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The results of the study of high-temperature properties of vanadium alloys of different systems depending on 
thermomechanical and chemical-heat treatment modes were summarized. The main factors determining the 
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Введение 
 

Благодаря таким характеристикам, как низ-
кая плотность, малое сечение захвата тепло-
вых нейтронов, хорошая коррозионная  
стойкость в жидких теплоносителях,  
малоактивируемые сплавы на основе ванадия 
рассматриваются в качестве перспективных 
конструкционных материалов для энергетиче-
ских установок новых поколений [1 – 16].  
Среди особых требований, предъявляемых  
 
 

к материалам такого класса, можно  
выделить обеспечение длительной высокотем-
пературной прочности (жаропрочности)  
при сохранении необходимого уровня низко-
температурной пластичности (технологично-
сти) [6 – 15].  

На рис 1 и 2 приведено обобщение  
литературных данных по исследованию темпе-

ратурной зависимости предела текучести (0,1) 
ванадиевых сплавов разного состава в интер-
вале температур (20 – 1000 °С) [17 – 25].  
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Рис. 1. объединяет данные по влиянию 
элементного состава, включая элементы 
замещения и внедрения, на значения предела 
текучести при разных температурах.  

Отдельно на рис. 2 приведены данные по спла-
вам ванадия, которые получены консолидацией 
порошков после предварительной механиче-
ской активации. 

 
Рис. 1. Влияние элементного состава на температурную зависимость предела текучести сплавов ванадия 

 
Рис. 2. Влияние элементного состава на темпертатурную зависимость предела текучести сплавов ванадия, 

полученных консолидацией порошков после предварительной механической активации 
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На обоих рисунках для наглядного сопостав-
ления приведены данные по ванадию [17] и 
сплаву системы V-4Ti-4Cr [18], которая на сего-
дняшний день является одной из наиболее изу-
чаемых систем сплавов данного класса. 

Общей особенностью представленных на 
рис. 1 сплавов является относительно резкое 
снижение значений предела текучести по мере 
повышения температуры. Значения предела 
текучести представленных на рис. 1 сплавов 
при 800 °С не превышают 250 МПа. При этом 
резкое снижение значений предела текучести 
характерно для сплавов с наиболее высокими 
его значениями при 20 °С. Заметим, что сплавы 
7 и 8, относящиеся к системе V-Ti-Cr, демон-
стрируют уровень кратковременной прочности 
около 220 и 240 МПа соответственно [19, 20]. 
Это выше по сравнению со сплавом 2, характе-
ризуемым 180 МПа. После увеличения темпе-
ратуры испытаний до 900 °С предел текучести 
этих сплавов выше 220 МПа. Эти сплавы харак-
теризуются эффективным дисперсным упроч-
нением, которое обеспечивает прочностные ха-
рактеристики при высоких температурах. 
Резкое увеличение предела текучести сплавов 
5 и 7 при 900 °С, по-видимому, связано с эф-
фектами динамического старения, выделения и 
роста частиц в процессе высокотемпературного 
растяжения. Наличие дисперсного упрочнения 
стабильными в температурном отношении  
дисперсными частицами вторых фаз в сплавах 
2, 7 и 8 обеспечивает значения предела текуче-
сти даже при 1000 °С на уровне 120 МПа (сплав 
2), 135 МПа (сплав 7) и 160 МПа (сплав 8). 

Полученные путем механической активации 
с последующей консолидацией сплавы 10 – 13 
характеризуются более плавным снижением 
значений предела текучести в температурной 
области от 20 до 600 °С (рис. 2). В то же время 
повышение температуры до 700 °С сопровож-
дается резким снижением значений предела те-
кучести этих сплавов. Это снижение усилива-
ется в температурном интервале от 700 до 800 
°С, и, несмотря на различия в поведении в 
предшествующем температурном интервале, 
почти идентично для сплавов 10 – 14 (рис. 2). 
Значения предела текучести сплавов  
10 – 14 находятся в узком интервале от 130 до 
190 МПа, соизмеримы со сплавом 2. Повыше-
ние температуры испытаний до 900 °С сопро-
вождается снижением свойств сплавов 10 – 14 
до значений ниже 100 МПа, в то время как сплав 
2 демонстрирует 140 МПа. При данной темпе-

ратуре высокий уровень свойств  520 МПа де-
монстрирует сплав 16, и приемлемые свойства, 

на уровне 200 МПа, проявляются сплавом 15. 
Следует заметить, что сплавы 15 и 16 характе-
ризуются высоким содержанием вольфрама и 
молибдена. При повышении температуры ис-
пытаний до 1000 °С свойства этих сплавов 
резко снижаются. 

Хорошо известно, что следствием высокой 
химической активности тугоплавких компонен-
тов к примесям внедрения (C, N, O) является 
формирование твердых растворов и частиц 
вторых фаз [26], что переводит сплавы ванадия 
в разряд гетерофазных материалов. В таких 
композитных материалах наличие наноразмер-
ных неметаллических включений (карбидов, ок-
сидов, оксикарбонитридов и т.д.) в металличе-
ской матрице обеспечивает реализацию 
дисперсного упрочнения по механизму Оро-
вана [27]. В соответствии со сложившимися фи-
зическими представлениями основными меха-
низмами упрочнения гетерофазных сплавов 
при низких температурах являются деформаци-
онное, твердорастворное и дисперсное/диспер-
сионное упрочнение [27–35]. Обеспечение вы-
сокотемпературной прочности (при Т> .6 Тплавл.) 
реализуется за счет дисперсного упрочнения, 
для повышения эффективности которого требу-
ется оптимизация элементного и фазового  
состава. При этом определяющим фактором 
является термическая стабильность нанораз-
мерных частиц неметаллических фаз. При сов-
местной реализации дисперсного плюс суб-
структурного упрочнения такие частицы не 
только блокируют дислокационную субструк-
туру, но и эффективно закрепляют границы зе-
рен и субзерен, что приводит к подавлению про-
цессов рекристаллизации [34,35]. 

Таким образом, одним из направлений ре-
шения проблемы высокотемпературной проч-
ности малоактивируемых ванадиевых сплавов 
является разработка новых систем путём их це-
ленаправленного легирования элементами за-
мещения, обеспечивающими, в том числе, воз-
можность формирования необходимых для 
дисперсного упрочнения наноразмерных ча-
стиц неметаллических фаз с высокой термиче-
ской стабильностью. Кроме того, требуется раз-
работка методов модификации гетерофазной и 
зеренной структуры с целью эффективной сов-
местной реализации субструктурного и дис-
персного упрочнения. При этом речь идет как о 
термомеханических, так и о химико-термиче-
ских обработках. Первые, как известно  
[16, 36-38], позволяют модифицировать грубо-
дисперсные частицы метастабильных карбидов 
и оксикарбонитридов в стабильные карбиды 
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высокой дисперсности и фактически обеспечи-
вают карбидизацию из внутренних источников. 
В то время как вторые, путем введения  
кислорода методом низкотемпературного  
диффузионного легирования, обеспечивают 
повышение объемной доли мелкодисперсных 
частиц на фоне общего увеличения объемной 
доли второй фазы [31, 34, 35, 39, 40]. 

В настоящей работе обобщены результаты 
исследования высокотемпературных свойств 
ванадиевых сплавов разных систем  
в зависимости от режимов термомеханической 
и химико-термической обработки. Выявлены 
интервалы термической стабильности  
прочностных свойств в зависимости от темпе-

ратуры испытаний и структурно-фазового со-
стояния сплавов. Проведен анализ факторов, 
определяющих уровень кратковременной высо-
котемпературной прочности и эффективности 
механизмов упрочнения при высоких темпера-
турах. 

 
Материалы и методы исследования 

 
В работе использованы малоактивируемые 

ванадиевые сплавы производства АО «Высоко-
технологический научно-исследовательский 
институт неорганических материалов имени 
академика А.А. Бочвара» (г. Москва), составы 
которых приведены в таблице 1. 

 
Таблица 1  

Элементный состав использованных в работе ванадиевых сплавов (ат. %) 

№ Сплав Cr Zr W Ta Ti O N C 

1 V–Ti–Cr 4.26 - - - 4,47 0,06 0,04 0,05 

2 V–Zr–C - 1,34 - - - 0,13 0,04 1,06 

3 V–Cr–W–Zr–1 8,62 0,66 0,04 - - 0,04 0,04 0,04 

4 V–Cr–W–Zr–2 4,41 1,00 2,23 - - 0,07 0,04 0,09 

5 V–Cr–W–Zr–3 3,09 0,35 2,04 - - 0,1 0,036 0,47 

6 V–Cr–Ta–Zr–1 6,99 0,46 - 1,80  0,17 0,03 0,14 

7 V–Cr–Ta–Zr–2 4,27 0,83 - 1,85 - 0,2 0,06 0,14 

Образцы указанных выше сплавов  
(таблица 1) подвергали термомеханической об-
работке по режимам ТМО-I [16, 36] и  
модифицированной ТМО-II [16, 37, 38], обеспе-
чивающей более эффективное наноструктури-
рование гетерофазной структуры путем реали-
зации механизма фазовых превращений 
посредством растворения метастабильных кар-
бидов ванадия с последующим выделением 
стабильной фазы из твёрдого раствора. Кроме 
того, использованы режимы ТМО-III и ТМО-IV 
[41, 42], которые являются по своей сути вариа-
циями ТМО-II, - при их реализации вместо де-
формации прокаткой применяется всесторон-
нее прессование. Перед обработкой сплавы 
подвергали гомогенизирующему отжигу при со-
ответствующих температурах. Заключитель-
ный вакуумный отжиг продолжительностью  
1 час. проводился при температуре 1000  
или 1100 °C. 

Химико-термическая обработка (ХТО) спла-
вов № 3, 4, 6 из таблицы 1 методом низкотем-
пературного диффузионного легирования про-
ведена по режимам, подробно представленным 

в [31, 34, 35, 39, 40]. 
Механические испытания образцов прове-

дены методом активного растяжения со скоро-
стью деформации ὲ ≈ 2 ∙ 10-3 с-1 в вакууме  
(4∙10-5Торр) при температурах (Ти) 20 °C,  
800 °C, 900 °C, 1000 °C. Испытания образцов в 
форме двойных лопаток с размерами рабочей 
части 13 мм ∙2 мм ∙ 1 мм выполнены на универ-
сальной вакуумной испытательной машине 
типа Поляни с подвижным нижним захватом. 
Значения предела текучести (σ0,1) 
 и относительного удлинения (δ) определяли по 
кривым деформации, полученным в процессе 
растяжения. 

 
Результаты исследования  

и их обсуждение 
 
В таблице 2 приведены значения предела 

текучести и относительного удлинения  
сплава V–Ti–Cr при разных температурах в за-
висимости от режима ТМО. После стандартной 
обработки (ТМО-I) со стабилизацией  
при 1000 °C значения предела текучести  
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при 20 и 800 °C почти совпадают с данными ра-
боты [18] (рис. 1 сплав 2). При этом относитель-
ное удлинение, характеризующее пластичность 
сплава как при 20 °C, так и при 800 °C,  
составляет около 20%. Обработка по  
режиму ТМО-II с такой же стабилизацией  

приводит к 10% и 30% увеличению предела  
текучести при 20 и 800 °C соответственно.  
Следует заметить, что усредненные  
значения относительного удлинения  
снижаются при 20 °C до 17%, а при 800 °C  
до 10,5 %. 

 
Таблица 2  

Влияние режимов ТМО на предел текучести (0,1) и относительное удлинение ()  
сплава V-Ti-Cr [42, 43] 

Режим 
обработки 

Ти = 20 °C Ти = 800 °C Ти = 900 °C 

0,1, МПа , % 0,1, МПа , % 0,1, МПа , % 

ТМО-I 290 – 307 19 – 21 172 – 183 18 – 20 - - 

ТМО-II 321 – 335 16 – 18 227 – 238 9 – 12 - - 

ТМО-III 377 – 383 23 – 24 269 – 285 13 – 15 241 – 255 13 – 14 

ТМО-IV 395 – 420 15 – 17 338 – 372 11 – 12 - - 

Более высокий уровень прочностных 
свойств на сплаве V–Ti–Cr получен в резуль-
тате использования ТМО с реализацией дефор-
мационного воздействия методом всесторон-
него прессования. Значения предела текучести 
при 20 °C после режима ТМО-III со стабилиза-
цией при 1000 °C на 27% выше по сравнению  
со стандартным режимом, а при 800 °C предел 
текучести увеличивается на 56%. Важно отме-
тить, что такое существенное повышение проч-
ности сопровождается увеличением пластично-
сти при 20 °C до 23,5%. Более того, в случае 
растяжения при 900 °C значения предела теку-
чести снижаются относительно растяжения при 

800 °C всего на  30 МПа. Это свидетельствует 
о высокой термической стабильности получае-
мых структурно-фазовых состояний. В случае 
понижения температуры стабилизирующего от-
жига до 900 °C (режим ТМО-IV) наблюдается 
увеличение предела текучести сплава V–Ti–Cr 
при 20 °C на 36,5%, а при 800 °C в 2 раза отно-
сительно ТМО-I. При этом уровень пластично-
сти идентичен режиму ТМО-II. 

В таблице 3 приведены значения предела 
текучести и пластичности сплава V–Zr–C, ха-
рактеризуемого самым высоким содержанием 
Zr и C (таблица 1), в зависимости от режима 
ТМО и температуры испытаний. 

 
Таблица 3  

Влияние режимов ТМО на механические свойства сплава V–Zr–C [44, 45] 

Режим 
обработки 

Ти = 20 °C Ти = 800 °C 

0,1, МПа , % 0,1, МПа , % 

ТМО-I 280 – 300 16 – 23 170 – 190 14 – 17 

ТМО-II (1000 °C) 370 – 400 14 – 17 250 – 280 14 – 18 

ТМО-II (900 °C) 490 – 580 12 – 13 280 – 330 11 – 12 

 
После ТМО-I значения предела текучести и 

пластичность сплава V–Zr–C при 20 °C и 800 °C 
(таблица 3) сопоставимы со значениями этих 
величин после аналогичной обработки сплава 
V–Ti–Cr. Реализация режима ТМО-II приводит к 
повышению предела текучести как при 20 °C, 
так и при 800 °C на 35 и 47 % соответственно. 
При этом незначительно снижается пластич-

ность при 20 °C. В случае снижения темпера-
туры стабилизирующего отжига после ТМО-II 
до 900 °C предел текучести при 20 °C увеличи-
вается на 85%, а при 800 °C на 60%. Важно за-
метить, что в обоих случаях пластичность оста-
ется на приемлемом технологическом уровне 
(таблица 3). Таким образом, применение ТМО-
II для модификации структурно-фазового состо-
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яния сплава V–Zr–C характеризуется более вы-
соким эффектом повышения прочности по 
сравнению со сплавом V–Ti–Cr, что, прежде 
всего, связано с высокой объемной долей вто-
рой фазы, участвующей в дисперсном упрочне-
нии материала. 

В таблице 4 приведены значения предела 
текучести и относительного удлинения сплава 
V–Cr–W–Zr–1 с низким содержанием W  
(таблица 1) после ТМО-I и ТМО-II со стабилиза-
цией при 1000 °C. После ТМО-I значения пре-
дела текучести данного сплава при 20 и 800 °C 
ниже по сравнению со сплавом V–Ti–Cr  
после аналогичной обработки (таблица 2).  

Но при этом наблюдается очень высокий уро-
вень пластичности (до 28%) как при 20 °C, так и 
при 800 °C. 

Применение ТМО-II способствует повыше-
нию предела текучести при 20 и 800 °C на 43 и 
36% соответственно. Пластичность находится 
при этом на приемлемом технологическом 
уровне. В случае растяжения при 900 °C, значе-
ния предела текучести сопоставимы с тем, что 
наблюдается при 800 °C после ТМО-I. В целом, 
специфика изменения свойств сплава  
V–Cr–W–Zr–1 в зависимости от режима ТМО во 
многом аналогична сплаву V–Ti–Cr (таблица 2). 

Таблица 4  
Предел текучести (σ0,1) и относительное удлинение (δ) сплава V–Cr–W–Zr–1 после ТМО-I и ТМО-II 

со стабилизацией при 1000 °C [46] 

Режим 
обработки 

Ти = 20 °C Ти = 800 °C Ти = 900 °C 

0,1, МПа , % 0,1, МПа , % 0,1, МПа , % 

ТМО-I 228 – 252 22 – 28 171 – 189 24 – 28 - - 

ТМО-II 327 – 361 15 – 25 233 – 257 6 – 10 166 – 180 14 – 28 

 
Значения предела текучести и относительного удлинения сплава V–Cr–W–Zr–2, характеризуемого 

более высоким содержанием Zr и С (таблица 1), после ТМО по режимам I и II с заключительным отжи-
гом при температуре 1000 °С приведены в таблице 5. 

 
Таблица 5  

Предел текучести и относительное удлинение сплава V–Cr–W–Zr–2 после ТМО по режимам I и II. 
Температура заключительного отжига 1000 °C [46] 

Режим 
обработки 

Ти = 20 °C Ти = 800 °C Ти = 900 °C 

0,1, МПа , % 0,1, МПа , % 0,1, МПа , % 

ТМО-I 290 – 310 19 – 31 181 – 199 17 – 33 - - 

ТМО-II 361 – 399 19 – 29 257 – 275 8 – 16 180 – 200 19 – 41 

 
Как видно, при 20 °С значения предела теку-

чести сплава V–Cr–W–Zr–2, подвергнутого 
ТМО-II, увеличиваются по сравнению со значе-
ниями после ТМО-I более чем на ≈ 25%  
(таблица 5). При этом пластичность сплава 
практически не меняется, оставаясь на высо-
ком уровне. В условиях растяжения при 800 °С 
сплав после ТМО-II демонстрирует 40%  
увеличение предела текучести на фоне почти 
двукратного снижения пластичности по сравне-
нию с ТМО-I. В случае растяжения при 900 °С 
обработка ТМО-II обеспечивает те же значения 
предела текучести, что наблюдались после 
ТМО-I при 800 °С. При этом пластичность 
сплава при 900 °С существенно выше. 

Сравнение свойств сплавов V–Cr–W–Zr–1  
и V–Cr–W–Zr–2 (таблицы 4 и 5) показывает, что 

для обоих сплавов при 900 °С значения пре-
дела текучести близки к значениям, наблюдае-
мым на этих сплавах после ТМО-I в условиях 
растяжения при 800 °С (таблицы 4 и 5). Этот 
факт свидетельствует о повышении термиче-
ской стабильности механических свойств об-
разцов, подвергнутых ТМО-II, на 100 °С по срав-
нению с ТМО-I. Кроме того, эти сплавы 
демонстрируют тот факт, что увеличение кон-
центрации активного фазообразующего эле-
мента (Zr) и С способствует увеличению значе-
ний предела текучести во всех условиях 
испытаний. 

Сплавы V–Cr–W–Zr–3 и V–Cr–Ta–Zr–1 ха-
рактеризуются низкой концентрацией Zr (таб-
лица 1), являющегося основным фазообразую-
щим элементом. При этом концентрация 
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углерода в сплаве V–Cr–Ta–Zr–1 почти в 3 раза 
ниже по сравнению со сплавом V–Cr–W–Zr–2. 

В таблице 6 на примере сплава  
V–Cr–W–Zr–3 продемонстрировано влияние 
температуры стабилизирующего отжига (Тстаб.) 
после ТМО-I на значения предела текучести и 
пластичности. Как видно, незначительное изме-

нение температуры (на 50 °С) приводит к повы-
шению значений предела текучести в среднем 
почти на 10 МПа как при 20 °C, так и при 800 °C. 
При этом интервал разброса значений пластич-
ности незначительно смещается в сторону 
уменьшения значений при 20 °C и в сторону 
увеличения при 800 °C. 

 
Таблица 6 

Предел текучести и пластичность сплава V–Cr–W–Zr–3 после ТМО-I с часовыми стабилизирую-
щими отжигами при разных температурах [47] 

Тстаб., °С Ти, °С σ0.1, МПа δ, % 

1050 
20 324 – 352 20 – 30 

800 128 – 138 37 – 55 

1100 
20 333 – 361 18 – 28 

800 130 – 154 42 – 58 

 
На этом же сплаве продемонстрировано 

влияние температуры гомогенизирующего 
отжига (Тг) на значения предела текучести и 
пластичность в случае реализации режима 
ТМО-II со ступенчатым (700 °С (1 ч) + 950 °С  
(1 ч) + 1100 °С (1 ч)) стабилизирующим отжигом 
с финальной температурой 1100 °С (таблица 7) 
[47]. Как видно, повышение температуры 
гомогенизации сопровождается увеличением 
значений предела текучести сплава  

V–Cr–W–Zr–3 как при 20 °C, так и при 800 °C. 
Изменение Тг на 200 °C обеспечивает рост 
предела текучести при 20 °C почти на 20%, а 
при 800 °C на 28,5%. При этом наблюдаются 
очень высокие значения пластичности. При 
20 °C ее значения практически не зависят от 
температуры гомогенизации, в то время как при 
800 °C происходит существенное увеличение 
интервала разброса значений пластичности  
в случае гомогенизации при 1600 °C. 

 
Таблица 7 

Предел текучести и пластичность сплава V–Cr–W–Zr–3 после ТМО-II с разной температурой 
гомогенизации (Тг) [47] 

Тг, °С Ти,  С σ0.1, МПа δ, % 

1400 
20 310 – 342 18 – 26 

800 128 – 138 42 – 48 

1500 
20 363 – 393 17 – 25 

800 142 – 156 37 – 47 

1600 
20 377 – 399 17 – 25 

800 165 – 177 33 – 59 

 
В таблице 8 приведены значения предела 

текучести и относительного удлинения сплава 
V–Cr–W–Zr–1 после ТМО-I и ТМО-II с темпера-
турой стабилизационного отжига 1100 °C [46]. 

Сопоставление с таблицей 4 показывает, 
что рост значений предела текучести после 
ТМО-I со стабилизирующим отжигом при  
1100 °C, по сравнению со стабилизацией при 
1000 °C, составляет при комнатной темпера-

туре  9%. В то же время после ТМО-II со ста-
билизацией при 1100 °C сплав характеризуется 

снижением значений предела текучести почти 
на 9%. Важно отметить, что снижение прочност-
ных свойств происходит на фоне почти неиз-
менной пластичности. В условиях растяжения 
при 800 °C после ТМО-I стабилизационный от-
жиг не оказывает влияния на предел текучести 
и пластичность сплава. В то же время после 
ТМО-II стабилизационный отжиг при 1100 °C 
приводит к снижению значений предела текуче-
сти на 15%, что сопровождается почти двукрат-
ным увеличением пластичности. 
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Таблица 8 
Предел текучести и относительное удлинение сплава V–Cr–W–Zr–1 после ТМО-I и ТМО-II  

с температурой стабилизационного отжига 1100 °C [46] 

Режим 
обработки 

Ти = 20 °C Ти = 800 °C 

0,1, МПа , % 0,1, МПа , % 

ТМО-I 266 – 294 22 – 28 175 – 193 18 – 26 

ТМО-II 289 – 319 21 – 27 200 – 222 13 – 17 

 
Значения предела текучести и относительного удлинения сплава V–Cr–W–Zr–2 после ТМО-I  

и ТМО-II с температурой стабилизационного отжига 1100 °C приведены в таблице 9 [46]. 
 

Таблица 9 
Предел текучести и относительное удлинение сплава V–Cr–W–Zr–2 после ТМО-I и ТМО-II  

с температурой стабилизационного отжига 1100 °C [46] 

Режим 
обработки 

Ти = 20 °C Ти = 800 °C 

0,1, МПа , % 0,1, МПа , % 

ТМО-I 304 – 336 17 – 27 185 – 205 13 – 27 

ТМО-II 321 – 353 18 – 32 203 – 225 16 – 30 

 
Аналогично сплаву V–Cr–W–Zr–1, отжиг при 

1100 °C после ТМО-I способствует росту значе-
ний предела текучести сплава V–Cr–W–Zr–2 по 
сравнению со стабилизацией при 1000 °C (таб-
лица 5). При 20 °C увеличение предела текуче-

сти сплава V–Cr–W–Zr–2 составляет  6,5%, а 
при 800 °C около 2,5%. Пластичность сплава 
при этом незначительно снижается. В случае 
ТМО-II, повышение температуры стабилизиру-
ющего отжига сопровождается снижением зна-
чений предела текучести сплава V–Cr–W–Zr–2 

на  10% и 20% соответственно при 20 и 800 °C. 
Пластичность при 20 °C почти не меняется, в то 
время как при 800 °C ее значения с учетом раз-
броса увеличиваются почти в два раза. 

В таблице 10 приведены значения предела 
текучести и пластичности сплава V–Cr–Ta–Zr–1 
после обработок по режимам ТМО-I и ТМО-II со 
стабилизацией при 1100 °C. 

Применение ТМО-II на фоне исходно низких 
значений обеспечивает 13% увеличение значе-
ний предела текучести при 800 °C, достигая по-
казателей сплава V–Ti–Cr после ТМО-I (таб-
лица 2). При этом сплав V–Cr–Ta–Zr–1 во всех 
случаях демонстрирует очень высокую пла-
стичность. Такой низкий уровень прочностных 
свойств, по нашему мнению, связан с недоста-
точной концентрацией циркония, что не обеспе-
чивает формирование необходимой объемной 
доли второй фазы. 

 
Таблица 10  

Влияние режима термомеханической обработки на предел текучести и пластичность сплава 
системы V–Cr–Ta–Zr–1 при разных температурах [48]. Температура стабилизационного отжига 1100 °C 

Режим обработки 
Ти = 20 °C Ти = 800 °C 

0,1, МПа , % 0,1, МПа , % 

ТМО-I 258 – 268 20 – 28 156 – 164 21 – 32 

ТМО-II 305 – 315 27 –29 144–185 24 – 31 

 
Сплавы V–Cr–Ta–Zr–2 и V–Cr–W–Zr–2 ха-

рактеризуются двукратным и полуторакратным 
увеличением концентрации циркония относи-
тельно сплавов V–Cr–Ta–Zr–1 и V–Cr–W–Zr–1 
соответственно (таблица 1). Кроме того, в 
сплаве V–Cr–W–Zr–2 концентрация углерода 
почти в два раза выше по сравнению со спла-

вом V–Cr–W–Zr–1. Такая модификация эле-
ментного состава обеспечивает повышение 
объемной доли второй фазы и, в частности, 
наноразмерных частиц, участвующих в дис-
персном упрочнении. Значения предела текуче-
сти и пластичности сплавов V–Cr–W–Zr–3 и  
V–Cr–Ta–Zr–2 в зависимости от режима ТМО 
приведены в таблице 11. 
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Таблица 11 
Предел текучести и пластичность сплавов V–Cr–W–Zr–2 и V–Cr–Ta–Zr–2 в зависимости от ТМО и 

температуры испытаний. Температура стабилизационного отжига 1050 °C 

Сплав V–Cr–W–Zr–2 V–Cr–Ta–Zr–2 

Режим ТМО-I ТМО-II ТМО-I 

Ти, °C 20 800 20 800 20 800 

σ0.1, МПа 322 – 342 147 – 153 438 – 460 213 – 227 401 – 417 217 – 233 

δ, % 18 – 24 35 – 43 15 – 21 13 – 19 16 – 22 17 – 23 

При температуре 20 °C изучаемые сплавы 
характеризуются существенными различиями в 
значениях предела текучести (таблица 11). В 
частности, применение ТМО-II обеспечивает 
увеличение предела текучести сплава  
V–Cr–W–Zr–2 на 35%. При этом сплав  
V–Cr–Ta–Zr–2 даже после ТМО-I характеризу-
ется очень высоким, сопоставимым уровнем 
прочности. 

Увеличение предела текучести сплава  
V–Cr–W–Zr–2 после ТМО-II происходит на фоне 
незначительного снижения пластичности. Ана-
логичные значения пластичности демонстри-
рует и сплав V–Cr–Ta–Zr–2 после ТМО-I. 

При 800 °C значения предела текучести 
сплава V–Cr–W–Zr–2 (ТМО-I) являются крайне 
низкими и сопоставимы со значениями, которые 
демонстрируют сплавы V–Cr–Ta–Zr–1  
и V–Cr–W–Zr–2 после аналогичной обработки и 
некоторых вариантов ТМО-II (таблицы 5, 6, 8, 

9). При этом данный сплав проявляет очень вы-
сокую пластичность (таблица 11). После ТМО-II 
предел текучести сплава V–Cr–W–Zr–2 увели-
чивается более чем на 45%, и получаемые зна-
чения сопоставимы с тем, что наблюдается на 
сплаве V–Cr–W–Zr–1 после аналогичной обра-
ботки (таблица 8). В случае сплава  
V–Cr–Ta–Zr–2, даже после ТМО-I значения пре-
дела текучести на несколько МПа выше (таб-
лица 10). При этом и пластичность сплава  
V–Cr–Ta–Zr–2 (ТМО-I) при 800 °C выше по срав-
нению со сплавом V–Cr–W–Zr–2 (ТМО-II). Ука-
занные особенности, прежде всего, связаны с 
объемной долей и дисперсностью частиц вто-
рой фазы. 

В таблице 12 приведены значения предела 
текучести и относительного удлинения спла-
ваV–Cr–Ta–Zr–2 при разных температурах ис-
пытаний после ТМО-I и ТМО-II со стабилизаци-
онным отжигом при 1100 °C. 

 
Таблица 12 

Предел текучести и пластичность сплава V–Cr–Ta–Zr–2 в зависимости от ТМО и температуры  
испытаний. Температура стабилизационного отжига 1100 °C 

Режим об-
работки 

Ти. = 20 С Ти. = 800 С Ти. = 900 С 

0.1, МПа , % 0.1, МПа , % 0.1, МПа , % 

ТМО-I 286 – 311 20 – 28 161 – 172 17 – 21 167 – 182 35 – 36 

ТМО-II 317 – 328 15 – 20 210 – 214 19 – 20 198 – 204 17 – 18 

 
Представленные в таблице 12 результаты 

свидетельствуют об общей тенденции повыше-
ния прочности при переходе от ТМО-I к ТМО-II. 
Заметим, что, в случае ТМО-I, предел текучести 
заметно снижается по сравнению со стабилиза-
цией при 1050 °C (таблица 11). По сравнению 
со сплавом V–Cr–Ta–Zr–1 (таблица 10), предел 
текучести при 800 °C после ТМО-II увеличива-
ется более чем на 25%, несмотря на повыше-
ние температуры стабилизационного отжига. 
Пластичность снижается, но остается на очень 
высоком уровне. Важно заметить, что сплав  

V–Cr–Ta–Zr–2 после ТМО-II со стабилизацией 
при 1100 °C в условиях растяжения при 900 °C 
демонстрирует 200 МПа на фоне высокой пла-
стичности. Несмотря на повышение темпера-
туры стабилизации, свойства сплава  
V–Cr–Ta–Zr–2 (таблица 12) после ТМО-II при 
800 °C сопоставимы со сплавом V–Cr–W–Zr–2 
при аналогичной температуре (таблица 11). 

Далее представлены результаты химико-
термической обработки с указанием предше-
ствующего режима ТМО. В таблице 13 приве-
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дены значения предела текучести и относи-
тельного удлинения сплавов V–Cr–W–Zr–1  
и V–Cr–W–Zr–2 после ХТО-I (предварительная 
ТМО-I) c заключительным отжигом при 1100 °С 
(1 ч.).В результате проведенной обработки кон-
центрация введенного кислорода соответ-
ствует стехиометрическому соотношению 

(CO ≈ 2CZr) для связывания в оксид ZrO2 всего 
циркония. Сравнение механических свойств 
сплава V–Cr–W–Zr–1 после ХТО-I с ТМО-I (таб-
лица 8) показывает, что предел текучести при 
20 °C увеличился более чем на 60%. При этом 
наблюдается почти полуторакратное снижение 
пластичности. 

 
Таблица 13  

Механические свойства сплавов V–Cr–W–Zr–1 и V–Cr–W–Zr–2 после ХТО-I (предварительная 
ТМО-I) (CO ≈ 2CZr) c заключительным отжигом при 1100 °С 

Сплав 
Ти = 20 С Ти = 800 С 

0,1, МПа δ, % 0,1, МПа δ, % 

V–Cr–W–Zr–1 437 – 483 10 – 18 280 – 300 5 – 11 

V–Cr–W–Zr–2 545 – 605 5 – 11 310 – 350 4 – 7 

 
В случае растяжения при 800С, ХТО-I обес-

печивает повышение предела текучести сплава 
V–Cr–W–Zr–1 более чем на 55%, что сопровож-
дается почти трехкратным снижением пластич-
ности. 

Сплав V–Cr–W–Zr–2 после ХТО-I демон-
стрирует увеличение значений предела текуче-
сти почти на 80% при 20 °C относительно ТМО-

I (таблица 9). При 800 С увеличение предела 

текучести относительно ТМО-I составляет бо-
лее 60% (таблица 9). В обоих случаях суще-
ственное повышение предела текучести сопро-
вождается более чем трехкратным снижением 
пластичности. 

В таблице 14 приведены значения предела 
текучести и удлинения сплава V–Cr–W–Zr–1 
при разных температурах растяжения в зависи-
мости от концентраций кислорода, достигаемых 
при реализации режима ХТО-II. 

 
Таблица 14  

Предел текучести и относительное удлинение сплава V–Cr–W–Zr–1 в зависимости от концентра-
ции кислорода в условиях реализации ХТО-II с заключительным отжигом при 1100 °С [49] 

CO, ат. % 
Ти = 20 °С Ти = 800 °С Ти = 900 °С 

0,1, МПа δ, % 0,1, МПа δ, % 0,1, МПа δ, % 

0,6 276 – 306 14 – 24 172 – 190 16 – 26 140 – 156 11 – 37 

1,0 360 – 398 6 – 20 208 – 230 7 – 19 190 – 210 3 – 7 

1,3 480 – 530 11 – 23 261 – 285 8 – 18 201 – 223 2 – 8 

 
Как видно, при концентрации вводимого кис-

лорода CO ≈ 1 ат. % значения предела текуче-
сти сплава V–Cr–W–Zr–1 при 20 и 800 °С выше 
по сравнению с обработкой по режиму ТМО-II 
(таблица 8). При этом пластичность, несмотря 
на снижение, остается на приемлемом 
 технологическом уровне. Необходимо  
отметить, что в случае растяжения при  
900 °С предел текучести сплава после  
ХТО-II выше по сравнению с ТМО-II 
 при 800 °С. В то же время при такой  
концентрации кислорода уровень свойств 
сплава V–Cr–W–Zr–1 ниже по сравнению с 
ХТО-I (таблица 13). 

Введение CO ≈ 1,3 ат. % в процессе ХТО-II 
обеспечивает предел прочности сплава  
V–Cr–W–Zr–1 на 10% выше (таблица 14) по 
сравнению с CO ≈ 2 ат. % в условиях ХТО-I (таб-
лица 12) при 20 °С и практически идентичный 
уровень прочности при 800 °С. Но при этом пла-
стичность, в случае реализации ХТО-II как при 
200 °С, так и при 800 °С, в 1,5 раза выше по 
сравнению с ХТО-I. 

Не менее важным является факт повышения 
термической стабильности. Предел текучести 
сплава V–Cr–W–Zr–1 с CO ≈ 1 и 1,3 ат. %  
при 900 °С после стабилизации при 1100 °С 
выше по сравнению с ТМО-I со стабилизацией 
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при 1000 °С (таблица 4). Но при этом кратно 
снижается пластичность. 

Аналогичные исследования, но в более ши-
роком интервале концентраций вводимого кис-
лорода, что определяется высокой концентра-
цией Zr как основного фазообразующего 

элемента, проведены на сплаве V–Cr–W–Zr–2. 
Значения предела текучести и удлинения этого 
сплава при разных температурах растяжения в 
зависимости от концентраций кислорода, до-
стигаемых при реализации режима ХТО-II, при-
ведены в таблице 15. 

 
Таблица 15  

Предел текучести и относительное удлинение сплава V–Cr–W–Zr–2 в зависимости от концентра-
ции кислорода в условиях реализации ХТО-II с заключительным отжигом при 1100 °С [49] 

CO, 
ат. % 

Ти = 20 °С Ти = 800 °С Ти = 900 °С Ти = 1000 °С 

σ0,1, МПа δ, % 0,1, МПа δ, % 0,1, МПа δ, % 0,1, МПа δ, % 

1 363 – 401 16 – 26 – – 169 – 189 15 – 25 145 – 161 12 – 20 

1,5 497 – 565 7 – 15 – – 209 – 241 5 – 9 – – 

2 649 – 681 13 – 21 303 – 319 10 – 18 264 – 284 6 – 14 203 – 223 7 – 11 

2,5 818 - 854 5 – 29 – – 280 – 204 7 – 13 234 – 256 5 – 9 

 
При реализации CO ≈ 1,5 ат. % предел теку-

чести окисленного при ХТО-II сплава V–Cr–W–
Zr–2 при 900°С выше по сравнению с режимом 
ТМО-II при 800 °С (таблица 9). При 20 °С значе-
ния предела текучести повышаются в 1,5 раза. 
Пластичность окисленного сплава V–Cr–W–Zr–
2 при 20 °С и 900 °С существенно снижается. 
Реализация CO ≈ 2 ат. % практически обеспечи-
вает достижение тех же значений предела теку-
чести, что и при реализации ХТО-I (таблица 13). 
При этом пластичность сплава после ХТО-II при 
повышенных температурах несколько выше. 
Важным моментом является тот факт, что 
сплав после этой обработки демонстрирует вы-
сокий уровень кратковременной прочности при 
900 и 1000 °С на фоне приемлемых показате-
лей пластичности (таблица 15). После реализа-
ции CO ≈ 2,5 ат. % предел текучести сплава V–
Cr–W–Zr–2 при 20 °С на 45% выше по сравне-
нию с ХТО-I (таблица 13), а при 900 °С сопоста-
вим с тем, что наблюдается при 800 °С после 
ХТО-I. При 1000 °С предел текучести состав-

ляет почти  250 МПа (таблица 15), что выше по 
сравнению с пределом текучести этого сплава 

при 800 °С после ТМО-II (таблица 9). 
С целью исследования термической ста-

бильности механических свойств сплава  
V–Cr–W–Zr–1 и V–Cr–W–Zr–2 проведены меха-
нические испытания после дополнительного от-
жига при 1200 °С после ХТО-II (таблицы 16 и 
17). В случае растяжения сплава V–Cr–W–Zr–1 
при 20 °С для CO ≈ 1 и 1,3 ат. % характерно бо-
лее чем 10 % снижение предела текучести от-
носительно стабилизации при 1100 °С  
(таблицы 14 и 16). При температуре растяжения 
800 °С снижение предела текучести для  
CO ≈ 1 и 1,3 ат. % составляет 10% и 15% соот-
ветственно (таблицы 14 и 16). В условиях рас-
тяжения при 900 °С наибольшее снижение пре-
дела текучести (около 30%) наблюдается при 
CO ≈ 1 ат. %. Растяжение сплава V–Cr–W–Zr–1 
с CO ≈ 1,3 ат. % при этой же температуре демон-
стрирует снижение предела текучести менее 
чем на 10%. Заметим, что после стабилизации 
при 1200 °С пластичность остается почти на 
неизменном уровне. Только в случае растяже-
ния при 800 °С образцов с CO ≈ 1 ат. % наблю-
дается ее полуторакратное снижение. 

 
Таблица 16 

Предел текучести и относительное удлинение сплава V–Cr–W–Zr–1 после ХТО-II с заключитель-
ным отжигом при 1200 °С [49] 

CO, ат. % 
Ти = 20 °С Ти = 800 °С Ти = 900 °С 

0,1, МПа δ, % 0,1, МПа δ, % 0,1, МПа δ, % 

1,0 319 – 353 7 – 19 190 – 210 3 – 11 132 – 160 6 – 10 

1,3 427 – 477 8 – 18 220 – 246 6 – 16 176 – 212 3 – 9 
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Таблица 17  
Предел текучести и относительное удлинение сплава V–Cr–W–Zr–2 после ХТО-II с заключитель-

ным отжигом при 1200 °С [49] 

CO, ат. % 
Ти = 20 °С Ти = 900 °С Ти = 1000 °С 

0,1, МПа δ, % 0,1, МПа δ, % 0,1, МПа δ, % 

1 288 – 308 14 – 24 130 – 146 26 – 42 80 – 90 36 – 50 

1,5 410 – 452 9 – 15 188 – 208 5 – 9 133 – 147 10 – 14 

2 600 – 630 10 – 14 261 – 283 6 – 10 – – 

2,5 815 – 855 8 – 20 271 – 289 6 – 12 202 – 214 7 – 13 

 
При изучении термической стабильности 

сплава V–Cr–W–Zr–2 (таблица 17) установ-
лено, что образцы с CO ≈ 1 ат. % демонстри-
руют уменьшение значений предела текучести: 

при Ти = 20 °С на ≈ 22 % (∆0,1 ≈ 84 МПа); при 

Ти = 900 °С – на ≈ 23 % (∆0,1 ≈ 41 МПа); при 

Ти = 1000 °С – на ≈ 44 % (∆0,1 ≈ 68 МПа). При 
20 °С сохраняются практически исходные зна-
чения пластичности сплава V–Cr–W–Zr–2, а в 
случае повышения температуры растяжения до 
900 и 1000 °С пластичность увеличивается по-
чти в 2 – 3 раза (δ ≈ 48 %). 

Повышение концентрации кислорода до 
CO ≈ 1,5 ат. % сопровождается снижением зна-
чений предела текучести при Ти = 20 °С на 

≈ 19 % (∆0,1 ≈ 99 МПа), при Ти = 900 °С – на 

≈ 12 % (∆0,1 ≈ 27 МПа). При данных температу-
рах испытаний сохраняется пластичность, ана-
логичная той, что наблюдается на образцах по-
сле отжига при 1100 °С (таблица 15). 

При увеличении кислорода в образцах до 
CO ≈ 2 ат. % механические свойства снижаются 
только при Ти = 20 °С, предел текучести умень-

шается на ≈ 8% (∆0,1 ≈ 50 МПа), а пластич-
ность на 5% (δ ≈ 12 %). В то же время при 

Ти = 900 °С значения предела текучести и отно-
сительного удлинения не меняются (таблицы 
15, 17). 

При CO ≈ 2,5 ат. % значения предела текуче-
сти и относительного удлинения сплава  
V–Cr–W–Zr–2 при Ти = 20 °С и Ти= 900 °С  
остаются на прежнем уровне, как и  
до отжига при 1200 °С. При Ти = 1000 °С  

происходит уменьшение значений 0,1  

на ≈ 13% (∆0,1 ≈ 32 МПа) при сохранении  
приемлемых значений пластичности  
(δ ≈ 10 %). 

Таким образом, ХТО-II сплава V–Cr–W–Zr–2 
с достижением CO ≈ 2 ат. % и CO ≈ 2,5 ат. % 
обеспечивает сохранение высокой прочности 
после отжига при 1200 °С в интервале темпера-
тур испытаний Ти = 20 – 1000 °С. 

В работе [50] предложен вариант  
комбинированной обработки сплава  
V–Cr–Ta–Zr–1, которая включает три цикла  
чередования этапов ТМО-IIи ХТО-II.  
В таблице 18 представлены соответствующие 
значения предела текучести и пластичности 
при разных температурах после стабилизации 
при 1000 и 1100 °С. 

 
Таблица 18 

Предел текучести и относительное удлинение сплава V–Cr–Ta–Zr–1 после комбинированной обра-
ботки в зависимости от температуры стабилизационного отжига (Tс) и температуры испытаний (Ти) 

Tс, °C 
Tи = 20 °C Tи = 800 °C Tи = 900 °C 

0,1, МПа δ, % 0,1, МПа δ, % 0,1, МПа δ, % 

1000 611 – 629 13 – 19 421 – 437 7 – 10 352 – 380 8 – 10 

1100 505 – 512 11 – 15 332 – 352 3 – 7 255 – 285 7 – 11 

 
Как видно, применение комбинированной 

обработки приводит к существенному увеличе-
нию значений предела текучести по сравнению 
с ТМО-II (таблица 10). В случае такой обработки 
со стабилизацией при температуре 1100 °C в 
условиях растяжения при 20 °C предел текуче-
сти увеличивается более чем на 60% относи-
тельно ТМО-II. При этом пластичность сохраня-
ется на уровне 13%. В условиях растяжения при 

800 °C увеличение предела текучести состав-
ляет почти 85%, но пластичность снижается до 
5%. В условиях растяжения при 900 °C значе-
ния предела текучести после комбинированной 
обработки выше, по сравнению с ТМО-II при 
800 °C, на 45%. Пластичность находится на 
уровне 9%. 

Снижение температуры стабилизационного 
отжига после комбинированной обработки до 
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1000 °C приводит к еще более существенному 
увеличению прочностных свойств (таблица 18). 
При 20 °C значения предела текучести на 97% 
выше по сравнению с ТМО-II, при этом пластич-
ность составляет 16%. В случае растяжения 
при 800 °C значения предела текучести по срав-
нению с ТМО-II при этой же температуре более 
чем в 2,5 раза выше при приемлемом уровне 
пластичности (8%). 

На рис. 3 для более наглядного сопоставле-
ния приведены примеры полученных значений 
предела текучести сплавов V–Ti–Cr, V–Zr–C,  
V–Cr–W–Zr–2 и V–Cr–Ta–Zr–2 преимуще-
ственно после реализации ТМО-II и его анало-
гов. Растяжение проведено после стабилизиру-
ющего отжига при разных температурах, что 
необходимо учитывать при анализе и сопостав-
лении результатов. Как видно, предел текуче-
сти представленных сплавов при температуре 

800 °C выше 200 МПа. Варьирование составом 
и температурой стабилизирующего отжига при 
реализации обработки по типу ТМО-II обеспе-
чивает возможность достижения значений пре-
дела текучести в интервале от 250 до  
350 МПа. Лучшие показатели предела текуче-
сти сплавов на рис. 1 при этой температуре со-
ответствуют нижней границе данного интер-
вала. Показательным является изменение 
свойств V–Cr–Ta–Zr–2, предел текучести кото-
рого существенно меняется в зависимости от 
режима ТМО. 

Сравнение показывает, что сплавы  
V–Cr–W–Zr–2 и V–Cr–Ta–Zr–2 после  
применения базовой схемы ТМО-II со стабили-
зацией при 1100 °С демонстрируют  
практически идентичный уровень предела  
текучести в условиях растяжения при 20 °С 
800 °С и 900 °С. 

 

 

Рис. 3. Обобщение данных по пределу текучести изучаемых в работе ванадиевых сплавов  
после реализации ТМО-II и его аналогов 

 

 

Вопросы атомной науки и техники. 
Серия: Материаловедение и новые материалы 

Выпуск 3(129) 2025  

13



 

Даже после стабилизационного отжига при 
1000 °C сплавы V–Cr–W–Zr–2 и V–Ti–Cr демон-
стрируют высокий уровень предела текучести в 
условиях растяжения при 900 °C (рис. 3). Сле-
дует напомнить, что повышение высокотемпе-
ратурного предела текучести сплавов 
 V–Ti–Cr, V–Zr–C, V–Cr–W–Zr–2 происходит на 
фоне сохранения приемлемого уровня пластич-
ности. Кроме того, сохраняется и низкотемпера-
турная пластичность, что обеспечивает техно-
логичность данных сплавов. 

Возможность получения более высоких зна-
чений предела текучести в области высоких 
температур (800 – 1000 °C), как уже было  
отмечено, обеспечивается реализацией ХТО  
и комбинированных обработок. Визуализация  
на рис. 4 показывает, что применение таких  
обработок обеспечивает значения предела  

текучести при 800 °C в интервале от 340 до  
430 МПа. При этом температура стабилизирую-
щего отжига варьируется в пределах от 1000 до 
1200 °C. Следовательно, в случае применения 
ХТО, не только повышаются значения предела 
текучести, но и повышается термическая ста-
бильность получаемых гетерофазных систем. 
Значения предела текучести в случае растяже-
ния при 900 °C сопоставимы  
с теми, что наблюдаются в условиях  
растяжения при 800 °C после ТМО-II. Важно  
заметить, что после стабилизации при 1100 °C 
или 1200 °C предел текучести сплавов,  
подвергнутых ХТО, достигает значений  
200 – 250 МПа. Аналогично ТМО-II, вариации 
ХТО обеспечивают как приемлемый уровень 
высокотемпературной пластичности, так и тех-
нологичность сплавов. 

 

 
Рис. 4. Предел текучести сплавов V–Cr–W–Zr–2 и V–Cr–Ta–Zr–1 после ХТО и комбинированной обработки 
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На сегодняшний день, помимо ХТО, не из-
вестно иных способов введения примесей 
внедрения в ванадиевые сплавы, обеспечива-
ющих трансформацию и повышение объемной 
доли второй фазы. Именно предложенные на 
основе ХТО методы модификации структурно-
фазового состояния обеспечивают рекордный 
уровень кратковременной высокотемператур-
ной прочности ванадиевых сплавов. 

Обобщение представленных результатов 
показывает, что применение модифицирован-
ных вариантов термомеханической обработки 
(ТМО-II, ТМО-III, ТМО-IV) и низкотемператур-
ного диффузионного легирования методом 
внутреннего окисления обеспечивает повыше-
ние высокотемпературной кратковременной 
прочности всех анализируемых в работе спла-
вов. Как уже было отмечено во введении, высо-
котемпературная прочность изучаемых спла-
вов определяется эффективностью 
реализации дисперсного упрочнения по меха-
низму Орована. Ключевым параметром при 

этом является объемная доля мелкодисперс-
ных частиц (fдис), имеющих наномасштабные 
размеры. В соответствии с [27], величина 
напряжений Орована(∆σ) в зависимости от па-
раметров гетерофазной структуры может быть 
оценена по формуле: 

 
∆σ ≈ Gb/λ,      (1) 

 
где λ ≈ R(2π)1/2(3fдис)−1/2 – расстояние между 

частицами, лежащими в плоскости скольже-
ния дислокаций, G – модуль сдвига материала,  
b – модуль вектора Бюргерса скользящих дис-
локаций, fдис – объёмное содержание мелко-
дисперсных частиц вторых фаз, R– радиус 
частиц вторых фаз. Для ванадия a ≈ 0,303 
нм, G ≈ 47300 МПа [51], b = a/2 <111> ≈ 0,262 нм 
[51]. 

В таблице 19 приведены результаты оценок 
величин напряжений Орована, проведенных по 
формуле (1), в зависимости от дисперсности 
частиц вторых фаз и их объемной доли [37]. 

 
Таблица 19 

Оценки напряжений Орована (∆σ, МПа) в зависимости от объемной доли и размеров частиц 
второй фазы [37] 

Объёмная доля частиц, 
fдис, % 

Размер частиц (диаметр – 2∙R), нм 

3 5 10 15 

Напряжение Орована ∆σ, МПа 

2,00 808 485 242 162 

1,00 571 343 171 114 

0,79 507 304 152 101 

0,48 396 237 119 79 

0,24 280 168 84 56 

0,16 228 137 69 46 

0,11 189 114 57 38 

0,08 161 97 48 32 

0,04 114 69 34 23 

0,02 81 48 24 16 

Как видно, дисперсное упрочнение по меха-
низму Орована крайне чувствительно к размеру 
частиц, закрепляющих дислокационную струк-
туру. При этом эффективность дисперсного 
упрочнения снижается пропорционально уве-
личению размера (диаметра) частиц. В частно-
сти, увеличение размеров частиц от 3 нм  
до 15 нм, при неизменной объемной доле, при-
водит к пятикратному уменьшению напряжений 
Орована (таблица 19). В свою очередь, оценки, 

сделанные в предположении о том, что  
вся объемная доля второй фазы присутствует  
в виде мелкодисперсных частиц, обеспечиваю-
щих дисперсное упрочнение, демонстрируют 
чрезмерно высокий, нереальный  
уровень напряжений [37]. Для наглядности,  
в таблице 20 приведены теоретические  
оценки суммарной объемной доли (f)  
вторых фаз на основе химического  
состава сплавов (таблица 1). 
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Таблица 20 
Теоретические оценки суммарной объемной доли (f) вторых фаз на основе химического состава 

сплавов (таблица 1) 

Сплав, 
№ 

1 2 3 4 5 6 7 

f, % 0,24 2,00 0,16 0,25 0,66 0,47 0,52 

 
Исходя из вышесказанного, для повышения 

эффектов дисперсного упрочнения, в случае 
модификации структурно-фазового состояния 
методами ТМО, достаточно перевести в нано-
структурное состояние и перераспределить  
однородным образом только часть исходных 
грубодисперсных выделений. В карбидоупроч-
ненных ванадиевых сплавах, согласно [16, 36, 
37], это может быть реализовано путем раство-
рения метастабильных карбидов ванадия с по-
следующим выделением стабильной фазы из 
твёрдого раствора, что обеспечивается в усло-
виях применения ТМО-II или ее вариаций. 

Отличительной особенностью ХТО является 
изменение химического состава сплавов. Вве-
дение кислорода способствует как повышению 
его концентрации в твердом растворе, так и по-
вышению объемной доли второй фазы. По-
следнее является следствием особенностей 
процессов внутреннего окисления, при котором 
в цирконий- содержащих ванадиевых сплавах 
частицы ZrC, окисляясь, трансформируются  
в ZrО2. 

При малых объемных долях второй фазы 
предварительное диспергирование методами 
ТМО повышает эффективность последующей 
ХТО. Однако, в случаях больших концентраций 
Zr и вводимых до стехиометрических значений 
концентраций кислорода, предварительное со-
стояние оказывает менее значимое влияние на 
эффекты внутреннего окисления. В данном слу-
чае критичным является наличие дефектной 
структуры, обеспечивающей выполнение кине-
тических условий для реализации фазовой 
трансформации [35, 38]. 

В работе [52] на основе термических оценок 
показано, что стабильность микроструктуры ма-
лоактивируемых ванадиевых сплавов  
с различным типом неметаллических фаз  
(TiC, ZrC, ZrO2) определяется термодинамиче-
ской стабильностью этих фаз и скоростями  
их коагуляции, отвечающими за термическую 
стабильность наноразмерной гетерофазной 
структуры. Важным фактором, контролирую-
щим эти скорости, являются соотношения 
между стандартными термодинамическими по-
тенциалами их образования и соответствую-

щими потенциалами карбидов и оксидов вана-
дия. При этом показано, что скорость коагуля-
ции наноразмерных частиц ZrC в температур-
ном интервале 700 – 1000 °C снижается, по 
сравнению с частицами TiC, примерно на поря-
док; частиц ZrO2 – на 2 – 4 порядка. В условиях 
длительной (до 50000 часов) термической об-
работки это может обеспечить сохранение 
наноразмерной (радиус частиц менее 10 нм)  
гетерофазной структуры для частиц ZrC при  
Т ≤ 973 К, для ZrO2 при Т ≤ 1273 К. 

Проведенное в настоящей работе обобще-
ние экспериментальных данных демонстрирует 
возможность повышения термической стабиль-
ности гетерофазной структуры и верхней гра-
ницы интервала рабочих температур сплавов 
V–ZrC, по сравнению с V–TiC, на 100 – 200 гра-
дусов, а в композициях типа V–ZrO2 эта граница 
может быть повышена на 200 – 300 градусов. 
Эффективность данного подхода связана не 
только с возможностью контролируемого уве-
личения объемной доли мелкодисперсных ча-
стиц на основе ZrO2, но и с повышением концен-
трации кислорода в твердом растворе, что 
приводит к уменьшению скорости коагуляции 
оксидов и повышению термической стабильно-
сти высокодисперсного гетерофазного состоя-
ния. Последнее проявляется в сохранении вы-
сокодефектных структурных состояний с 
ненулевыми значениями кривизны кристалли-
ческой решетки даже после высокотемператур-
ных (0,67∙Тпл) отжигов. При этом высокая эф-
фективность совместного дисперсного плюс 
субструктурного упрочнения является в том 
числе следствием блокировки дислокационного 
скольжения мелкодисперсными частицами, 
стабилизированными кислородом в твердом 
растворе, что обеспечивает стабильность вы-
сокодефектного состояния даже при высоких 
температурах. 

В работе [34] показано, что высокая терми-
ческая стабильность наноструктурного и мелко-
кристаллического состояний обеспечивается 
высокой плотностью распределенных однород-
ным образом наноразмерных (3 – 10 нм) частиц 
на основе ZrO2, которые закрепляют большеуг-
ловые границы зерен. Более того, эффектив-
ное совместное дисперсное и субструктурное 
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упрочнение, как следствие высокой плотности 
мелкодисперсных частиц, способствует повы-
шению напряжения старта дислокаций и росту 
коэффициента Холла-Петча. 

 
Выводы 

 
Высокотемпературные свойства ванадие-

вого сплава системы V–Ti–Cr могут быть  
существенным образом улучшены в результате 
применения модифицированных термомехани-
ческих обработок по типу ТМО-II. В то же время 
термическая стабильность таких сплавов огра-
ничена термической стабильностью дисперс-
ных частиц на основе TiC. 

Отличительной особенностью сплавов си-
стем V–Cr–Me(W, Ta)–Zr после диспергирова-
ния гетерофазной структуры методами по типу 
ТМО-II является не только достижение прием-
лемых показателей кратковременной высоко-
температурной прочности, но и повышение их 
термической стабильности. Это обеспечива-
ется путем совместной реализации дисперс-
ного, на основе наноразмерных частиц ZrC, и 
субструктурного упрочнения. В данном случае 
частицы ZrC характеризуются более высокой 
термической стабильностью по сравнению с ча-
стицами TiC в сплавах системы V–Ti–Cr. 

Более существенный рост значений предела 
текучести сплавов типа V–Cr–Me(W, Ta)–Zr при 
800 и 900 °C достигается посредством приме-
нения ХТО на основе низкотемпературного 
диффузионного легирования кислородом. По-
мимо увеличения высокотемпературной проч-
ности, применение таких обработок способ-
ствует повышению термической стабильности 

цирконий- содержащих ванадиевых сплавов на 
200 – 300 градусов. Формирование высокой 
плотности мелкодисперсных частиц на основе 
ZrO2 совместно с повышением концентрации 
кислорода в твердом растворе приводит к 
уменьшению скорости коагуляции оксидов и по-
вышению термической стабильности высоко-
дисперсного гетерофазного состояния. Важно 
заметить, что совместная реализация дисперс-
ного плюс субструктурного упрочнения не 
только обеспечивает высокий уровень прочно-
сти, но и способствует сохранению высокой 
пластичности, как следствие закрепления поли-
гональной структуры. 

Сравнение сплавов систем V–Cr–W–Zr  
и V–Cr–Ta–Zr показывает, что реализуемые  
эффекты упрочнения определяются наличием 
необходимой объемной доли частиц вторых 
фаз нужной дисперсности. Это, в свою очередь, 
определяется концентрациями активного фазо-
образующего элемента (в данном случае Zr) и 
примесей внедрения (C и O при карбидном и  
оксидном упрочнении соответственно). 

Проблемы сплавов типа V–Cr–W–Zr, связан-
ные с металлургическим введением W и нали-
чием неоднородностей в его распределении по-
сле выплавки и обработки [53], полностью 
отсутствуют при переходе к системе V–Cr–Ta–
Zr, которая обеспечивает идентичный уровень 
прочностных свойств в широком температур-
ном интервале и приемлемую технологичность. 

Исследование проведено с использованием 
оборудования Томского регионального центра 
коллективного пользования НИ ТГУ. Работа вы-
полнена в рамках государственного задания 
ИФПМ СО РАН, тема номер FWRW-2021-0008. 
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