 

дополнительное прессование оксидной шихты значительного влияния на форми-

рование фазы на основе β-Ti не оказывает. Можно утверждать, что незначитель-

ное повышение плотности шихты при изменении нагрузки с 0,7 до 56 МПа (~ 14 

%) не влияет на скорость формирования β-фазы. Наиболее оптимальные условия 

для получения сплава Ti-18Zr-15Nb включают температуру 1200 °С и выдержку 

не менее 12 часов. После такого режима продукт состоит почти на 100 % из β-

твердого раствора. 

Чтобы объяснить, почему при температуре синтеза 1100 °C наблюдается за-

стой в росте β-фазы была проанализирована микродеформация решетки β-фазы 

(рисунок 3.4, а). При этом предположение о том, что размер кристаллов не влияет 

на ширину линии, принято с учетом размера порошка, который в среднем состав-

ляет более 2 мкм. Поэтому учитывается лишь влияние химической неоднородно-

сти на деформацию кристаллической решетки, приводящую к уширению линии. 

Таким образом, деформация решетки определяется различными ковалентными 

атомными радиусами Ti, Zr и Nb, которые составляют 1,467, 1,597 и 1,456 Å соот-
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ветственно в приближении ОЦК-решетки с координационным числом 12 по По-

лингу [96] и равномерность их распределения. 

 

 

Рисунок 3.4. Микродеформация решетки при температуре  

синтеза 1100 °C и 1200 °С. 

При нулевой выдержке при 1100 °С (рисунок 3.4, а) наблюдается наимень-

шее значение микродеформации, что свидетельствует о начале образования β-

фазы, а достаточной неоднородности еще нет. С увеличением времени выдержки 

величина микродеформации увеличивается из-за насыщения β-фазы Nb и Zr, что 

приводит к неравномерному распределению этих элементов внутри фазы. Даль-

нейшее увеличение времени выдержки способствует диффузии этих элементов, 

которая, вероятно, достигает максимума. Возможно, значительное увеличение 

времени выдержки при 1100 °С может вызвать дальнейшее взаимодействие ком-

понентов, а при образовании β-фазы гомогенизация приведет к параболическому 

характеру кривой деформации решетки с ее падением до меньших значений, как 

было показано при синтезе 1200 °С (рисунок 3.4, б). 

а) 

б) 
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При 1200 °С и нулевой выдержке β-фаза проявляет наибольшую величину 

микродеформации, что объясняется неравномерным распределением компонентов 

за счет диффузии в β-фазе. С увеличением времени выдержки микродеформация 

уменьшается и в конечном итоге падает до 0,18 %, что является типичным значе-

нием для кристаллических отожженных сплавов. Падение микродеформации 

можно объяснить следующим: мелкие частицы, в нашем случае титана, насыща-

ются другими элементами быстрее, чем крупные частицы, и внутри этих мелких 

частиц происходит гомогенизация, вызывающая падение микродеформации. Дру-

гими словами, имеют место два разных конкурирующих процесса. С одной сто-

роны, насыщение титана  Nb и Zr происходит до критической концентрации, вы-

зывая образование β-фазы: β-твердый раствор неоднороден, что изменяет микро-

деформацию. С другой стороны, высокие температуры обработки вызывают сни-

жение микродеформации за счет процессов гомогенизации. Первый случай пре-

обладает при 1100 °С, второй - при 1200 °С. 

Одновременно происходит диффузия в крупных частицах с последующей 

гомогенизацией, что приводит к дополнительному уменьшению микродеформа-

ции. Чем больше частиц, где происходит гомогенизация, тем ниже значение мик-

родеформации. По логике вещей, за этим объяснением должно последовать моно-

тонное увеличение количества β-фазы, что и наблюдалось в нашем случае (рису-

нок 3.4, б). Аналогичные процессы протекают и при 1100 °С, но необходима бо-

лее длительная выдержка. 

На рисунке 3.5 показано сравнение распределения элементов порошков с 

разными значениями микродеформации. Картирование химического состава по-

рошка, синтезированного при 1100 °С, с выдержкой 6 ч,  показало, что Ti, Zr, Nb 

имеют крайне неоднородное распределение в частицах порошка, что подтвержда-

ется EDS-анализом (рисунок 3.5, а, б), при этом наблюдается сильная микроде-

формация решетки (рисунок 3.4, а,).  

В соответствии с низким значением микродеформации порошок сплава по-

лученный по режиму 1200 °C в течение 12 ч должен демонстрировать относи-

тельно равномерное распределение элементов внутри частиц, что показано на ри-
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сунке 3.5, в. Однако, EDX-анализ (рисунок 3.5, г) показал, что встречаются части-

цы с отклонением от среднего химического состава Zr ≈ 18, Nb ≈ 15 % ат. (спектр 

5).  

 

 

Рисунок 3.5. Результаты ЭДС-анализа порошков (ρшихты = 1,4 г/см
3
), синтезированных при 

различных режимах: а), б) 1200 °С, 12 ч и в) 1100 °С, 6 ч. 
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Разница максимальной и минимальной концентрации Ti в порошке составля-

ет 21 % ат., а концентраций Zr и Nb составляет 7 и 27 % ат. Тем не менее, в от-

дельных частицах наблюдается равномерное распределение элементов (спектры 

1, 2, а также 6, 7, 8 на рисунке 3.5, г) благодаря выравнивающей диффузии компо-

нентов внутри порошка. Следовательно, процессы гомогенизации ограничивают-

ся отдельными частицами, поскольку перенос Ti, Zr и Nb через жидкий кальций 

не происходит из-за их незначительной растворимости. 

В качестве критерия оценки равномерности  распределения элементов при-

няли отношение размаха концентраций Ti, Zr и Nb (∆C = Cmax - Cmin) к средней 

концентрации элементов ( ) (рисунок 3.6).  

 

 

Рисунок 3.6. Однородность порошка при температурах синтеза: а) 1100 °C, б) 1200°C,  

Порошок, полученный при  1100 °С с выдержкой 6 часов, характеризуется 

неоднородным распределением Zr и Nb. Увеличение температуры до 1200 °С и 

времени синтеза до 12 часов способствует гомогенизации, однако неоднородность 

по Nb сохраняется, что, скорее всего, связано с его высокой температурой плав-

ления и как следствие, низким коэффициентом диффузии.  

Аномальная кинетика роста β-фазы при температурах восстановления выше 

1100 °С (рисунок 3.2), вероятно, связана с выделением тепла в ходе реакции вос-

становления. В работе [97] сообщается, что при кальциетермическом восстанов-
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лении оксида TiO2 в районе температур 1050 - 1100 °C наблюдается сильный эк-

зотермический эффект. Такое химическое тепло может дополнительно разогре-

вать шихту, тем самым способствуя ускорению реакции синтеза β-фазы. Извест-

но, что в СВС-синтезе есть способ изготовления сплавов у которых экзотермиче-

ский эффект низкий – это термически-сопряжѐнные реакции. То есть когда в про-

цессе СВС-синтеза собственной теплоты выделяемой при горении смеси недоста-

точно для сплавообразования, то тогда в эту систему дополнительно вводят реак-

цию с высоким экзотермическим эффектом, которая выступает в роли донора. 

Например, реакция Ti + C → TiC + Q↑ выступает дополнительным поставщиком 

тепла при изготовлении композита на основе сплава CoCrFeNiMn при СВС-

синтезе [98,99]. При образовании карбида TiC выделяется такое количество тепла, 

которое способно расплавить все элементы входящие в состав сплава 

CoCrFeNiMn. В гидридно-кальциевом синтезе таким источником тепла может яв-

ляться реакция TiO2 тв + 2Caжид → Tiтв + 2CaOтв + Q↑. Поскольку β-твердый рас-

твор с большей вероятностью образуется в результате диффузии в твердом состо-

янии, он не может принести достаточно тепла, чтобы обеспечить быстрое образо-

вание β-фазы. В нашем случае дополнительным источником тепла могла бы быть 

реакция TiO2 твердый + 2Ca жидкий → Ti твердый + 2CaO твердый + Q↑ или ана-

логичные реакции восстановления Zr и Nb жидким Ca. 

Чтобы доказать гипотезу о том, что образование β-фазы определяется диффу-

зией в твердом состоянии, кинетика роста β-фазы при 1200 °C проанализирована с 

помощью графических методов, как показано на рисунке 3.7. Считается, что заро-

дышеобразование будет контролироваться диффузией в твердом состоянии, если 

увеличение количества фазы пропорционально квадратному корню из времени 

воздействия [100,101]. На рисунке 3.7, а показана прямая зависимость между ко-

личеством β-фазы и квадратным корнем из времени синтеза, что означает, что β-

фаза образуется по механизму твердотельной диффузии. Далее, углубляясь в ме-

ханизм диффузии, можно обсудить и некоторые другие модели диффузии. Šesták 

J. и Berggren G. обобщают и описывают разнообразие законов кинетики твердо-

фазных реакций [102], которые можно использовать в настоящей работе. На ри-
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сунке 3.7, б), в) показана зависимость α (степени превращения - объемной доли 

целевой фазы) от времени выдержки при температуре обработки 1200 °С. 

 

  

Рисунок 3.7. Интерпретация экспериментальных данных для порошков, получен-

ных при 1200 °С: зависимость количества β-фазы от корня квадратного из времени вос-

становления при 1200 °C (а); зависимость между степенью превращения α и временем 

выдержки с различной плотностью шихты: б)ρшихты = 1,4 г/см
3
, в) ρшихты = 1,6 г/см

3
 

Видно, что существуют три различных закона интерпретации механизма 

переноса: одномерный, двумерный и трехмерный процессы переноса. Одномер-

ный процесс означает диффузию в предположении плоской сплошной поверхно-

сти, что может означать одностороннюю диффузию, подобную той, которая 

наблюдается в диффузионных парах. Двумерный механизм подразумевает диф-

фузию атомов по поверхности частицы. Трехмерный механизм соответствует 

объемной диффузии в предположении сферической формы. Показано, что для по-

а) 

б) в) 
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рошка с плотностью шихты 1,4 г/см
3
 (рисунок 3.7, б) образование β-фазы подвер-

жено двум различным механизмам: одно- и двумерному механизмам переноса, 

которые могут протекать одновременно или друг за другом (R
2
 = 0,98 – 0,99). В 

случае порошка с плотностью шихты 1,6 г/см
3
 трехмерный массоперенос более 

точно соответствует экспериментальным данным (R
2
 = 0,95) (рисунок 3.7, в), ве-

роятно, за счет того, что прессование обеспечивает более плотный контакт между 

компонентами. 

Количественная оценка влияния каждого параметра обработки при гидрид-

но-кальциевом синтезе сплава Ti-18Zr-15Nb осуществлялась регрессионным ана-

лизом. С помощью статистического программного обеспечения Minitab 21 был 

использован метод прямого выбора с проверкой, в результате которого была по-

лучена следующая регрессионная модель: 

                                                             (1) 

где Qβ-количество β-фазы, % об.; T- температура синтеза, °C; τ- время выдержки 

k1 = 0,2588 % об/ ºC, k2 = 1,095 % об/ч, 

Как показано в регрессионной модели, прессование исключено из модели, 

поскольку оно имеет низкую значимость P = 0,1, установленного для текущего 

регрессионного анализа. P-значения для параметра температуры и константы 

меньше 10
-3

, но для параметра времени выдержки он довольно высок и оценива-

ются как 0,065, что может быть принято в модели только для уровня достоверно-

сти 90%. Коэффициенты дисперсии для обоих параметров модели составляют 

1,03, что близко к 1 и означает, что между ними нет корреляции. Более того, стан-

дартизированные остатки подчиняются нормальному закону распределения (ри-

сунок 3.8), который с учетом вышеупомянутых параметров показывает достовер-

ность модели. Значения F, которые показывают влияние каждого параметра, со-

ставляют 197,49 и 3,59 для температуры и выдержки, соответственно. Следова-

тельно, температура оказывает более существенное влияние на модель, чем вы-

держка.  

Скорректированный R-квадрат для разработанной модели составляет 83,3 

%, что является довольно высоким значением и означает, что 83,3 % изменения 
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количества β-фазы может быть описано изменением температуры и выдержки в 

модели с учетом влияния двух предикторов в модели.  

 

 

Рисунок 3.8 – График нормальной вероятности стандартизированных остатков для 

разработанной модели 

Таким образом, по уравнению (1) можно рассчитать такую температуру вос-

становления (T), при которой можно будет получить порошок Ti-18Zr-15Nb со 

100 %-ым содержанием искомой фазы. В качестве граничных условий примем: 

время выдержки (τ) 12 часов. Такая оценка даѐт T = 1242 °C, что хорошо сходится 

с настоящими экспериментальными данными (рисунок 3.3). Вероятно, всѐ это 

свидетельствует о том, что механизм сплавообразования Ti-18Zr-15Nb определен 

верно и допускается использование данного метода расчѐта количества фазы β-Ti. 

3.2. Свойства гидридно-кальциевого порошка сплава Ti-18Zr-15Nb 

Морфология получаемых порошков также несет представление о реализа-

ции того или иного механизма образования сплава. Известно [103], что если ком-

поненты сплава, получаемого гидридно-кальциевым восстановлением, хорошо 

или полностью растворимы в жидком кальции (от избытка восстановителя), то 

формируются частицы с глобулярной (почти сферической) формой. Например, 

это происходит для случая гидридно-кальциевого синтеза NiAl и Ni3Al (рисунок 

3.9).  
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Рисунок 3.9. Морфология частиц NiAl (а) и Ni3Al (б), синтезированных гидридно-

кальциевым методом с избытком восстановителя 20 % [103]. 

Очевидно, что образование глобулярной формы происходит из-за перекри-

сталлизации Ni и Al через расплав жидкого Ca, так как синтез происходит ниже 

температуры плавления сплавов Ni3Al и NiAl. Растворимость Ni в Caж находится 

на уровне 45 % при температуре 1200 °C [104], Al – неограниченно растворим 

[105]. 

В то же время, если все элементы или какой-то основной элемент, входящий 

в состав сплава не растворяются в жидком Ca, то порошки характеризуются 

сложной, губчатой формой частиц. К таким элементам относится Ti, Zr и Nb из 

которых состоит сплав [85,106,107]. Из работ [108-110], известно, что при кальци-

етермическом восстановлении порошки Ti, Zr и Nb обладают сложным губчатым 

строением частиц (рисунок 3.10). Соответственно, чтобы при образовании сплава 

сохранялась морфология исходных восстановленных металлов взаимодействие 

составляющих элементов должно протекать в твердой фазе. 

Соответственно, для дополнительного подтверждения теории о диффузион-

ном механизме синтеза сплава Ti-18Zr-15Nb в условиях гидридно-кальциевого 

восстановления проследили эволюцию морфологии и размерных параметров по-

рошка сплава Ti-18Zr-15Nb для плотности шихты 1,4 г/см
3
, полученных при тем-

пературах восстановления 900 – 1200 °C с выдержкой 0 и 6 ч. 
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Рисунок 3.10 – Морфология кальциетермических порошков:  

а) Ti; б) Nb; в) Zr [108-110]. 

При синтезе при температуре 900 °C без выдержки порошок сплава содержит 

частицы исходных оксидов TiO2, ZrO2 и Nb2O5, отличающиеся по морфологии. В 

материале присутствуют как частицы Nb2O5 с регулярной геометрической фор-

мой, так и частицы TiO2 и ZrO2 с неправильной формой и разветвленной поверх-

ностью. Гранулометрический анализ показал, что размер частицы характеризуют-

ся  бимодальным распределением – помимо основной фракции наблюдается 

фракция, скорее всего, порошка Nb2O5,со средним размером порошка – 0,4 мкм 

(рисунок 3.11). Основная фракция имеет логнормальное распределение - в полу-

логарифмических координатах кривая распределения почти симметрична. 

Губчатая форма частиц, состоящая из мелких спеченных частиц, появляется 

после выдержки 6 ч (рисунок 3.11). Также присутствуют большое количество 

мелких частичек отдельных оксидов, не спѐкшихся в агломерат из-за низкой тем-

пературы. 
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Рисунок 3.11 - Морфология порошков и распределение частиц по размерам после  

синтеза при 900 °C 

Согласно данным рентгенофазового анализа, порошок, синтезированный 

при 900 °C в течение 6 ч, состоит из восстановленных металлов и оксида Ti2O3. 

Кривая распределения частиц по размерам становится скошенной за счет инте-

грации с мелкочастичной фракцией. 

После синтеза при 1000 °C без выдержки порошок сплава сохраняет основ-

ную морфологию исходных оксидов (см. рисунок 3.12). Однако результаты рент-

геноструктурного анализа свидетельствуют о том, что в порошке уже содержится 

до 30 % объемных частиц α-Ti и Nb. При этом размер частиц практически не от-

личается от размеров после синтеза при 900 °C и 0 часов выдержки, а распределе-

ние размеров также обладает двойным пиком (см. рисунок 3.12). Стоит отметить, 

что появляется асимметрия в распределении, указывающая на формирование 

определенного количества крупных частиц. 
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Рисунок 3.12 - Морфология порошков и распределение частиц по размерам после синтеза 

при 1000 °C. 

Увеличение изотермической выдержки до 6 часов способствует тому, что 

морфология частиц порошка становится губчатой разного размера. Распределение 

частиц меняется, кривая становится асимметричной и скошенной в сторону мел-

ких частиц. Кроме того, отчетливо видно, что кривая является совокупностью как 

минимум двух мономодальных распределений. Мультимодальный характер рас-

пределения с двумя максимумами отвечает, видимо, появлению значимого коли-

чества агрегатов частиц.  

Порошки сплава, восстановленные при 1100 °C без выдержки и с выдержкой 

6 ч, имеют идентичную морфологию и состоят из губчатых частиц (рисунок 3.13), 

но размер частиц существенно возрастает. Характер кривых распределения ча-

стиц по размерам изменяется. Если при режиме без выдержки кривая близка к 

симметричной, то после 6-часовой выдержки становится асимметричной с «хво-
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стом» в сторону мелких частиц, что свидетельствует об увеличении доли крупных 

агломератов и уменьшении мелкой фракции.  

 

Рисунок 3.13– Морфология порошков и распределение частиц по  

размерам после синтеза при 1100 °C. 

После восстановления при 1200 °C порошок сплава имеет крупные губчатые 

частицы, которые состоят из спекшихся частиц β-фазы (рисунок 3.14). Как и при 

температуре 1100 °C, так и при увеличение выдержки при 1200 °C доля β-фазы 

увеличивается за счѐт уменьшения количества α-фазы без каких-либо существен-

ных изменений в морфологии частиц. Отметим, что мелких частиц, не присоеди-

нившихся к агломератам, практически не наблюдается после 6-часовой выдержки. 

Форма кривых распределения частиц по размерам при этой температуре син-

теза отличается незначительно – кривые асимметричные, с «хвостами» в сторону 

мелких частиц. Размер и ширина частиц возрастает. 
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Рисунок 3.14– Морфология порошков и распределение частиц по размерам после синтеза 

при 1200 °C. 

Частиц менее 1 мкм не наблюдается. Распределение становится мономодаль-

ным, но несимметричным в полулогарифмических координатах. Статистические 

данные об изменении размера частиц и характеристик функции распределения 

приведены в таблице 3.2.  

Таблица 3.2 - Статистические данные функции распределения частиц по размерам 

Статистические параметры 

 

Режимы синтеза 

900 °C 1000 °C 1100 °C 1200 °C 

0 ч. 6 ч. 0 ч. 6 ч. 0 ч. 6 ч. 0 ч. 6 ч. 

Сред. арифметическое знач., 

Dср, мкм 
3,7 3,9 3,1 11,6 5,2 19,9 17,4 28,1 

Сред. геометрическое знач., 

медиана Dм, мкм 
3,9 4,0 2,9 12,8 5,7 23,3 19,7 31,6 

Мода Dмод, мкм 4,2 5,4 2,7 13,6 6,8 34,5 27,3 43,5 

Ширина распределения, w, мкм 30,4 38,4 38,3 86,8 48,7 98,1 97,8 123 

Dmin, мкм 0,21 0,26 0,36 0,23 0,16 0,16 0,18 1,00 

Dmax, мкм 30,6 38,7 38,7 87 48,9 98,3 98 124 
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Полученные экспериментальные данные показали, что средний размер ча-

стиц порошка возрастает по мере увеличения продолжительности и температуры 

синтеза. Вместе с изменением размеров изменяется состав и морфология синтези-

рованных порошков. Анализ влияния температурно-временных параметров обра-

ботки позволил выявить три стадии получения синтезированных порошков и 

предложить соответствующую схему эволюции продуктов синтеза (рисунок 3.15). 

 

Рисунок 3.15 – Схема образования частиц сплава Ti-18Zr-15Nb 

в условиях гидридно-кальциевого восстановления TiO2, ZrO2 и Nb2O5 

Первая стадия – до 6- часовой выдержки при 900 °C и до 4 часов при 

1000 °C. 

На этой стадии в шихте сохраняются оксиды металлов. Морфология порошка 

изменяется мало, средний размер частиц порошка остается небольшим (табл. 3), а 

характер их распределения по размерам близок к симметричному  в полулога-

рифмических координатах (рисунок. 3.9 и 3.10). Это подтверждается близостью 
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среднеарифметического, медианного и модального размеров частиц (табл. 3). 

Ширина распределения также меняется незначительно.  

На этом этапе реакция синтеза и скорость роста частиц контролируется про-

цессами на границе раздела фаз - восстановительными реакциями на поверхности 

оксидов, контактирующих с жидким расплавом кальция. Взаимная диффузия эле-

ментов незначительна и образования β-фазы не наблюдается.  

Вторая стадия – 1000 °C с выдержкой от 4ч до 1100 °C с выдержкой 0,5 ч 

С 4-ч выдержки при 1000 °C рентгенофазовый анализ показывает появление 

β-фазы, количество которой растет до 10% при 6 часах. Это свидетельствует о по-

степенном развитии взаимной диффузии компонентов. Уже после 4 часов синтеза 

при 1000 °C процесс восстановления металлов заканчивается – порошок не со-

держит оксидов. Средний размер частиц увеличивается  также, как и ширина рас-

пределения w. Рост ширины распределения означает увеличение различий в усло-

виях образования частиц. Вид функции распределения становится асимметрич-

ным с отрицательной асимметрией, когда средний размер частиц меньше медиан-

ного и меньше модального: Dср<Dм<Dмод.  Вместе с тем, обнаруженная мультимо-

дальность логнормального распределения частиц после 6 часов выдержки пока-

зывает, что в формирование случайной величины – размера частиц – вносят вклад 

различные процессы. Появляются агломераты значительной величины, но боль-

шое количество частиц сохраняют индивидуальность. Таким образом, на второй, 

промежуточной стадии синтеза одновременно происходит совокупность процес-

сов - завершается восстановление металлов из оксидов, получает развитие взаим-

ная диффузии образовавшихся компонентов, начинается агломерация частиц за 

счет их спекания. 

Третья стадия – 1100 °C с выдержкой от 0,5ч  до 1200 °C с выдержкой 12 

часов. 

На этом этапе доминирующей фазой становится β-Ti, доля которого достига-

ет 70 % при 1100 °C и выдержки 6 ч и увеличивается до 95 %  после синтеза 

1200 °C, 12 ч. 
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Кривые распределения частиц по размерам на этом этапе практически одина-

ковы по форме (рисунок 3.11 и 3.12) и характеризуются отрицательной симметри-

ей с «хвостами» в сторону частиц с меньшими размерами. Наблюдается увеличе-

ние среднеарифметического, медианного и модального размеров частиц, а также 

ширины распределения (таблица 3.2). Данные микроструктурного и электронно-

микроскопического анализа показывают, что это происходит вследствие активной 

агломерации частиц. Образующиеся агломераты представляют собой полидис-

персные системы с широким диапазоном распределения частиц по размерам, од-

нако минимальный размер частиц существенно увеличивается, а отдельных ча-

стиц, не объединенных в агломераты, практически не остается после 12 часов при 

1200 °C. 

При этом возрастает гомогенность образующегося β-твердого раствора, о чем 

свидетельствует уменьшение микродеформации β-титана. (рисунок 3.4 б). Это по-

казывает, что на этой стадии основным процессом, контролирующим сплавообра-

зование, становится твердофазная диффузия.  

Таким образом, отсутствие изменения морфологии синтезированных по-

рошков дополнительно подтверждает диффузионную природу образования сплава 

в условиях гидридно-кальциевого восстановления смеси оксидов 

TiO2+ZrO2+Nb2O5.  

3.3. Обобщение результатов синтеза сплава Ti-18Zr-15Nb  

В ходе выполнения исследований представленных в третьей главе диссерта-

ции была проведена обширная работа по выявлению воздействия различных фак-

торов на процесс сплавообразования сплава Ti-18Zr-15Nb при гидридно-

кальциевом синтезе. По результатам фазового состава порошков, полученных по 

режимам показанным в таблице 3.1,а также количественной оценки каждого па-

раметра обработки при гидридно-кальциевом синтезе сплава Ti-18Zr-15Nb по-

строили карту обработки в виде контурного графика представленная на рисунке 

3.16. Из рисунка 3.16 чѐтко видно, сильное влияние температуры на содержание 

количество β-фазы. Это полностью соответствует диффузионному механизму 
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сплавообразования Ti-18Zr-15Nb, характеризующемуся экспоненциальной зави-

симостью скорости реакции от температуры. 

 

Рисунок 3.16. Зависимость времени выдержки от температуры на количество β-Ti 

Экспериментальные результаты, полученные в ходе исследования, позволили 

выявить диффузионную природу взаимодействия между  восстановленными Ti, 

Zr и Nb в сплаве Ti-18Zr-15Nb.  

Первым шагом в процессе формирования фазы β-Ti является восстановление 

исходных оксидов TiO2, ZrO2 и Nb2O5 до чистых металлов. Исследования показы-

вают, что процесс восстановления начинается при температуре 900 °C. Это явля-

ется отправной точкой для реального взаимодействия металлов Ti, Zr и Nb. Со-

гласно данным рентгеноструктурного анализа (см. рисунок 3.1), образование фа-

зы β-Ti в синтезированных порошках происходит диффузионным путем при тем-

пературах выше 1000 °C. Восстановленные металлы из-за своего порошкового 

вида контактируют друг с другом «в точке». 

Таким образом, проделанная работа позволила выявить основные (ключевые) 

факторы, влияющие на фазовый состав гидридно-кальциевых порошков Ti-18Zr-

15Nb (см. таблицу 3.3). 
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Таблица 3.3 – Факторы, обеспечивающие полноту диффузионной реакции образования  

Ti-18Zr-15Nb в условиях гидридно-кальциевого синтеза 

Факторы Степень влияния Пояснение 

температура 

восстановления 
высокая 

скорость диффузии экспонен-

циально зависит от температуры. 

При температуре синтеза 1200 °C 

основное количество фазы β-Ti 

формируется ещѐ на этапе нагрева 

Время 

восстановления 
средняя 

глубина диффузионного пути 

пропорциональна величине √   , 

где D – коэффициент диффузии; τ – 

время. Выдержка позволяет с зату-

хающей скоростью «добрать» не-

которое количество фазы β-Ti, 

максимальный уровень которой 

определяется температурой 

Подпрессовка 

шихты 
низкая 

Эксперименты показали, что под-

прессовка шихты количественно не 

влияет на выход фазы β-Ti 

Информация, содержащаяся в таблице 3.3, носит  в некоторой степени оце-

ночный характер. Однако, исходя из результатов экспериментов и анализа лите-

ратурных источников, можно утверждать, что ранжирование и влияние каждого 

параметра на качество получаемого порошка Ti-18Zr-15Nb методом гидридно-

кальциевого синтеза достаточно точно отражают реальную ситуацию. 

В результате проведенных экспериментов по получению порошка сплава Ti-

18Zr-15Nb посредством гидридно-кальциевого синтеза установлен механизм 

сплавообразования. А также ключевые факторы, влияющие на синтез и морфоло-

гию порошка. Согласно этому режиму в условиях опытно-промышленного произ-

водства была получена экспериментальная партия порошка массой около 10 кг. 

В таблицах 3.4 и 3.5 показан химический состав порошков, по основным 

компонентам (Ti, Nb, Zr) и данные по содержанию примесей, соответственно. 

Таблица 3.4 – Содержание Nb, Zr в порошке сплава Ti-18Zr-15Nb  

полученный по оптимальному режиму синтеза (1200 °C, 12 ч) 

Сплав Ti % атомный
*
 % массовый 

Zr Nb Zr Nb 

Ti-18Nb-15Zr осн. 18,19 14,71 26,6 21,9 
Примечание: 

*
 % ат. каждого элемента расcчитан без учѐта содержания примесей 
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Таблица 3.5 – Содержание примесей в порошке сплава Ti-18Zr-15Nb,  

полученного по оптимальному режиму синтеза (1200 °C, 12 ч) 

Сплав 
% массовый 

Fe Ni Ca O N C H 

Ti-18Zr-15Nb 0,1 - 0,4 0,15 0,15 0,039 0,0045 * 

ВТ6 

(ГОСТ 19807-91) 
0,60 - - 0,20 0,05 0,10 0,015 

ТН1 

ТУ 1-809-394-84 
- - - 0,20 0,05 0,10 0,013 

* - после вакуумного отжига 700 °С, 30 мин 

 

Для сравнения в таблице 3.5 представлены данные по содержанию приме-

сей в известных титановых сплавов, в том числе медицинского назначения, ВТ6 

согласно ГОСТ 19807-91 и TiNi ТУ 1-809-394-84. Это сравнение довольно услов-

но, однако в виду отсутствия стандартов и регламентов на данную систему допу-

стимо, и позволит оценить качество порошковых материалов относительно литых 

сплавов. Видно, что экспериментальные порошки фактически полностью удовле-

творяют требованиям ГОСТ 19807-91 и ТУ 1-809-394-84 с небольшим превыше-

нием по содержанию азота и довольно значительным по водороду. Содержание, 

которого является особенностью гидридно-кальциевого метода.  

Однако в настоящей работе порошки сплавов будут подвергаться вакуумно-

му спеканию, что должно приводить к уменьшению концентрации этих элемен-

тов. 

Дифракционный спектр, снятый от исследуемого порошка Ti-18Zr-15Nb, 

практически полностью соответствует фазе с ОЦК решѐткой (тип А2) содержа-

ние, которой соответствует 95 % β-Ti (рисунок 3.17). Также наблюдаются не-

большое количество фазы на основе α-Ti 

Ниже демонстрируются результаты оценки технологических свойств сплава 

Ti-18Zr-15Nb синтезированного по оптимальному режиму (таблица 3.6)  

Таблица 3.6 – Технологические свойства сплава Ti-18Zr-15Nb синтезированного по опти-

мальному режиму (1200 °C, 12 ч) 

Сплав 
Плотность, г/см

3 
Текучесть 

(50 г, Ø2,5 мм), с насыпная после утряски 

TiZrNb 1,48 2,33 не текут 
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Рисунок 3.17 – Дифрактограмма порошка сплава Ti-18Zr-15Nb, полученног в резуль-

тате гидридно-кальциевого синтеза 1200 °C, 12 ч 

 

Выводы по главе: 

1. Исследования показали, что с помощью гидридно-кальциевого метода 

возможно производить высоколегированные сплавы на основе титана, такие как 

Ti-18Zr-15Nb % ат., при этом отклонения в химическом составе порошкового 

продукта от исходного состава (шихты) минимальны.  

2. Экспериментально показано, что независимо от способа уплотнения 

шихты процесс сплавообразования контролируется твердофазной диффузией вос-

становленных металлов Ti, Nb и Zr через межчастичные контакты. 

3. Разработана регрессионная модель гидридно-кальциевого синтеза 

сплава Ti-18Zr-15Nb. Продемонстрировано влияние каждого действующего фак-

тора: наиболее важным фактором является температура, за которым следует вре-

мя выдержки. Прессование шихты является несущественным и не включается в 

регрессионную модель. 
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4. Показано, что гидридно-кальциевым восстановлением смеси оксидов 

TiO2, ZrO2 и Nb2O5 формирование 100 % β-фазы возможно только при температу-

ре не ниже 1200 °C и времени выдержки не меньше 12 ч. С ростом температуры 

или времени синтеза увеличивается однородность химического состава порошков 

Ti-18Zr-15Nb, что, например, выражается в уменьшении микродеформации ре-

шетки β-Ti.  

5. Установлено, что морфология порошка сплава Ti-18Zr-15Nb, характери-

зуется сложным губчатым строением. Это обусловлено тем, что процесс образо-

вания β-Ti происходит в твѐрдой фазе и наследует губчатую форму частиц вос-

становленных металлов. Однако с увеличением температуры или времени восста-

новления развиваются процессы спекания частиц синтезированного порошка. 

6. В зависимости от температурно-временных параметров синтеза выделе-

ны три этапа эволюции порошка сплава. На первом этапе процесс синтеза контро-

лируется процессами восстановления оксидов на границе контакта с жидким 

кальцием. На втором этапе наблюдали сочетание двух механизмов – восстанови-

тельные реакции и твердофазной диффузии. Третий этап синтеза контролируется 

диффузионными процессами в β-фазе. 
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 4. Консолидация гидридно-кальциевого порошка сплава Ti-18Zr-15Nb 

Следующим технологическим этапом является операция консолидации. По-

скольку основная цель консолидации заключается получении цельных изделий 

путѐм объединения входящих в их состав структурных элементов. Посредством 

компактирования осуществляется переход сыпучего порошкового тела в плотный 

материал. Консолидация порошка включает две основные стадии прессование и 

спекание.  

Как правило, спекание порошков титановых сплавов осуществляют в твердой 

фазе, для избегания недостатков которые возникают при литье в виде ликвации. В 

процессе спекания могут применяться различные атмосферы, такие как инертная 

(аргон), восстановительная (водород) или вакуум. Важно отметить, что выбор ат-

мосферы влияет на конечную пористость изделия. Использование восстанови-

тельной атмосферы обеспечивает более плотное спекание образцов по сравнению 

с инертной атмосферы. Тем не менее, газ, который остается в порах, осложняет их 

залечивание, вызывая газовую пористость. Наилучший результат наблюдается 

при спекании в вакууме за счет удаления газов и летучих примесей, что приводит 

к повышению плотности заготовки. 

Ввиду того, полученный гидридно-кальциевым синтезом порошок Ti-18Zr-

15Nb характеризуется высоким содержанием водорода, то консолидацию осу-

ществляли по схеме – прессование + вакуумное спекание. 

4.1. Прессование  

Первым этапом получения компактных образцов является прессование. Были 

проведены эксперименты по прессованию порошка Ti-18Zr-15Nb методами одно-

стороннего и холодного гидростатического прессования (ХГП). На рисунке 4.1 

представлены результаты прессования порошка Ti-18Zr-15Nb двумя различными 

методами. 

Ввиду отсутствия в научно-технической литературе сведений о плотности 

сплава с концентрацией компонентов подобной настоящим сплавам (таблица 3.4), 

произвели расчѐт теоретической плотности. Для этого исходили из допущения, 
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Vсп = VTi + VZr + VNb, масса сплава также определяется суммой масс составных 

компонентов (mсп = mTi + mZr + mNb). Тогда плотность трехкомпонентного сплава, 

можно рассчитать по формуле: 

 

   
 

   

   
 

   

   
 

   

   
,                                               (4.1) 

где ρсп - плотность сплава, г/см
3
; ρTi, ρZr и ρNb - соответственно, плотность титана, 

ниобия и тантала или циркония в зависимости от сплава, г/см
3
; XTi, XZr и XNb - со-

ответственно, массовая доля титана, ниобия и циркония в сплаве, отн. ед. Концен-

трации (% масс.) основных элементов указаны в таблице 3.4. 

Таким образом, расчѐты, выполненные по формуле (4.1), показывают, что 

плотность сплава Ti-18Zr-15Nb - 5,56 г/см
3
. 

 

Рисунок 4.1. Влияние схемы и давления прессования на относительную плотность 

прессованных брикетов из сплава Ti-18Zr-15Nb  (ρтеор = 5,56 г/см
3
) 

При повышении давления прессования как при одностороннем, так и при 

гидростатическом прессовании плотность материала закономерно возрастает. (ри-

сунок. 4.1). При нагрузке одностороннего прессования 200 МПа образуются бри-

кеты с низкой прочностью, которые легко распадаются при небольшом давлении. 

Увеличение давления до 400 МПа способствует увеличению прочности брикетов, 

кромки которых перестают осыпаться. В сравнении с односторонним прессовани-

ем, холодное гидростатическое прессование (ХГП) обеспечивает более высокую 
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плотность уже при давлении 100 МПа, однако прочность прессовок не достаточна 

для их извлечения из формы после ХГП с сохранением их целостности. Повыше-

ние давления при ХГП до 150 МПа не приводит к существенному повышению 

плотности  заготовок, поэтому в дальнейшем использовали только прессование 

200 МПа как наибольшее создаваемое установкой. Кроме того, исследования по-

казывают [111], что при гидростатическом прессовании образуются брикеты с 

равномерным распределением пористости. Таким образом, оптимальным вариан-

том прессования является холодное гидростатическое прессование. После этого 

этапа формируются формовки с относительной плотностью 65%. Для дальнейше-

го уплотнения прессованные заготовки требуется подвергнуть спеканию. 

4.2. Вакуумное спекание  

Известно, что чем ближе к точке плавления основного компонента прово-

дится спекание сплавов, тем большую плотность достигает материал. Это нахо-

дится в полном согласии с общей теорией твердофазного спекания металлических 

порошков. Согласно данным [112], можно предположить, что температура начала 

плавления сплава Ti-18Zr-15Nb заключена в интервале температур 1620– 1640°C 

(рисунок 4.2).  

 

Рисунок 4.2. Проекция поверхности солидуса системы Ti-Zr-Nb. 
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При этом хорошо известно, что чистый титан ( Тпл= 1670 °C) хорошо спека-

ется при температурах 1200-1400 °C [113]. Кроме того, в работе [113] отмечается, 

что температуру спекания титановых сплавов определяли по диаграммам состоя-

ния,  которая не превышала, как правило, 0,8·Тпл. После такого спекания форми-

ровались заготовки с относительной плотностью 97-99 %.  

В связи с этим, варьируя температуру спекания от 1200 до 1400 °C, а время 

выдержки от 15 до 180 мин, выполнили несколько экспериментов по спеканию 

порошков полученных гидридно-кальциевым синтезом с целью определения оп-

тимального режима спекания. 

Спекаемость оценивали путем построения зависимости плотности от тем-

пературы и продолжительности спекания. Плотность спечѐнных образцов изме-

ряли методом гидростатического взвешивания по ГОСТу (рисунок 4.4).  

  

Рисунок 4.4. Зависимость плотности спеченного сплава от температуры спекания  

Из рисунка 4.4 видно, что с увеличением температуры и времени спекания 

плотность спечѐнных заготовок увеличивается. Минимальное значение плотности 

на уровне 3,9 г/см
3
 было получено после спекания при температуре 1200 °C с вы-

держкой 15 мин, а максимальное (5,45 г/см
3
) при 1400 °C с выдержкой 180 мин.  
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Микроструктурный анализ спеченных образцов показал, что при темпера-

туре спекания 1200 °C с выдержкой в течение 15 минут поры имеют неправиль-

ную форму, с изогнутыми границами, за счет границ отдельных порошинок (ри-

сунок 4.5, а) и распределены однородно по всему объему. Это характерно для 

начальной стадии спекания, в ходе которого образуются межчастичные контакты, 

называемые шейками  

 

Рисунок 4.5. Структура заготовок после вакуумного спекания:  

1200 °С, (а, б); 1300 °С, (в,г); 1400 °С, (д, е) с выдержкой 15 мин (а, в, д) и 3 ч (б, г, е) 
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При увеличении продолжительности и температуры спекания поры начи-

нают приобретать округлую форму, что видно на рисунок 4.5. б-е. Это свидетель-

ствует о протекании процессов коалесценции и залечивания пор. Размеры пор ва-

рьируются от нескольких до сотен микрон. После спекания при температуре 1400 

°С в течение  180 мин, согласно результатам  металлографического анализа и гид-

ростатического взвешивания, общая пористость уменьшилась до 2 % и стала пол-

ностью закрытой. Поры имеют исключительно сферическую форму, размер кото-

рых не превышает 10 микрон (рисунок 4.5, е).  

Вероятно, такое активное спекание при температуре 1400 °C, что составляет 

0,86·Тпл, обусловлено мелким размером частиц (менее 30 мкм), высокой удельной 

поверхностью и значительным количеством дефектов в кристаллической структу-

ре, которые способствуют ускорению диффузионных процессов: взаимной диф-

фузии и самодиффузии. То есть на начальном этапе спекания происходит гомоге-

низация по механизму взаимной диффузии. На более поздних этапах, когда кон-

центрации веществ в основном выровнены, основное значение приобретает само-

диффузия. В это время потоки вакансий способствуют уменьшению пористости 

прессовки [113-116]. 

Таким образом, оптимальным режимом консолидации является холодное 

гидростатическое прессование с усилием прессования 200 МПа и последующим 

высокотемпературным спеканием при 1400 °C с выдержкой не менее 3 часов 

(0,86·Тпл). После такого режима консолидации заготовка имеет характерный ме-

таллический блеск серебристо-светлого цвета без видимых дефектов. Внешний 

вид заготовки размером: Ø ≈25 авторами мм, l ≈170 чтобы мм и определенные 

массой ≈420 г показан на рисунке 4.6. Последующие исследования были проведе-

ны на материалах, прошедших указанный режим. 
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Рисунок 4.6. Внешний вид компактной заготовки Ti-18Zr-15Nb, полученной  

вакуумным спеканием 1400 °C с выдержкой 3 часа. 

Функциональные свойства сплавов с обратимым мартенситным превраще-

нием находятся в строгой зависимости от химического состава матрицы. В свете 

этого необходимо проследить изменение распределения элементов, как в исход-

ном порошке, так и в спечѐнных заготовках. 

Химическим анализом установлено, что после консолидации элементный со-

став по Ti, Nb, Zr не изменяется относительно исходного порошка (таблица 4.1). 

Однако установлено, что содержание этих элементов в порошке может варьиро-

ваться от одной частицы к другой (рисунок 3.5). Микрорентгеноспектральный 

анализ показал, что встречаются частицы с отклонением от среднего химического 

состава Zr ≈ 18, Nb ≈ 15 % ат.. Разница максимальной и минимальной концентра-

ции Ti в порошке составляет 21 % ат., а концентраций Zr и Nb составляет 7 и 27 % 

ат.  (рисунок 3.5) 

После спекания при температуре 1200 °C в течение 30 мин образец также ха-

рактеризуется неоднородным распределением элементов (рисунок 4.7, а). Тем не 

менее, разброс концентраций элементов в зернах значительно уменьшился. Кон-

центрация титана колеблется в пределах 3 % ат., а Zr и Nb не превышает 2 % ат. 

Увеличение температуры спекания до 1400 °C и выдержки до 180 мин (рисунок 

4.7, б), улучшило однородность распределения Ti, Zr и Nb, разброс которых со-

ставил менее 1 %, относительно образца после спекания 1200 °C , 30 мин и в су-

щественной степени относительно порошка.  
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Спектр Ti Zr Nb 

S1 65,92 17,89 16,19 

S2 66,40 18,14 15,47 

S3 66,62 18,29 15,08 

S4 66,03 18,16 15,81 

S5 66,63 17,84 15,52 

S6 65,81 18,35 15,85 

S7 65,50 17,94 16,56 

S8 65,57 18,27 16,17 

S9 66,12 18,51 15,36 

S10 66,65 17,99 15,36 

S11 66,60 18,07 15,33 

S12 66,47 18,21 15,32 

S13 66,55 18,10 15,35 

S14 68,08 16,84 15,08 

S15 66,07 17,77 16,16 

 

 

 

Cпектр Ti Zr Nb 

S1 65,31 18,61 16,08 

S2 65,25 18,74 16,00 

S3 65,09 19,01 15,90 

S4 64,48 19,37 16,15 

S5 64,66 19,30 16,04 

S6 65,12 19,14 15,74 

S7 64,51 19,25 16,25 

S8 64,49 19,19 16,32 

S9 64,95 19,11 15,94 

S10 64,58 19,47 15,95 

S11 65,15 18,96 15,88 

S12 64,79 19,12 16,08 

S13 65,00 19,14 15,86 

S14 64,85 19,25 15,90 

S15 65,32 18,77 15,92 

S16 65,01 19,30 15,69 

Рисунок 4.7 – Структура образца после вакуумного спекания 1200 °C, 30 мин (а) и после 

спекания 1400 °C с выдержкой 180 мин (б). 

 

Таким образом, гомогенность сплава на каждом этапе технологического про-

цесса, начиная с синтеза порошка сплава Ti-18Zr-15Nb и заканчивая вакуумным 

спеканием при температурах 1200 и 1400 °C непрерывно улучшается. Это отчет-

ливо видно на рисунке 4.8, на котором показано как изменяется гомогенность 

сплава, характеризуемая как   / , (где    – размах концентраций элементов,   – 

средняя концентрация).  

а) 

б) 
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Рисунок 4.8 – Гомогенность сплава в зависимости от технологического этапа: 

а – порошок; б – спекание 1200°C, 30 мин; в – спекание 1400°C, 3 часа 

Фазовый состав сплава  сплав Ti-18Zr-15Nb в спеченном состоянии полно-

стью соответствует фазе β-Ti с ОЦК решѐткой типа А2 (см. рисунок 4.9). В табли-

це 4.2 представлен фазовый состав. 

 

Рисунок 4.9. Дифрактограмма спеченного сплава Ti-18Zr-15Nb при 1400 °С, 180 мин 

Таблица 4.2 – Фазовый состав сплава Ti-18Zr-15Nbr после спекания 1400 °С, 3 ч. 

Сплав Фаза % об. Периоды, нм 

Ti-18Zr-15Nb β-Ti ( type A2) 100 a = 0,3339 
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В таблице 4.3 представлены данные о концентрации элементов внедрения (O, 

N, C, H) в сплаве Ti-18Zr-15Nb после вакуумного спекания. Как видно из таблицы 

4.3, после операций консолидации (прессование и спекания) уровень примесей 

внедрения (O, N, C, H) практически не изменился, относительно исходного по-

рошка.  

Таблица 4.3. Содержание примесей внедрения в спеченном сплаве Ti-18Zr- 

Сплав 
% массовый 

O N C H 

Ti-18Zr-15Nb 0,14 0,12 0,039 0,003 

ВТ-6 

ГОСТ 19807-91 
0,20 0,05 0,10 0,015 

ТН1  

ТУ 1-809-394-84 
0,20 0,05 0,10 0,013 

Сравнивая данные по содержанию примесей исследуемого сплава в ком-

пактном состоянии с другими титановыми сплавами ВТ-6 и Ti-Ni, используемыми 

в медицине можно сказать, что сплав Ti-18Zr-15Nb фактически полностью удо-

влетворяют требованиям ГОСТ 19807-91 и ТУ 1-809-394-84 с небольшим превы-

шением по содержанию азота. 

Из чего можно заключить, что технология холодного гидростатического 

прессования и вакуумного спекания позволяет изготавливать компактные заго-

товки порошкового сплава Ti-18Zr-15Nb, фазовый состав которых отвечает β-Ti, 

количество которого в структуре составляет 100 % и остаточным уровнем пори-

стости 2-5 % 

Выводы по главе: 

1. Порошковый сплав характеризуется хорошей уплотняемостью, что гаран-

тирует получение прессованных брикетов достаточной прочности и пригодных 

для выполнения последующей операции спекания. 

2. Определены основные технологические операции консолидации. Установ-

лено, что наиболее оптимальной схемой прессования является холодное гидро-

статическое прессование под давлением 200 МПа. Методом пробных спеканий 
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определена оптимальная температура спекания исследуемого сплава, которая со-

ставила 1400 °C. 

3. Спекание 1400 °C прессовок сплава Ti-18Zr-15Nb, имеющих относи-

тельную плотность 65 %, позволяет получать заготовки с остаточной пористостью 

около не более 5 %. Спекание не ухудшает качество компактного материала по 

содержанию примесей внедрения (O, N, C, H).  

4. На основе проведенных исследований в 3 и 4 главах, можно сделать вывод, 

что по разработанной технологии (гидридно-кальциевый синтез + вакуумное спе-

кание) можно получать заготовки, химический и фазовый состав которых отвеча-

ет заданному, а также с плотностью 95-98 %.   
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5. Свойства компактного порошкового сплава Ti-18Zr-15Nb 

В 5 главе диссертационного исследования представлены результаты меха-

нических и функциональных испытаний компактного порошкового гидридно-

кальциевого сплава Ti-18Zr-15Nb. А также показано сравнение с литым аналогом. 

Применение методов порошковой металлургии при изготовлении имплан-

татов является перспективным направлением. Так как одной из возможностей 

управления значениями модуля упругости является получение пористого матери-

ала по технологиям, позволяющим регулировать пористость. К таким технологи-

ям относится, прежде всего, порошковая металлургия. Очевидно, что пористый 

материал будет обладать меньшей прочностью, но, с другой стороны, пористые 

имплантаты обеспечивают лучшую остеоинтеграцию, то есть врастание в кост-

ную ткань [75-77]. В связи с этим необходимо проводить оптимизацию величины 

пористости, чтобы обеспечить одновременно и низкие значения модуля упругости 

и приемлемую прочность. Для этого в начале необходимо определить уровень ме-

ханических и функциональных свойств в компактном беспористом состоянии с 

плотностью близкой к теоретической.  

5.1. Структура и механические свойства сплава Ti-18Zr-15Nb 

На рисунке 5.1 представлены фотографии микроструктуры порошкового Ti-

18Zr-15Nb после спекания 1400 °C с выдержкой 180 мин. Из анализа фотографий 

структуры (рисунок 5.1) видно, что материал является пористым. Микроструктура 

образцов однофазная, зерна β-фазы имеют главным образом равновесную форму 

со спрямленными границами и 120-градусными стыками границ, что свидетель-

ствует стабильности структуры после спекания. Признаков окисления не замече-

но. Измерение плотности гидростатическим взвешиванием показало следующие 

результаты: плотность сплава Ti-18Zr-15Nb – 5,45 г/см
3
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Рисунок 5.1. Микроструктура спеченного сплава Ti-18Zr-15Nb  

Для определения статистических характеристик зеренной структуры, пред-

ставленной на рисунке 5.1, использовали методы количественной металлографии 

– метод случайных секущих. При анализе массива экспериментальных данных 

для расчета среднего значения зерна, важно сначала определить характер распре-

деления зерен по размерам. Объѐм выборки составил 250 зерен. На рисунке 5.2 

представлена частотная гистограмма, отражающая распределение зерен по разме-

рам. Вид гистограммы адекватно описывается нормальным законом распределе-

ния, что позволяет определить средний размер зерна, как среднеарифметическое 

всего массива данных. Статистическая обработка полученных данных проводи-

ласьв ППП «Statgraphics», результаты которой показаны в таблице 5.1. 

 

Рисунок 5.2. Гистограммы распределения зерен по размерам  

после спекания 1400 °С, 180 мин. 
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Таблица 5.1. Характеристики зеренной структуры образца Ti-18Zr-15Nb 

Параметр Величина 

dср 79 ± 4 мкм 

dmin 18 мкм 

dmax 168 мкм 

V, % 38,53 % 

R 150± 4 мкм 

 

Количественный металлографический анализ показал, что сплав Ti-18Zr-

15Nb после спекания имеет крупнозернистую зеренную структуру (таблица 5.1). 

В качестве меры зеренной однородности можно использовать значение коэффи-

циента вариации [117]. Как видно из таблицы 5.1 коэффициент вариации (V) из-

мерений, рассчитанный по выборке объѐмом 250 зерен, составляет ~ 39 %, что 

исходя из работы [117] свидетельствует об однородности структуры. 

На испытательной машине Instron 5581 по схеме одноосного растяжения 

определили прочностные и упругие характеристика сплава Ti-18Zr-15Nb после 

спекания 1400 °C. Скорость деформации 10
-3

 с
-1

. Механические свойства были 

определены согласно требованиям ГОСТ 1497-84 на образцах стандартной формы 

(рисунок 5.3).  

 

Рисунок 5.3. Внешний вид образцов сплава Ti-18Zr-15Nb на растяжение. 

На рисунке 5.4 показана диаграмма растяжения. Результаты исследования 

приведены в таблице 5.2. Также для сравнения в таблице 5.2 представлены дан-

ные механических свойств литого сплава с близким химическим составом.  
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На диаграмме растяжения можно выделить 3 характерных участка. I уча-

сток соответствует упругой деформации образца. Следует также отметить, что 

выраженной площадки текучести не наблюдается. Дальнейшее увеличение 

нагрузки способствует плавному переходу к упрочнению материала (участок II) в 

результате наклѐпа и залечивания пор. При достижении максимального напряже-

ние процесс упрочнения сменяется разупрочнением, что на диаграмме растяже-

ния сопровождается некоторым снижением напряжения, после которого следует 

разрушение образца. 

 

Рисунок 5.4. Диаграмма растяжения сплава Ti-18Zr-15Nb после спекания. 

Проведенные исследования показали, что порошковый материал показывает 

высокую прочность и низкий модуль упругости. Тем не менее, модуль упругости 

порошкового сплава превышает таковой литого сплава. Кроме того порошковый 

сплав характеризуется низкой пластичностью, что можно объяснить крупным 

размером зерна и наличием в структуре пор. 

Таблица 5.2. Механические свойства спеченного сплава Ti-18Zr-15Nb 

Сплав  σ
в
, МПа σ

0,2
, МПа E, ГПа δ, % 

Ti-18Zr-14Nb -I 738 442 54 7 

Ti-18Zr-14Nb -II 582 393 49 4 

Ti-18Zr-14Nb -III 735 367 39 11 

Ti-18Zr-15Nb 

порошковый спеченный 
784 760 61 3 
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Следует также отметить, что все механические характеристики сплава, 

представленные в таблице 5.2, полученного по традиционной технологии литья, 

были определены после проведения термомеханической обработки, а в некоторых 

случаях после комбинированной термомеханической обработки. Так сплав под 

цифрой I и II подвергали теплой и горячей ротационной ковке, соответственно. 

Под цифрой  III – комбинированной ТМО, заключающейся в горячей ротацион-

ной ковки + холодная ротационная ковка с последующим последеформационным 

отжигом при 525 °C [118]. Следовательно, сопоставлять свойства порошкового 

сплава с литым и деформированным,  совершенно неправильно. Рациональнее со-

ставить с исходным состоянием литого сплава. Но информация в литературе о 

механических свойствах в исходном состоянии отсутствует. 

Хотя пористость и оказывает положительное влияние на процесс вживляе-

мости материала в организм человека, было принято решение о проведение тер-

момеханической обработки спеченного сплава. С целью повышения не только 

уровня механических свойств, в частности пластичности, но и снизить уровень 

пористости. Кроме того, присутствие в компактном материале пор приводит к 

снижению функциональных свойств, таких как ЭПФ и СУ [119]. Из этого следует, 

что добиться максимальных значений как механических, так и функциональных 

свойств возможно достижения беспористого состояния. 

5.2. Влияние ТМО на структуру и механические свойства сплава  

       Ti-18Zr-15Nb 

В настоящем разделе диссертации описаны результаты, проведения дефор-

мации спеченных порошковых заготовок, а так свойства сплава Ti-18Zr-15Nb по-

сле ТМО. В качестве основных схем деформации использовали: радиально-

сдвиговую прокатку (РСП) и ротационную ковку (РК) [118].  

Для РСП использовали спеченные заготовки Ø 25 мм, длина 200 мм. Процесс 

РСП представляет собой частный случай винтовой прокатки, специально разрабо-

танный для деформации сплошных заготовок [120]. За счет больших углов подачи 

(18-210°) и специальных калибровок валков РСП позволяет эффективно деформи-

ровать сплошные заготовки с интенсивным измельчением и уплотнением струк-
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турного строения различных металлов и сплавов [121, 122]. Для прокатки прутков 

средних и малых сечений (10-50 мм) созданы специальные министаны конструк-

ции МИСиС [120]. В данной работе прокатку осуществляли на двух таких 

трехвалковых министанах: «20-40» и «10-30». Прокатку выполняли в две стадии. 

На первой стадии на стане «20-40» делали семь проходов (Ø прутков - 23, 21, 19, 

18, 17, 16 и 15 мм соответственно). Температура нагрева заготовки под деформа-

цию составила 900 °С. На второй стадии на стане «10-30» делали 7 проходов (Ø 

прутков - 14, 13, 12, 11, 10, 9 и 8 мм соответственно) Величина суммарно накоп-

ленной истинной деформацией после двух этапов составила е = 1,13. Температура 

нагрева заготовки под деформацию составила 900 °C.  

Для ротационной ковки заготовки имели размеры Ø 15 мм, длина 200–220. 

Ротационную ковку проводили при температурах 700 и 800 °С со степенью ис-

тинной деформации е = 0,63 (диаметр прутка после деформации – 8 мм) на мо-

дернизированной двухбойковой ротационно-ковочной машине РКМ2 В2129.02. 

Внешний вид машины показан на рисунке 5.5.  

Ротационная ковка является эффективным методом обработки материалов. 

Она основана на равномерном осевом сжатии, которое достигается благодаря од-

новременному действию радиально перемещающихся бойков. Это позволяет до-

биться высокой степени деформации без образования трещин в обрабатываемом 

материале. Важно отметить, что обжатия при этом процессе остаются незначи-

тельными, что делает радиальную ковку особенно привлекательной для обработ-

ки длинномерных массивных заготовок [123,124]. 

Одно из главных преимуществ ротационной ковки - высокое качество обра-

батываемой поверхности. Это позволяет использовать ротационную ковку не 

только как предварительную операцию, но и как окончательную обработку мате-

риала. Следовательно, ротационная ковка не только повышает качество производ-

ства, но и повышает коэффициент использования металла. 

В итоге, ротационная ковка является эффективным и многофункциональным 

методом обработки материалов. Она обеспечивает высокую степень деформации 

без образования трещин и обеспечивает высокое качество обрабатываемой по-
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верхности. Это делает ротационную ковку привлекательной для различных про-

изводственных задач. 

 

 

Рисунок 5.5 Внешний вид ротационно-ковочной машины. 

Температуры под РСП и РК выбраны, исходя из анализа работ [118,125]. 

Далее по тексу будут применяться сокращения: РК700 и РК800 - ротационная 

ковка при температуре 700 и 800 °С, РСП900 - радиально-сдвиговая прокатка при 

900 °C. 

Рентгенофазовый анализ показал, что после деформации фазовый состав не 

изменяется, относительно спеченного состояния, и  представляет высокотемпера-

турную аустенитную фазу на основе β-Ti (таблица 5.3). В образцах других вто-

ричных фаз не обнаружено. 

Таблица 5.3 – Фазовый состав порошкового сплава Ti-18Zr-15Nb   

Сплав Обработка Фаза % об. Периоды, нм. 

Ti-18 Zr-

15Nb 

Спекание β-Ti (тип A2) 100 a = 0,3336 

РК700 β-Ti (тип A2) 100 a = 0,3335 

РК800 β-Ti (тип A2) 100 a= 0,3336 

РСП900 β-Ti (тип A2) 100 a =0,3340 
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Из результатов рентгеноструктурного анализа следует, что после всех видов 

обработки сохраняется гомогенное структурное состояние, при котором суще-

ствует одна высокотемпературная аустенитная фаза на основе β-Ti одного и того 

же состава. Вторичных фаз не обнаружено. Параметр решетки высокотемпера-

турной аустенитной фазы на основе β-Ti практически не изменяется при измене-

нии схемы ТМО. 

Все заготовки порошкового сплава Ti-18Zr-15Nb, полученные в результате 

спекания, имеют некоторую остаточную пористость. Это обусловлено тем, что ни 

одна из известных технологий спекания не позволяет достичь абсолютной плот-

ности. Одной из основных задач горячей термомеханической обработки порош-

ковых сплавов является снижение пористости, но также происходит и измельче-

ние структуры, что благоприятно влияет на свойства материалов. 

На рисунке 5.6 показаны результаты измерения плотности сплава в спечен-

ном состоянии  и после термомеханической обработки. 

 

 
Рисунок 5.6 Влияние ТМО на плотность порошкового сплава Ti-18Zr-15Nb. 

Используемые методы и режимы термомеханичкой обработки (ТМО) при-

водили к повышению плотности порошковых сплавов. Однако, согласно резуль-

татам гидростатического взвешивания, радиально-сдвиговая прокатка оказалась 
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исключением из этого правила. В центральной части прутка из порошкового 

сплава Ti-18Zr-15Nb, в силу особенностей течения металла и напряженно-

деформированного состояния происходит разрыхление. Это явление эффективно 

используется для прошивки бесшовных трубных заготовок. Однако при термоме-

ханической обработке заготовок сплава Ti-18Zr-15Nb разрыхление нежелательно. 

Наличие большой осевой пористости также подтверждает металлографический 

анализ после РСП900 (рисунок 5.7.) 

  

Рисунок 5.7 Микроструктура сплава Ti-18Zr-15 после РСП 900 

Снизить склонность к разрыхлению осевой зоны можно путем увеличения 

обжатия и корректировкой режимов термомеханической обработки, например, 

температуры прокатки, скорости вращения валков и др. Однако это не входит в 

цель настоящей работы. В связи с этим далее в работе будет рассматривать только 

один вид термомеханической обработки – ротационная ковка.  

Структура сплава после ротационной ковки представлена на рисунке 5.9. 

Значения среднего размера зерна определенные количественной металлографией 

указаны далее по тексту, а также отражены в таблице 5.4. 

Травление образцов после РК показало их высокую химическую активность: 

образцы мгновенно перетравливались и покрывались чѐрными пятнами. В этой 

связи использовали способ многократного полирования, чередующийся с травле-

нием. 
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Рисунок 5.9 Микроструктура сплава Ti-18Zr-15 после а – РК700; б – РК800 

Из фотографий микроструктур видно, что термомеханическая обработка по-

средством ротационной ковки приводит к измельчению зерен, средний размер ко-

торых составляет 12,7 ± 1 мкм и 14,2 ± 1 мкм, соответственно для РК700 и РК800. 

Структура сплавов – однофазная. Форма зерен – полиэдрическая, большое коли-

чество тройных стыков с углом разориентировки близкой к 120°. Ярко выражен-

ных следов пластической деформации не обнаружено. 

Результаты механических испытаний показали, что ротационная ковка спо-

собствует аномальному снижению модуля упругости. При этом РК приводит к 

существенному росту пластичности относительно спеченного состояния (таблица 

5.4). Как видно из таблицы 5.4, пластичность сплава возросла в два раза при со-

хранении достаточной прочности. 

Таблица 5.4. Механические свойства и размер зерна порошкового сплава  

Ti-18Zr-15Nb после ТМО 

Сплав  

Температура 

деформации, 

°C 

σ
в
, 

МПа 

σ
0,2

, 

МПа 

E, 

ГПа 
δ, %  dср, мкм 

Ti-18Zr-15Nb  
800 833 614 53,5 8,06 14,2±1 

700 850 640 54 8,12 12,7±1 

Из этого можно заключить, что сплав Ti-18Zr-15Nb сохраняет однофазную 

структуру β-Ti после всех видов обработки. Порошковый сплав демонстрирует 

хорошую  деформируемость такими методами как ротационная ковка и радиаль-

но-сдвигавая прокатка. Однако, дальнейшее улучшение качества прутка после ра-
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диально-сдвиговой прокатки можно, оптимизируя температурные и силовые 

условия деформации, что выходит за рамки данного исследования. 

5.3. Функциональные свойства 

Для того чтобы материал, заменяющий костную ткань, лучше сочетался с 

биомеханикой организма, необходимо не только близость его механических 

свойств к свойствам костной ткани, но и схожесть его поведения при деформации 

т.е. проявлял эффект сверхупругости. Следует отметить, что на сегодняшний день 

нет никакой нормативно-технической документации регулирующий величину 

эффекта сверхупругости в материалах биомедицинского назначения. В работе 

[126] только отмечается, что материал должен проявлять эффект сверхупругости 

не менее 0,5 %. На рисунке 5.10 показаны результаты измерения эффекта 

сверхупругости при деформации кручением образцов 

Характеристики сверхупругого поведения порошкового сплава Ti-18Zr-

15Nb, наведение предварительной деформации кручением выполняли в аустенит-

ной области. На рисунке 5.10 показаны результаты измерения эффекта сверхупру-

гости образцов после спекания. 

 

Рисунок 5.10. Влияние предварительной деформации на обратимую деформацию  

порошкового сплава Ti-18Zr-15Nb после спекания. 
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Также на графике показана модельная кривая (пунктирная линия), которая 

показывает зависимость обратимой (γоб) от полной деформации γп в материале, 

где нет необратимых механизмов деформации. Отклонение, от которой указывает 

на процесс развития пластической деформации, который сопровождается появле-

нием невосстановленной деформации по механизму сверхупругости после снятия 

нагрузки. В образце после спекания, такое наблюдается при полной деформации 

больше 3 %. 

Зависимость, показанную на рисунке 5.10, условно можно разделить на не-

сколько частей: 1) при деформации от 0,5 до 3 % происходит полное восставление 

формы по механизму сверхупругости; 2) от 3 до 5 % - на этом участке начинают 

конкурировать два процесса: восстановление формы по механизму сверхупруго-

сти и пластическая деформация т.е. появляется невосстановленная деформация. 

Иными словами при увеличении степени деформации необратимые механизмы 

вносят все больший вклад в общую деформацию, приводя к увеличению невос-

становленной деформации. В то же время обратимая деформация продолжает по-

вышаться, так как восстановление формы по механизму сверхупругости  полно-

стью неисчерпан; 3) выше 5 % - на этом этапе происходит резкий рост невосста-

новленной деформации, который на графике соответствует перегибу. Это свиде-

тельствует о том, что доминирующим стал механизм пластической деформации. 

Аналогичная зависимость наблюдается и для образцов прошедших термо-

механическую обработку.На рисунке 5.11 показаны результаты измерения эффек-

та сверхупругости образцов после ТМО (ротационной ковки) при температурах 

деформации 700 и 800 °C. 

После ротационной ковки существенно увеличивается величина полностью 

восстановленной деформации до 5 и 6 %, соответственно для образцов после 

РК800 и РК700. Также следует отметить, что характер кривой после РК700 не-

сколько отличается от кривой после РК800. Это отличие выражается в том, что 

после РК700 при деформации от 6 до 9 % наблюдается протекание смешанного 

механизма формоизменения, тогда как для образца после РК800 эта стадия прак-
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тически отсутствует. Возможно, такое различие связано с тем, что после РК700 

образуется более благоприятная кристаллическая текстура. 

 

 

Рисунок 5.11. Влияние предварительной деформации на обратимую деформацию  

порошкового сплава Ti-18Zr-15Nb после РК700 (а) и РК800 (б). 

Как показывают проведенные выше результаты испытаний, изменение 

формы сплава Ti-18Zr-15Nb в значительной степени зависит от предварительной 

обработки. Несмотря на различия в поведении исследуемых образцов, можно вы-

делить общие закономерности в изменении свойств сплава. Для их описания 

а) 

б) 
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удобно использовать значения критических деформаций. Из исследовании прове-

денных в [127,128], в изучаемых образцах можно выделить две критические де-

формации: γкр1 и γкр2. γкр1 – это деформация при которой происходит полное вос-

становление формы, после которой происходи появление невосстановленной де-

формации. и γкр2 – это деформация, которой соответствует максимальная обрати-

мая деформация. 

В таблице 5.5 показаны значения γкр1 и γкр2, которые были найдены по ре-

зультатам испытаний на сверхупруготь кручением сплава Ti-18Zr-15Nb. Кроме 

того в таблице 5.5 отражена максимальная обратимая деформация γоб
max

. 

Таблица 5.5 - Критические деформации в сплаве Ti-18Zr-15Nb 

после спекания и ТМО 

Характеристика Состояние  

Спекание РК700 РК800 

γкр1, % 3 6 5 

γкр2, % 4,5 10 6 

γоб
max

, % 4 9 5 

 

Анализ полученных данных позволяет сделать вывод о том, что условия из-

менения механизмов деформации в значительной степени зависит от структурно-

го состояния сплава. Характер зависимости условно можно разделить на три 

участка, на каждой из которых доминирует свой механизм изменения формы. На 

первом участке при деформации происходит полное  восставление формы по ме-

ханизму сверхупругости за счет реализации обратимого мартенситного превра-

щения. При превышении  значения γкр1 происходит смена механизма формоизме-

нения - характерный второму участку. Второй участок- на этом участке начинают 

конкурировать два процесса: восстановление формы по механизму сверхупругно-

сти и пластическая деформация т.е. появляется невосстановленная деформация. 

На этом участке происходит увеличение количества дефектов кристаллического 

строения. Смена механизма на этом этапе происходит при достижении γкр2. Тре-

тий участок - соответствует резкому росту невосстановленной деформации, что 

обусловлено ростом количества дефектов кристаллического строения, в результа-

те чего формоизменение происходит по механизму пластической деформации. 
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Выводы по главе:  

1. По технологии гидридно-кальциевый синтез + вакуумное спекание 

были изготовлены опытные образцы порошкового сплава Ti-18Zr-15Nb и на них 

опробованы различные методы термомеханической обработки (радиально-

сдвиговая прокатка и ротационная ковка). Показано, что порошковый сплав де-

монстрирует хорошую деформируемость.  

2. Методами оптической микроскопии, рентгеноструктурного анализа и 

механических испытаний исследованы закономерности формирования структуры 

и свойств сплава Ti-18Zr-15Nb, полученного спеканием гидридно-кальциевых по-

рошков, а также после термомеханичкой обработки - ротационной ковки и ради-

ально-сдвиговой прокатке. 

3. В процессе термомеханической обработки плотность спеченного 

сплава возрастает практически до беспористого. Максимальное значение плотно-

сти наблюдается после ротационной ковки. Радиально- сдвиговая прокатка при-

водит к развитию сильной осевой пористости. Снизить склонность к осовой пори-

стости можно путем увеличения обжатия и корректировкой режимов термомеха-

нической обработки, например, температуры прокатки, скорости вращения валков 

и др. Однако эта оптимизация не входило в цель настоящего исследования. 

4. Рентгеноструктурный анализ показал, что после всех видов обработки 

сохраняется гомогенное структурное состояние, при котором существует одна 

высокотемпературная аустенитная фаза на основе β-Ti одного и того же состава. 

5. Порошковый сплав Ti-18Zr-15Nb демонстрируют высокие механиче-

ские свойства, определѐнные по схеме одноосного растяжения, при комнатной 

температуре. В спеченном состоянии демонстрирует следующие прочностные ха-

рактеристики σв ≈ 784 МПа, σ0,2 ≈ 760 МПа, но низкую пластичность. Установлено 

что ротационная ковка  способствует росту пластичности сплава до 8 % относи-

тельно состояния после ГИП, при этом прочность остается на достаточно высо-

ком уровне σв ≈ 830-850МПа, σ0,2 ≈ 614-640 МПа. 
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6. Установлено, что термомеханическая обработка посредством ротаци-

онной ковки способствует изменению зеренного строения сплава. Показано, что-

после ротационной ковки  средний размер зерна сплава уменьшается до значений 

dср ≈ 13-14 мкм, из-за протекания процессов динамической рекристаллизации, от-

носительно спеченного состояния, средний размер зерна которого составляет 

dср  ≈ 79 мкм. 

7. Испытания на сверхупругость при комнатной температуре показали, 

что порошковый сплав Ti-18Zr-15Nb после РК700 и РК800 обладают наибольшей 

величиной полной восстановленной деформацией на уровне 6 и 5 %, соответ-

ственно, в то время как спеченный образец - 3 %.  

8. Определены критические деформации γкр при испытаниях кручением 

для образцов в спечѐнном состоянии и после термомеханической обработки 

(РК700 и 800), которые отвечают изменению формы и появлению невосстанов-

ленной деформации. 

9. Показано, что сплав Ti-18Zr-15Nb в спеченном состоянии имеют мо-

дуль Юнга на уровне 61 ГПа, последующая ТМО (РК) приводит к снижению мо-

дуля до 54 ГПа. Возможно, такое изменение модуля Юнга связано с тем, что по-

сле ТМО остались внутренние напряжения, которые приводят к его снижению. 

Тем не менее, сплав имеет модуль Юнга достаточно близкий к модулю Юнга 

костной ткани при сохранении высокой прочности, что обуславливает перспек-

тивность широкого применения разрабатываемых материалов. 
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Выводы 

1. В работе изучена технология гидридно-кальциевого синтеза сплава Ti-18Zr-

15Nb. Определено влияние основных технологических параметров  процесса 

(температуры, времени выдержки и способ уплотнения шихты) на получение по-

рошкового продукта со структурой β-твердого раствора. Определено, что в усло-

виях гидридно-кальциевого восстановления оксидов TiO2, ZrO2 и Nb2O5 восста-

новленные металлы (Ti, Zr и Nb) взаимодействуют друг с другом в твѐрдой фазе 

по диффузионной кинетике. Оценка кинетического закона твѐрдофазной реакции 

Ti + Zr + Nb показала, что диффузия контролируется двух- и трехмерным меха-

низмами переноса, которые могут протекать одновременно или последовательно. 

2.  Регрессионным анализом продемонстрировано влияние каждого техноло-

гического параметра гидридно-кальциевого синтеза сплава Ti-18Zr-15Nb на коли-

чество выхода β-фазы: наиболее важным фактором является температура, за ко-

торым следует время выдержки. При этом дополнительная подпрессовка исход-

ной шихты до плотности 1,6 г/см
3
 существенно не влияет на количество выхода β-

фазы и не включается в регрессионную модель. 

3. Морфология частиц синтезированного порошка Ti-18Zr-15Nb в температур-

ном интервале 900 – 1200 °C эволюционирует по мере повышения температуры и 

продолжительности синтеза от мелких частиц индивидуальных оксидов (3-4 мкм) 

к мелким слабо агломерированным губчатым частицам твердых растворов на ос-

нове основных компонентов (5-17 мкм), и затем к большим агломератам губчатой 

формы со структурой β-твердого раствора (17-23 мкм), объединяющим все инди-

видуальные частицы. При этом возрастает средний размер частиц порошка, изме-

няется характер распределения частиц по размерам за счет спекания отдельных 

частиц синтезированного порошка.  

4. Выделены три этапа эволюции состава и размерных параметров порошка 

сплава. В ходе первого этапа синтеза определяющими являются реакции восста-

новления оксидов на границе контакта с жидким кальцием. На следующем этапе 

происходит наложение двух механизмов: восстановительных реакций и твердо-
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фазной диффузии. Завершающий, третий этап синтеза, подчинен диффузионным 

процессам в β-фазе. 

5. Определены режимы основных технологических операций консолидации. 

Установлено, что наиболее оптимальной схемой прессования является холодное 

гидростатическое прессование под давлением 200 МПа. Определена оптимальная 

температура спекания прессованного порошкового сплава Ti-18Zr-15Nb, которая 

составляет 1400 °C с выдержкой не менее 3 часов, позволяющая получать заго-

товки с остаточной пористостью не более 4 %. 

6. Установлено, что компактные заготовки, полученные спеканием гид-

ридно-кальциевых порошков сплава Ti-18Zr-15Nb, обладают хорошей способно-

стью к деформированию посредством ТМО (радиально-сдвиговая прокатка (РСП) 

и ротационная ковка (РК)). Показано, что РК700 и РК800 приводит к увеличению 

плотности до практически беспористого состояния с относительной плотностью 

> 99 % 

7. Порошковый сплав Ti-18Zr-15Nb демонстрирует высокие механиче-

ские свойства, определѐнные по схеме одноосного растяжения при комнатной 

температуре. В спеченном состоянии сплав Ti-18Zr-15Nb обладает высокими 

прочностными свойствами (σв ≈ 784 МПа, σ0,2 ≈ 760 МПа), но невысокой пластич-

ностью (δ = 3 %), что обусловлено крупнозернистой структурой, сформированной 

в процессе высокотемпературного спекания. Последующая ротационная ковка 

при 700 и 800 °C приводит к формированию структуры со средним размером зер-

на dср= 13-14 мкм и повышению пластичности до 8 % при сохранении высоких 

характеристик прочности (σв ≈ 830-850МПа, σ0,2 ≈ 614-640 МПа). 

8. Показано, что сплав Ti-18Zr-15Nb в спеченном состоянии имеет мо-

дуль Юнга на уровне 61 ГПа, последующая ТМО (РК) приводит к некоторому 

снижению модуля до 54 ГПа.  

9. Определены характеристики эффекта сверхупругости сплава Ti-18Zr-

15Nb, полученного порошковой технологией. Показано, что после РК700 и РК800 

сплав обладает наибольшей величиной обратимой деформации на уровне 5 и 6 %, 

соответственно, в то время как спеченный образец демонстрирует 3 %.  
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10. На основе проведенных исследований разработана опытная техноло-

гия получения компактных заготовок из сплава Ti-18Zr-15Nb, которая подтвер-

ждена патентом РФ № 2792355. Эта технология включает в себя несколько эта-

пов: гидридно-кальциевый синтез порошка при 1200 °C с выдержкой не менее 12 

часов; прессование при 200 МПа, вакуумное спекание при 1400 °C не менее 3 ча-

сов и термомеханическую (ТМО) обработку заготовки при температурах 700 и 

800 °C с применением методов ротационной ковки. 
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