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Обобщены результаты исследования влияния режимов термомеханической обработки (ТМО) на закономерности фазовых пре-
вращений, микроструктуру и механические свойства малоактивируемых сплавов системы V—4Ti—4Cr—(C, O, N). Установле-
ны механизмы этих превращений и взаимосвязи микроструктуры с уровнем прочности и пластичности. Представлены режимы 
ТМО, обеспечивающие однородное по объёму распределение наноразмерных частиц стабильного оксикарбонитрида, значи-
тельное увеличение их плотности (дисперсности) и повышение термической стабильности микроструктуры. Показано, что эти 
режимы приводят к значительному (на 30—60%) увеличению кратковременной прочности сплавов в широком (от 293 до 
1073 K) интервале температур при сохранении достаточно высокого запаса пластичности. 
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ВВЕДЕНИЕ 
 
Одним из перспективных направлений создания конструкционных материалов для активных зон 

энергетических ядерных (быстрых) и термоядерных реакторов является разработка малоактивируемых 
сплавов ванадия типа V—(4 ± 0,5%)Ti—(4 ± 0,5%)Cr—(C, O, N) [1—3]. 

Высокая химическая активность ванадиевых сплавов к элементам внедрения (C, O, N) совместно с 
обогащением этими элементами в процессе получения слитков и их последующих технологических об-
работок переводит эти сплавы в разряд гетерофазных дисперсионно-твердеющих сплавов со сложной 
последовательностью структурно-фазовых превращений. Это приводит к сильной зависимости их мик-
роструктуры и физико-механических свойств от условий такой обработки, включая режимы термомеха-
нической обработки (ТМО) полуфабрикатов и изделий [4—17]. 
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Указанные особенности сплавов ванадия открывают возможности для модификации их микрострук-
туры и, как следствие, физико-механических свойств сплавов в процессе ТМО. Среди них: 

— формирование более однородного по объёму распределения высокодисперсных частиц оксикар-
бонитридных, оксидных и карбидных фаз в объёме и границах зёрен; 

— увеличение объёмной доли наноразмерных выделений этих фаз со значительным повышением 
эффективности дисперсного упрочнения;  

— повышение термической стабильности гетерофазной и дефектной субструктуры и температуры 
рекристаллизации; 

— исключение грубодисперсных выделений частиц неметаллических фаз как потенциальных ис-
точников разрушения и снижения пластичности в интервале пониженной температуры. 

В совокупности это свидетельствует о хороших перспективах существенного повышения физико-
механических свойств сплавов V—4Ti—–4C—(C, O, N) путём разработки новых режимов их термоме-
ханической обработки.  

В настоящей работе обобщены результаты исследования влияния режимов ТМО на микроструктуру 
и механические свойства сплавов ванадия системы V—4Ti—4Cr—(C, O, N). Выявлены основные зако-
номерности и механизмы фазовых превращений на различных технологических стадиях получения и 
переработки сплавов ванадия в зависимости от режимов их обработки. Представлены режимы обработ-
ки, обеспечивающие однородное по объёму распределение наноразмерных частиц на основе фаз внед-
рения, увеличение их объёмной плотности, повышение термической стабильности микроструктуры и 
значительное увеличение кратковременной прочности в широком интервале (от 20 до 800 ºС) темпера-
тур при сохранении достаточно высокого запаса пластичности. Установлены взаимосвязи микрострук-
туры этих сплавов с характеристиками их прочности и пластичности.  

 
ЗАКОНОМЕРНОСТИ СТРУКТУРНО-ФАЗОВЫХ ПРЕВРАЩЕНИЙ В СПЛАВАХ 

V—4Ti—4Cr—(C, O, N) В ЗАВИСИМОСТИ ОТ РЕЖИМОВ ИХ ТЕРМОМЕХАНИЧЕСКОЙ 
ОБРАБОТКИ 

 
Особенности фазовых превращений в процессе технологических обработок сплавов V—4Ti—

4Cr—(C, O, N) в условиях стандартных режимов ТМО. С использованием сплава V—4,36Cr—
4,21Ti—0,013C—–0,02O—0,01N (вес. %) производства России (ВНИИНМ им. А.А. Бочвара) выявлена 
последовательность фазовых и структурных превращений в процессе полного цикла стандартной техно-
логической обработки слитка — от его гомогенизации до холодной прокатки в лист толщиной от 5 до 
0,3 мм. Сплав получали в виде слитков весом 30—110 кг. Указанный стандартный режим обработки (да-
лее ТМО-I) включает следующие этапы. 

ТМО-I: 
— гомогенизирующий отжиг слитка при температуре 1573 К в течение 8 ч; 
— нагрев до температуры 1123—1273 К с выдержкой при этой температуре в течение 1,5—2 ч и го-

рячее выдавливание в пруток толщиной около 60 мм; 
— отжиг при Т = 1223—1373 К в течение 1 ч и осадка при комнатной температуре на гидравличе-

ском прессе со степенью деформации не более 50% с последующим отжигом в диапазоне температуры 
1223—1373 К; 

— несколько циклов деформация прокаткой ε = 50% при Т = 293 К + отжиг при Т = 1223—1373 К с 
получением пластин разной (от 0,3 до 4,5 мм) толщины. 

Структурные исследования проводили методами оптической металлографии на микроскопах Olym-
pus GX-71 и NEOPHOT-21, сканирующей электронной микроскопии на приборах Philips SEM515 и 
Quanta 200 3D и просвечивающей электронной микроскопии на электронных микроскопах Philips CM30 
и ЭМ-125 при ускоряющих напряжениях 300 и 125 кВ соответственно. Электронографический анализ 
выделений оксикарбонитридных фаз проведён с точностью 0,001 нм. Методики получения слитков, их 
последующей технологической обработки и приготовления образцов для электронно-микроскопических 
исследований представлены в работах [1, 15, 17]. 



А.Н. Тюменцев, И.А. Дитенберг, К.В. Гриняев, И.В. Смирнов, Ю.П. Пинжин, А.Д. Коротаев, В.М. Чернов и др. 

74                                                                                    ВАНТ. Сер. Термоядерный синтез, 2022, т. 45, вып. 2 

В литом состоянии, как показано в работах [8, 16, 17], в изучаемом сплаве на границах и в объёме 
зёрен размером около 1 мм наблюдаются выделения второй фазы, имеющие форму пластин толщиной 
до 100—150 нм и размером в двух других измерениях до нескольких десятков микрометров (рис. 1, а, в). 
Они выстраиваются в цепочки выделений в объёме зёрен и формируют сплошные плёнки указанной 
толщины на межзёренных границах. Электронографический анализ показал (см. рис. 1, в), что эти выде-
ления являются ГЦК-фазой с параметрами решётки в пределах от 0,424  0,001 до 0,428  0,001 нм. 
Сравнение с имеющими ГЦК-решётку карбидами и нитридами титана и ванадия (TiC — a  0,430 нм; 
VC — a  0,414 нм; TiN — a  0,423 нм; VN — a  0,413 нм [18]) свидетельствует о том, что указанные 
выделения можно отнести к оксикарбонитридам VTi(C, N, O) переменного элементного состава. 

Для анализа закономерностей их образования существенно, что характерной особенностью ванадиевых 
сплавов являются низкая растворимость углерода [19] и высокая скорость образования карбидов ванадия 
[20]. При этом в двойных системах V—C уже при относительно низкой (около 600 К) температуре или в 
процессе охлаждения после высокотемпературных отжигов выделяются грубодисперсные пластинчатые вы-
деления карбида V2C с гексагональной плотноупакованной (ГПУ) решёткой  [20]. В соответствии с [19] при 
концентрации углерода около 0,013% вес. температура однофазного состояния, с которой начинается обра-
зование указанных выделений в процессе охлаждения после термообработок, близка к Т = 1473 К.  

Кроме того, согласно [19, 21] Ti обладает значительно более высокой по сравнению с ванадием ак-
тивностью к углероду, азоту и кислороду. Поэтому легирование ванадиевых сплавов с указанными эле-
ментами внедрения титаном приводит к тому, что термодинамически стабильными неметаллическими 
фазами в них являются сложные (легированные ванадием) карбиды (при наличии кислорода и азота — 
оксикарбиды или оксикарбонитриды) на основе титана типа TiV(C, O, N). Однако вследствие значи-
тельно более низкой по сравнению с углеродом диффузионной подвижности Ti и при ограниченных 
временах формирования неметаллической фазы в процессе охлаждения слитка на первом этапе фазового 
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Рис. 1. Микроструктура сплава V—4Ti—4Cr в литом состоянии (а, в) и после горячего выдавливания, прессования и осадки при
комнатной температуре с последующим отжигом в диапазоне температуры 1223—1373 К (б, г): а, б — оптическая металлогра-
фия; в, г — просвечивающая электронная микроскопия на репликах с экстракцией грубодисперсных частиц ГЦК-фазы с пара-
метрами решётки 0,426  0,001 нм (в) и 0,427  0,001 нм (г) 

0,25 мм 0,15 мм 

4 мкм 1 мкм 
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превращения концентрация титана в карбидной фазе должна быть значительно ниже концентрации ва-
надия. Поэтому обнаруживаемые в слитке пластинчатые выделения грубодисперсной фазы представля-
ют собой выделившиеся в процессе его охлаждения частицы метастабильного карбида VTi(C, O, N) с 
высоким содержанием ванадия и углерода. Элементный состав выделяющихся таким образом частиц 
может меняться в зависимости от условий (в объёме или на границах зёрен, скорости, температурные 
интервалы и др.) их образования. Последнее является, по-видимому, причиной значительных (от 0,424 
до 0,428 нм) различий в параметрах решётки оксикарбонитридной фазы в литом состоянии. 

После горячего выдавливания, прессования и осадки (3-го этапа представленного ТМО-I) характер-
ной особенностью микроструктуры исследуемого сплава является более высокая по сравнению со слит-
ком неоднородность распределения и дисперсности оксикарбонитридной фазы (см. рис. 1, б). Как видно 
из этого рисунка, пространственные масштабы этих неоднородностей составляют сотни микрон. При 
этом можно выделить три типа частиц второй фазы:  

— грубодисперсные пластинчатые выделения толщиной до 0,5—1 мкм и размером в двух других 
измерениях до нескольких десятков мкм (см. рис. 1, б, г); 

— относительно грубодисперсные равноосные частицы второй фазы размером до 1—2 мкм;  
— пластинчатые выделения оксикарбонитридной фазы толщиной от 10 до 100 нм. 
Все указанные частицы имеют ГЦК-решётку. Параметр решётки выделений 1-го типа 

а = 0,427  0,001 нм. Параметры решётки частиц 2-го и 3-го типа меняются в пределах от 0,414  0,001 
до 0,436  0,001 нм, что свидетельствует о наличии в материале выделений оксикарбонитридных фаз 
различного элементного состава. 

После заключительного этапа ТМО-I (многократной прокатки при комнатной температуре с промежу-
точными отжигами при Т = 1273 К) высокая неоднородность гетерофазной структуры с высокой плотно-
стью указанных грубодисперсных выделений оксикарбонитридов, характерная для структурного состоя-
ния заготовки после осадки (см. рис. 1, б, г), сохраняется. На оптических микрофотографиях (рис. 2, а) эти 

 

б а 

в г 

 

  

Рис. 2. Микроструктура сплава V—4Ti—4Cr после ТМО-I. Прокатка в лист толщиной 2,5 (а, б), 0,3 (в) и 1 мм (г) с заклю-
чительными отжигами 1273 К 1 ч: а — оптическая металлография; б — реплика с экстракцией грубодисперсной частицы
ГЦК-фазы с параметром решётки 0,432  0,001 нм; в, г — просвечивающая электронная микроскопия в тонких фольгах в зонах
высоких внутренних напряжений (в) и образования мелкодисперсных частиц TiV(C, O, N) из твёрдого раствора (г) 

1 мкм 0,8 мкм 

4 мкм 100 мкм 
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выделения наблюдаются в виде цепочек, параллельных направлению прокатки. При этом обнаружены 
следующие изменения особенностей гетерофазной структуры [8, 16, 17]: 

— увеличение (от 0,427  0,001 до (0,432—0,438)  0,001 нм) параметров решётки грубодисперсных 
(см. рис. 2, б, в) выделений оксикарбонитридной фазы. Сравнение с параметрами решётки ГЦК-
модификаций карбидов и нитридов ванадия и титана свидетельствует о том, что такое увеличение может 
быть следствием увеличения в частицах TiV(C, O, N) концентрации титана и углерода;  

— появление участков с высокой плотностью более высокодисперсных (размером от нескольких до 
нескольких десятков нанометров, см. рис. 2, г) частиц TiV(C, O, N) с параметром решётки 
а = 0,430  0,001 нм. На наш взгляд, эти частицы формируются путём выделения из пересыщенного 
твёрдого раствора в зонах повышенной концентрации углерода, в том числе в условиях частичного рас-
творения метастабильного оксикарбонитрида. 

Электронно-микроскопическое исследование зёренной и дефектной микроструктуры прокатанных 
образцов показало, что частицы оксикарбонитридных фаз оказывают влияние на процессы возврата и 
рекристаллизации при Т = 1273 К. Они тормозят миграцию границ зёрен (см. рис. 2, а), закрепляют ин-
дивидуальные дислокации (см. рис. 2, г), контролируя таким образом процессы первичной и собира-
тельной рекристаллизации. Частицы размером десятые доли микрона и более являются источниками 
высоких локальных внутренних напряжений (см. рис. 2, в).  

О механизмах фазовых превращений в сплаве V—4Ti—4Cr—(C, O, N) в зависимости от режи-
мов ТМО. Как видно из изложенного, результатом стандартного режима ТМО-I является превращение в 
процессе охлаждения слитка выделений метастабильной фазы на основе ванадия и углерода в термодина-
мически стабильные частицы TiV(C, O, N) с более высоким содержанием титана, кислорода и азота. 
Наиболее неблагоприятными особенностями формирующихся при этом структурно-фазовых состояний 
являются их высокая пространственная неоднородность и наличие грубодисперсных выделений оксикар-
бонитридных фаз, приводящие к значительному снижению эффективности дисперсного упрочнения и 
низкотемпературной пластичности. Для выявления возможностей модификации таких состояний чрезвы-
чайно важными являются вопросы, во-первых, о температурных интервалах растворимости неметалличе-
ских фаз, во-вторых, о механизмах указанного превращения в зависимости от режимов ТМО. 

Для выяснения первого вопроса в работе [16] проведено сравнительное исследование гетерофазной 
структуры исследуемого сплава после термообработок в интервале температуры Т = 1473—1773 К вбли-
зи предполагаемого предела растворимости вторичных фаз. После отжигов при температуре выше этого 
предела природа особенности пространственного распределения частиц второй фазы определяется усло-
виями их выделения в процессе охлаждения и не зависит от температуры отжига. Проведённое исследо-
вание показало, что в сплаве это наблюдается после термообработок при Т  1673 К. Указанные частицы 
показаны при этом тонкими пластинами метастабильного оксикарбонитрида, аналогичными наблюдае-
мым в литом состоянии (см. рис. 1, а, в). Часовой отжиг при Т = 1573 К и процесс охлаждения приводят 
к формированию в объёме и на границах зёрен значительно более грубодисперсных выделений TiV(C, O, N) 
[16] с высокой концентрацией титана, подобных выделяющимся в процессе осадки (см. рис. 1, б, г) или 
технологического цикла прокатки (см. рис. 2, а, б). 

Приведённые результаты свидетельствуют о том, что температурные интервалы растворимости ча-
стиц термодинамически стабильной фазы TiV(C, O, N) находятся при температуре выше 1573 К. Следова-
тельно, формирование в процессе ТМО-I наиболее неблагоприятных для эксплуатационных свойств изу-
чаемого сплава грубодисперсных пластинчатых выделений оксикарбонитридов с высоким содержанием 
титана происходит уже в процессе гомогенизации слитка при указанной температуре. Более мелкодис-
персные равноосные частицы 2-го типа (см. рис. 2, в) могут быть результатом образования аналогичной 
фазы в процессе горячего выдавливания слитка при Т  1223 К. Тонкие пластинчатые выделения 3-го типа, 
формирующиеся в процессе горячего выдавливания, прессования и осадки, являются, по-видимому, ча-
стицами метастабильной (с высоким содержанием ванадия и углерода) фазы, выделившейся при охлажде-
нии заготовок после гомогенизации или горячего выдавливания.  

Образование при Т = 1573 К грубодисперсной фазы препятствует гомогенизации слитка и определяет 
высокую неоднородность гетерофазной структуры в структурном состоянии после осадки (см. рис. 1, б, г), 
а многообразие механизмов формирования вторичных фаз приводит к тому широкому (от 0,414 до 
0,436 нм) спектру параметров решётки, который обнаруживается в них в этом состоянии. Поскольку 
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сформировавшаяся в ходе гомогенизации грубодисперсная фаза является термодинамически стабильной, 
её модификация при более низкой температуре в процессе последующего цикла ТМО (прокатка с про-
межуточными отжигами при Т = 1273 К) практически невозможна. Поэтому выделения этой фазы со-
храняются вплоть до формирования листа толщиной 0,3 мм (см. рис. 2, г). 

В соответствии с работами [16, 22—24] в карбидноупрочнённых сплавах ванадия и ниобия типа 
V(Nb)—Ti(Zr)—C можно выделить два механизма превращения метастабильных выделений карбидов 
ванадия в богатую титаном или цирконием стабильную фазу: 

— превращения типа V(Nb)CTi(Zr)C «на месте», когда активные карбидообразующие элементы 
(Ti или Zr) замещают атомы ванадия или ниобия в метастабильной фазе без растворения этой фазы или 
при её частичном растворении; 

— путём растворения выделений метастабильных фаз с образованием частиц стабильных карбидов 
из твёрдого раствора.  

Относительный вклад этих механизмов определяется кинетическими условиями превращения. Пер-
вый осуществляется в условиях достаточно высокой диффузионной подвижности карбидообразующего 
элемента, второй — когда скорость растворения частиц метастабильной фазы превышает скорость под-
вода атомов этого элемента в реакционную зону. Особенности гетерофазной структуры определяются 
при этом, с одной стороны, дисперсностью и характером распределения исходных V(Nb)C метастабиль-
ных фаз, с другой — параметрами (коэффициенты диффузии и содержание диффундирующих элемен-
тов в твёрдом растворе), определяющими интенсивности потоков углерода и карбидообразующих эле-
ментов в реакционной зоне. 

В случае второго механизма превращения его закономерности аналогичны таковым в процессах типа 
внутреннего окисления [25, 26] или карбидизации. В работе [16] превращения типа V(Nb)CTiC или 
V(Nb)CZrC предложено рассматривать как карбидизацию из внутренних источников. При этом источ-
ником углерода является не внешняя среда или обогащённая углеродом поверхность образца, а растворя-
ющиеся в процессе термообработки частицы метастабильных карбидов ванадия или ниобия. В работе [27] 
разработаны критерии реализации различных механизмов формирования второй фазы в процессах типа 
внутреннего окисления или карбидизации. Показано, что условие формирования однородного по глубине 
реакционной зоны распределения частиц неметаллических фаз в зависимости от расстояния между источ-
никами кислорода, углерода или азота (h) и размера этих частиц (2R) имеет вид 

С(O, C, N)D(O, C, N)/C(Ti,Zr,…)D(Ti,Zr,…)  C(Ti,Zr,…)(h/2R)2.                                         (1) 

Здесь С и D — концентрация и коэффициент диффузии элементов неметаллических фаз в твёрдом рас-
творе реакционной зоны. Левый член (далее будем называть его кинетическим параметром) характеризует 
при этом относительные интенсивности диффузионных потоков элементов неметаллической фазы. 

Условие (1) является одновременно условием реализации превращения VXC(TiV)C путём растворе-
ния метастабильного карбида ванадия и последующего выделения термодинамически стабильной (в 
нашем случае при наличии кислорода и азота) оксикарбонитридной фазы TiV(C, O, N). Поэтому, приняв 
h равным расстоянию между пластинами метастабильной фазы, неравенство (1) можно использовать как 
условие карбидизации из внутренних источников с формированием однородного по глубине реакционной 
зоны распределения частиц стабильной фазы контролируемой (диаметр частиц менее 2R) дисперсности. 
Проведённые в [16] теоретические оценки показали, что при экспериментально наблюдаемых в литом со-
стоянии значениях h около 10 мкм для получения высокодисперсной гетерофазной структуры с диамет-
ром частиц R около 20 нм необходимо выполнение условия 

СCDC/CTiDTi ≳ 104.                                                                  (2) 

В то же время в процессе заключительного цикла прокатки с промежуточными отжигами при тем-
пературе 1223—1373 К величина кинетического параметра 

СCDC/CTiDTi ≲ 10,                                                                   (3) 

т.е. на несколько порядков меньше. Следовательно, наиболее вероятным механизмом формирования ча-
стиц стабильного оксикарбонитрида является при этой температуре превращение типа VXCTiV(C, O, N) 
«на месте».  
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Наноструктурирование гетерофазной структуры сплава V—4Ti—4Cr путём изменения меха-
низма превращения VXCTiV(C, N, O). Как видно из изложенного, механизм превращения 
VXCTiV(C, N, O)  «на месте» является важным или основным механизмом формирования гетерофаз-
ной структуры на всех этапах ТМО-I. Образующиеся при этом грубодисперсные (размером до несколь-
ких десятков микрон) пластинчатые выделения TiV(C, N, O) являются источниками высоких локальных 
внутренних напряжений и потенциальными местами зарождения локализованной деформации и разру-
шения. Кроме того, образование стабильной фазы на исходных частицах метастабильного карбида зна-
чительно (в несколько раз) снижает объёмное содержание выделяющихся из пересыщенных твёрдых 
растворов мелкодисперсных частиц этой фазы и, как результат, ограничивает эффективность дисперсно-
го упрочнения и повышения прочности. 

Исходя из приведённых результатов, для модификации этого состояния с формированием гетеро-
фазной структуры с однородным по объёму распределением частиц оксикарбонитридных фаз высокой 
дисперсности необходимо выполнение следующих условий:  

— исключения образования частиц стабильного оксикарбонитрида на этапе гомогенизации слитка;  
— формирования этих частиц на последующих этапах ТМО по механизму растворения метаста-

бильной фазы с последующим выделением высокодисперсных частиц стабильного оксикарбонитрида из 
твёрдого раствора.  

Выполнение первого условия требует повышения температуры гомогенизации до температуры не 
ниже предела растворимости частиц стабильного оксикарбонитрида TiV(C, N, O). Как показано, в ис-
следуемом в настоящей работе сплаве это температуры Т  1673 К.  

Режимы последующего цикла ТМО, обеспечивающие выполнение второго условия, можно опреде-
лить из анализа кинетических параметров в соотношениях (2) и (3). Как видно из этих соотношений, зна-
чения представленного в ней кинетического параметра, обеспечивающего возможность формирования 
высокодисперсной (размеры частиц около 20 нм) гетерофазной структуры (СCDC/CTiDTi  104), должны на 
несколько (3—4) порядков превышать значения этого параметра в условиях стандартного режима ТМО-I. 
Последнее оказывается возможным, во-первых, при уменьшении на несколько сот градусов температуры 
превращения VXCTiV(C, N, O)  в ходе технологического цикла ТМО, приводящем к значительному (на 
несколько порядков [28]) увеличению отношения DC/DTi, во-вторых, при повышении концентрации угле-
рода в твёрдом растворе в процессе такого превращения. Как известно [29], в ОЦК-сплавах это достигает-
ся в структурных состояниях с высокой плотностью дислокаций.  

Исходя из изложенного, нами предложен режим ТМО-II, включающий отжиг (гомогенизацию) при 
температуре (Т = 1673 К) выше предела растворимости стабильного оксикарбонитрида и последующую 
термомеханическую обработку с промежуточными отжигами при температурах ниже температуры ре-
кристаллизации в структурных состояниях с высокой плотностью дислокаций. Существенно, что этот 
режим может быть использован на различных этапах технологической обработки слитка, начиная с го-
могенизации, заканчивая заключительными этапами получения листа или трубных заготовок. Приведём 
вариант такой обработки после 3-го этапа ТМО-I. 

ТМО-II: 
— гомогенизирующий отжиг слитка при температуре 1573 К в течение 8 ч; 
— нагрев до температуры 1123—1273 К с выдержкой при этой температуре в течение 1,5—2 ч и го-

рячее выдавливание в пруток толщиной около 60 мм; 
— отжиг при Т = 1223—1373 К в течение 1 ч и осадка при комнатной температуре на гидравличе-

ском прессе со степенью деформации не более 50% с последующим отжигом в диапазоне температуры 
1223—1373 К; 

— отжиг при 1673 К 1 ч; 
— несколько циклов «деформация прокаткой ε = 30—50% при Т = 293 К + отжиг при Т = 873— 

973 К 1 ч»; 
— несколько циклов «деформация прокаткой ε = 50% при Т = 293 К + отжиг при Т = 1223—

1373 К 1 ч». 
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Электронно-микроскопическое исследование показало (рис. 3), что после обработки по режиму 
ТМО-II в образцах сплава V—4Ti—4Cr наблюдается однородное по объёму распределение частиц очень 
высокой (размером от нескольких до нескольких десятков нанометров) дисперсности, увеличение их 
объёмной доли и исключение грубодисперсных выделений оксикарбонитридных фаз и связанных с ни-
ми высоких локальных внутренних напряжений. 

Помимо модификации гетерофазной структуры, этот режим обеспечивает повышение термической 
стабильности микроструктуры. Наноразмерные частицы оксикарбонитридной фазы, закрепляя индиви-
дуальные дислокации, границы зёрен и малоугловые границы субструктуры, предотвращают рекристал-
лизацию сплава в ходе заключительного часового отжига образцов при Т = 1273 К. При этом в зависи-
мости от условий ТМО в образцах могут формироваться структурные состояния с высокой (более 1010 с–2) 
плотностью и однородным по зерну распределением хаотически распределённых дислокаций (см. рис. 3, а) 
либо полигональные структуры с размерами блоков десятые доли микрона (см. рис. 3, б). Отсутствие 
грубодисперсных выделений второй фазы приводит к исключению высоких локальных внутренних 
напряжений. 

Формирование микроструктуры сплава V—4Ti—4Cr в условиях его сверхвысокой технологи-
ческой пластичности путём изменения механизма превращения VXCTiV(C, N, O) в комбинации 
с образованием мелкокристаллической структуры. Другой подход (режимы ТМО-III и ТМО-IV [11, 
12, 17]), обеспечивающий устранение характерных для режима ТМО-I неблагоприятных особенностей 
микроструктуры сплава V—4Ti—4Cr и повышение их механических свойств, основан на явлении сверх-
высокой технологической пластичности сплава V—4Ti—4Cr: на его способности к очень большим, 
практически неограниченным величинам пластической деформации при комнатной температуре [9, 30]. 
Он связан с использованием в процессе ТМО больших пластических деформаций, соответствующих 
значениям истинной логарифмической деформации ε ≈ 2—4. Привлечение таких деформаций позволяет, 
во-первых, за счёт увеличения растворимости второй фазы и интенсивности диффузионных потоков на 
дефектах кристаллического строения активизировать процессы растворения грубодисперсных выделе-
ний второй фазы, увеличить таким образом объёмное содержание мелкодисперсной оксикарбонитрид-
ной фазы и эффективность дисперсного упрочнения частицами этой фазы. Во-вторых, высокая запасён-
ная энергия деформации вследствие увеличения плотности центров зарождения новых зёрен при отжи-
гах может обеспечить значительное уменьшение размеров зёрен после ТМО, которое является дополни-
тельным благоприятным фактором увеличения как прочности, так и пластичности сплава. 

Для получения больших пластических деформаций использован метод многократной всесторонней 
ковки (МВК) [11, 12], обеспечивающий отсутствие ограничений на величину пластической деформации 
при неизменной форме обрабатываемых образцов и количество циклов «деформация + отжиг» в процес-
се ТМО. В режиме ТМО-III МВК осуществляется на последней стадии ТМО-II, а весь цикл термомеха-
нической обработки включает следующие этапы. 

Рис. 3. Микроструктура сплава V—4Ti—–4Cr после ТМО-II. Прокатка в лист толщиной 1 мм с заключительным отжигом
1273 К 1 ч. Просвечивающая электронная микроскопия. Особенности дефектной и гетерофазной структуры (а) и пример поли-
гональной структуры (б) 

1 мкм 0,3 мкм 

а б 
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ТМО-III: 
— гомогенизирующий отжиг слитка при температуре 1573 К в течение 8 ч; 
— нагрев слитка до температуры 1123—1273 К с выдержкой при этой температуре в течение 1,5—

2 ч и выдавливанием на прессе с коэффициентом вытяжки 2—5; 
— отжиг в диапазоне температуры 1223—1373 К в течение 1 ч и осадка прутков на гидравлическом 

прессе со степенью деформации не более 50% с последующим отжигом в диапазоне температуры 1223—
1373 К; 

— отжиг при 1673 К 1 ч; 
— три цикла «деформация прокаткой ε = 30% при Т = 293 К + отжиг при Т = 873 К 1 ч»; 
— 16 циклов деформации   30% прессованием при Т = 293 К со сменой оси деформации, обеспе-

чивающих величину истинной логарифмической деформации   5; 
— отжиг при 1273 К 1 ч. 
Как показало электронно-микроскопическое исследование, в процессе МВК на 6-м этапе ТМО-III 

формируется мелкокристаллическое (размеры микрокристаллов не более нескольких микрон) струк-
турное состояние. Важной особенностью этого состояния является наличие очень высоких непрерыв-
ных разориентировок внутри кристаллитов со значениями кривизны кристаллической решётки [9, 11, 
12, 25, 31] 10—20 град/мкм. Как показано в работах [25, 30], такая кривизна обеспечивается высокими 
((1—2)1011 см–2) значениями плотности избыточных дислокаций одного знака и является источником 
высоких (лок  Е/50—E/30, E — модуль Юнга) локальных внутренних напряжений и градиентов этих 
напряжений лок/r  Е/20—E/10 мкм–1. 

Следствием указанных напряжений и высокой запасённой энергии деформации является значитель-
ное увеличение количества центров зарождения новых зёрен в процессе рекристаллизации. При этом на 
заключительном этапе ТМО-III наблюдается формирование мелкокристаллической структуры (рис. 4, а, б) 
с преимущественно высокоугловыми (см. рис. 4, а, в) границами и средним размером зёрен около 5 мкм 
(см. рис. 4, г). Это на порядок меньше по сравнению с ТМО-I (см. рис. 2, а). 

Рис. 4. Микроструктура сплава V—4T—4Cr после ТМО по режиму III: а, в, г — результаты EBSD-анализа; б — просвечивающая
электронная микроскопия; а — карта ориентаций; в, г — диаграммы распределения зёрен по углам разориентации и размерам 
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Другим важным результатом ТМО по режиму III является исключение или существенное снижение 
объёмной доли формирующихся в ходе традиционных режимов ТМО (см. рис. 2, б, в) грубодисперсных 
выделений оксикарбонитридных фаз. Последнее является, на наш взгляд, результатом, с одной стороны, 
увеличения растворимости этих фаз в структурных состояниях с высокой плотностью дефектов, с дру-
гой — активизации диффузионных потоков легирующих элементов в условиях высокой неравновесной 
концентрации генерируемых при пластической деформации точечных дефектов и высоких локальных 
градиентов напряжений. Это, во-первых, предотвращает формирование в материале высоких внутрен-
них напряжений, обнаруживаемых в окрестности крупных частиц второй фазы после режима ТМО-I 
(см. рис. 2, в). Во-вторых, трансформация этих частиц в наноразмерные выделения второй фазы приво-
дит к повышению объёмного содержания мелкодисперсной фазы и однородности её пространственного рас-
пределения. После ТМО-III большинство частиц этой фазы имеют размеры от 10 до 20 нм (см. рис. 4, б). 

Максимальная дисперсность и объёмная доля наноразмерных частиц оксикарбонитридной фазы до-
стигнуты после ТМО сплава V—–4Ti—4Cr по режиму IV. Как показано в работах [11, 12], это обеспе-
чивается, во-первых, увеличением числа циклов «деформация + отжиг» на 5-м этапе ТМО, во-вторых, 
снижением до 1173 К температуры заключительного отжига, обеспечивающим подавление процессов 
коагуляции указанных частиц.  

Первое приводит к более интенсивному растворению грубодисперсной метастабильной фазы и уве-
личению объёмной доли наночастиц, второе — к существенному уменьшению их размеров и повыше-
нию плотности дефектов кристаллического строения как дополнительного фактора упрочнения матери-
ала. Далее приведён режим такой обработки. 

ТМО-IV: 
— гомогенизирующий отжиг слитка при температуре 1573 К в течение 8 ч; 
— нагрев слитка до температуры 1123—1273 К с выдержкой при этой температуре в течение 1,5—

2 ч и выдавливанием на прессе с коэффициентом вытяжки 2—5; 
— отжиг в диапазоне температуры 1223—1373 К в течение 1 ч и осадка прутков на гидравлическом прес-

се со степенью деформации не более 50% с последующим отжигом в диапазоне температуры 1223—1373 К; 
— отжиг при 1673 К 1 ч; 
— 10 циклов «деформация МВП ε = 30% при Т = 293 К + отжиг при Т = 873 К 1 ч»; 
— 16 циклов деформации   30% прессованием при Т = 293 К со сменой оси деформации, обеспе-

чивающих величину истинной логарифмической деформации ε  5; 
— отжиг при 1173 К 1 ч.  
Электронно-микроскопическое исследование показало, что при этом удалось сформировать гетерофаз-

ную структуру, в которой размеры подавляющего большинства частиц не превышают 10 нм. Фрагмент та-
кой структуры (темнопольное изображение в показанном стрелкой рефлексе ГЦК-фазы) показан на рис. 5, a. 
Указанные частицы подавляют процессы рекристаллизации и обеспечивают формирование на заключи-
тельной стадии ТМО-IV структурного состояния с высокой плотностью закреплённых этими частицами 
индивидуальных дислокаций, границ полигональной (см. рис. 5, б) и зёренной структуры. 

Рис. 5. Микроструктура сплава V—4Ti—4Cr после ТМО-IV: а — темнопольное изображение наночастиц TiV(C, O, N) с
ГЦК-решёткой в показанном на электронограмме стрелкой дифракционном максимуме g ≲ 200 > ГЦК-фазы; б — особенности
полигональной субструктуры 

500 нм 100 нм 

а б 
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МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА И МЕХАНИЗМЫ УПРОЧНЕНИЯ СПЛАВА V—4Ti—4Cr  
ПОСЛЕ ТМО ПО РАЗНЫМ РЕЖИМАМ 

 
На рис. 6 показаны кривые деформации образцов сплава V—4Ti—4Cr после ТМО по режимам 

I—IV, полученные в процессе их активного растяжения при разной (293 и 1073 К) температуре. Опреде-
лённые при этом характеристики кратковременной прочности (предел текучести) и пластичности (вели-
чина относительного удлинения до образования шейки) приведены в табл. 1. 

Как видно, использование режима ТМО-II позволяет на 10% увеличить предел текучести при 293 К и 
на 30% при 1073 К при сохранении достаточно высокого уровня пластичности материала при этих темпе-
ратурах. Более существенного увеличения предела текучести как при 293 К, так и при 1073 К удаётся до-
стичь при использовании режима II в комбинации с методом многократного всестороннего прессования (ре-
жим ТМО-III). Применение этого режима обеспечивает увеличение по сравнению с режимом ТМО-I предела 
текучести примерно на 25% при 293 К и более чем в 1,5 раза при 1073 К. При этом величина относительного 
удлинения по сравнению с режимом II, несмотря на повышение прочности, увеличивается, а при комнатной 
температуре эта величина оказывается даже выше по сравнению со стандартным режимом ТМО-I. Макси-
мальные значения увеличения σ0,1 (на 35% при комнатной температуре и примерно 2-кратное при 1073 К) 
достигнуты после ТМО-IV, обеспечивающей формирование субструктуры с высокой плотностью дефектов, 
закреплённых наночастицами оксикарбонитридной фазы (см. рис. 5, а) размером менее 10 нм.  

Высокие значения эффектов упрочнения при формировании наночастиц оксикарбонитридной фазы 
свидетельствуют, с одной стороны, о важной роли дисперсного упрочнения в увеличении прочности спла-
ва в процессе ТМО, с другой — об огибании этих частиц дислокациями по механизму типа механизма 
Орована [25, 31]. Для выяснения эффективности такого упрочнения проведём оценки величины напряже-
ния Орована в зависимости от параметров гетерофазной структуры — объёмного содержания и размеров 
частиц второй фазы. В первом приближении это напряжение можно оценить по формуле [ОР]  Gb/ [31]. 
Здесь G  47 000 МПа [32] — модуль сдвига ванадия; b  0,262 нм — вектор Бюргерса дислокации [32]; 
  R(2/3f)1/2 — расстояние между частицами; R — радиус частиц; f — их объёмная доля. 

Т а б л и ц а 1. Влияние режимов ТМО на механические свойства сплава V—4Ti—4Cr 

Режим обработки 
Температура испытаний 

Т = 273 К Т = 1073 К 
0,1, МПа 0,1, МПа , % 0,1, МПа 0,1, МПа , % 

ТМО-I 290—310  19—21 170—190  18—20 
ТМО-II 320—340 30—40 16—18 230—240 50—60 9—12 
ТМО-III 370—380 70—80 23—24 270—280 90—100 13—15 
ТМО-IV 390—420 100—110 15—–17 340—370 170—180 13—14 

________________________ 

Примечание: 0,1 — предел текучести; 0,1 — прирост предела текучести по сравнению с режимом ТМО-I;  — относительное 
удлинение до образования шейки.  

Рис. 6. Кривые деформации сплава V—4Ti—4Cr после ТМО по разным режимам при температурах испытаний 293 (а) и 1073 К (б):
I, II, III и IV — после режимов ТМО-I, ТМО-II, ТМО-III и ТМО-IV соответственно 
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Оценка зависимости [ОР] от размеров частиц проведена для объёмных долей оксикарбонитрида, 
которые могут быть достигнуты в сплаве V—4Ti—4Cr. В соответствии с химическим составом сплава 
суммарная концентрация элементов внедрения (C, N, O) составляет в этом сплаве 0,044% вес. Выделя-
ющиеся мелкодисперсные частицы оксикарбонитридной фазы TiVX(C, N, O)1 – X имеют ГЦК-структуру с 
параметром решётки а  0,42 нм. В предположении, что в этой фазе стехиометрический коэффициент 
X  0,5, при указанных концентрациях элементов внедрения объёмная доля частиц оксикарбонитридной 
фазы в изучаемом сплаве составляет f  0,24%. 

Результаты оценок напряжений Орована для указанных значений f приведены в табл. 2. Как видно 
из этой таблицы, теоретические значения [ОР] сравнимы с экспериментальными величинами прироста 
предела текучести (0,1 в табл. 1), достигаемыми в процессе наноструктурирования гетерофазной 
структуры в процессе ТМО по режимам II—IV. Эти оценки подтверждают сделанное предположение о 
важной роли дисперсного упрочнения в повышении прочности сплава V—4Ti—4Cr в процессе ТМО по 
новым режимам. Отметим также, что при характерных для сплавов этого типа невысоких (десятые доли 
процента) объёмных долях оксикарбонитридной фазы достижение значительных (около 100 МПа) эф-
фектов дисперсного упрочнения оказывается возможным лишь в ультрадисперсных гетерофазных со-
стояниях при размерах частиц несколько нм (не более 10).  

Другим фактором упрочнения (см. режим ТМО-III) является уменьшение размеров зёрен (d), приво-
дящее к увеличению предела текучести, которое, используя соотношение Холла—Петча  = 0 + Кd1/2 [29, 
33], можно оценить по формуле [Х-П]  К(dIII

–1/2 – КdI
–1/2), где dIII и dI — средние размеры зёрен после об-

работки по режимам ТМО-III и ТМО-I. В ванадии при величине К  0,36 кГ/мм3/2 = 3,53 МПа·мм1/2 [33] в 
процессе ТМО-III увеличение предела текучести за счёт уменьшения размера зерна от 50 мкм (после 
ТМО-I) до 6 мкм должно составлять [Х-П]  30 МПа. Как видно из табл. 1, это кратно меньше как экс-
периментально наблюдаемых значений прироста предела текучести 0,1 после ТМО-III или ТМО-IV, 
так и напряжений Орована при размерах частиц менее 10 нм. 

Как видно из табл. 1, максимальный эффект повышения высокотемпературной кратковременной 
прочности (2-кратное по сравнению со стандартным режимом ТМО-I увеличение σ0,1 при Т = 1073 К) 
достигается после обработки по режиму ТМО-IV. Как показано, при этом формируется структурное 
состояние с наиболее высокими значениями дисперсности оксикарбонитридной фазы с размером 
частиц менее 10 нм (см. рис. 5, а) и плотности закреплённых этими частицами дислокаций с эле-
ментами полигональной структуры (см. рис. 5, б). Сравнение с табл. 2 показывает, что достигаемые 
при этом величины 0,1 = 170—180 МПа близки к напряжению Орована для частиц указанного 
размера.  

Эти результаты являются хорошей иллюстрацией высокой эффективности и перспективности ис-
пользования совместного дисперсного (наноразмерными частицами неметаллических фаз) и субструк-
турного упрочнения для повышения характеристик высокотемпературной прочности исследуемого 
сплава.  

Однако практическое использование режима ТМО-IV ограничивается невысокой термической 
стабильностью высокодисперсного структурного состояния, определяемой относительно низкой 
температурой заключительного (при Т = 1173 К) отжига и контролирующей характеристикой высо-
котемпературной длительной прочности материала. Увеличение этой температуры до 1273—1373 К 
приводит к снижению предела текучести до величин, характерных для режима ТМО-II или ТМО-III. 

Т а б л и ц а 2. Расчётные значения напряжений Орована в сплаве V—4Ti—4Cr в зависимости от объёмной 
доли и размеров частиц второй фазы 

Объёмная доля частиц, f, % 
Размер частиц (диаметр 2R), нм 

5 10 20 30 
Напряжение Орована [ОР], МПа 

0,24 170 85 42 28 
0,16 140 70 34 23 
0,08 100 50 24 16 
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ 
 
Обобщены результаты исследования закономерностей формирования микроструктуры и механических 

свойств малоактивируемого ванадиевого сплава системы V4Ti—4Cr—(C, O, N) в процессе технологической 
обработки слитков в зависимости от условий и режимов их ТМО на разных этапах получения полуфабрика-
тов и изделий. Показано, что механические свойства и термическая стабильность микроструктуры этого 
сплава определяются параметрами их гетерофазной структуры –— дисперсностью, объёмной долей и осо-
бенностями пространственного распределения частиц оксикарбонитридной фазы TiV(C, O, N).  

Критическим фактором, определяющим эти параметры, являются особенности превращения форми-
рующихся в процессе охлаждения слитка грубодисперсных выделений метастабильного карбида вана-
дия (VXC) в частицы стабильного оксикарбонитрида TiV(C, O, N) с высоким содержанием титана. Обна-
ружено два механизма такого превращения: 

— превращение «на месте» в процессе замены в термодинамически нестабильных выделениях VXC 
ванадия титаном;  

— VXCTiV(C, O, N) — превращение путём растворения этих выделений с последующим образо-
ванием частиц стабильного оксикарбонитрида TiV(C, O, N) из твёрдого раствора.  

Относительная роль этих механизмов в формировании гетерофазной структуры исследуемого спла-
ва зависит от величины кинетического параметра СCDC/CTiDTi, определяющего соотношение между по-
токами титана и углерода в зоне превращений VXCTiV(C, O, N), и режимов обработки.  

Показано, что стандартные режимы технологической (гомогенизация, горячее выдавливание и др.) и 
последующей термомеханической обработки сплава V—4Ti—4Cr—(C, O, N) по режиму ТМО-I осу-
ществляются при значениях кинетического параметра (СCDC/CTiDTi ≲ 10), характерных для механизма 

превращения VXCTiV(C, O, N) «на месте».  Результатом его реализации является формирование гете-
рофазной структуры с высокой плотностью грубодисперсных (в том числе зернограничных) пластинча-
тых выделений TiV(C, O, N) размером до 10 мкм. Эти выделения являются потенциальными источника-
ми разрушения и не оказывают влияния на характеристики прочности. 

Наиболее благоприятные условия для формирования однородной по объёму гетерофазной структу-
ры с высокой дисперсностью частиц стабильной фазы TiV(C, O, N) достигаются при реализации меха-
низма превращения VXCTiV(C, O, N), протекающего путём растворения карбидов VXC с последую-
щим выделением этих частиц из твёрдого раствора. Теоретический анализ показал, что такие условия 
выполняются при увеличении кинетического параметра до значений СCDC/CTiDTi ≳ 104. 

Предложены новые методы наноструктурирования гетерофазной структуры сплава V—4Ti—4Cr—
(C, O, N) в процессе термомеханической обработки. В их основе лежат режимы ТМО, обеспечивающие 
указанное увеличение кинетического параметра путём повышения температуры гомогенизации слитка и 
снижения температуры промежуточных отжигов в ходе его последующей термомеханической обработ-
ки. Использование этих режимов приводит к исключению или значительному снижению плотности гру-
бодисперсных пластинчатых выделений оксикарбонитридной фазы и значительному (кратному) увели-
чению объёмной доли наноразмерных частиц этой фазы, которые, закрепляя элементы дефектной суб-
структуры, обеспечивают повышение на 100—200 K температуры рекристаллизации сплава. 

В условиях сверхвысокой технологической пластичности сплавов V—4Ti—4Cr—(C, O, N) перспектив-
ным направлением наноструктурирования их гетерофазной и дефектной субструктуры является разработка 
режимов ТМО с применением больших (интенсивных) пластических деформаций методом многократной 
всесторонней ковки со сменой осей деформации. С использованием этого метода показана возможность 
формирования на промежуточных этапах ТМО неравновесных наноструктурных состояний с высокой запа-
сённой энергией деформации, которые на заключительном этапе обработки обеспечивают формирование 
мелкокристаллических структур, дисперсноупрочнённых наноразмерными частицами оксикарбонитрида. 

Изучены механические свойства сплава V—4T—4Cr—(C, O, N) в зависимости от режимов обработ-
ки. Показано, что перспективными способами повышения его высокотемпературной прочности являют-
ся следующие режимы ТМО: 

— наноструктурирование гетерофазной структуры в процессе изменения механизма превращения 
VXC→TiV(C, O, N) — режим ТМО-II; 
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— ТМО-II в комбинации с формированием мелкокристаллической структуры при использовании в 
процессе ТМО сверхвысоких величин пластической деформации методом многократной всесторонней 
ковки — режим ТМО-III.  

Использование режима ТМО-II приводит к ≈30%-ному по сравнению со стандартным режимом обра-
ботки увеличению предела текучести сплава при Т = 1073 К. Этот режим в комбинации с формированием 
мелкокристаллической структуры (ТМО-III) обеспечивает примерно 1,5-кратное повышение этой величины.  

Формирование указанной микроструктуры приводит к более высоким по сравнению с режимами 
ТМО-I и ТМО-II эффектам повышения высокотемпературной кратковременной прочности. Предел текуче-
сти сплава при Т = 1073 K в результате увеличения объёмной доли оксикарбонитрида повышается при этом 
по сравнению со стандартным режимом ТМО-I на 60—70%, по сравнению с режимом ТМО-II на ≈20%. 

Значительное увеличение прочности при относительно невысоких объёмных содержаниях второй 
фазы является следствием, во-первых, высоких значений напряжения Орована при огибании ультрадис-
персных частиц дислокациями, во-вторых, эффективного субструктурного упрочнения закреплёнными 
этими частицами дислокациями и границами разориентации, являющимися прочными атермическими 
барьерами для скользящих дислокаций при повышенных температурах.  

Указанные высокие эффекты упрочнения после обработок по новым режимам достигаются при сохра-
нении удовлетворительного запаса пластичности. На наш взгляд, это связано с формированием в процессе 
таких обработок более однородной гетерофазной и дефектной субструктуры, подавлением процессов рекри-
сталлизации и исключением грубодисперсных выделений оксикарбонитридных фаз как потенциальных ис-
точников формирования концентраторов напряжений, локализации деформации и разрушения. 

Данная работа посвящается светлой памяти Валерия Андреевича Дробышева — кандидата техниче-
ских наук, металлурга, материаловеда и технолога, скоропостижно скончавшегося в декабре 2020 г. 
В.А. Дробышев был выдающимся специалистом в области металлургии малоактивируемых сплавов вана-
дия, их выплавки и переработки в полуфабрикаты и изделия. В значительной мере полученные В.А. Дро-
бышевым сплавы ванадия определили общий уровень работ по получению и использованию сплавов ва-
надия в России (АО «ВНИИНМ») и их конкурентоспособность с аналогичными сплавами США и Японии. 

Работа выполнена в рамках государственного задания ИФПМ СО РАН, тема № FWRW-2021-0008. 
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