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Введение 
 

Сплавы с памятью формы (СПФ) на основе никелида титана получили 

широкую известность благодаря уникальному сочетанию их функциональных и 

механических свойств, обеспечивающему их эффективное практическое 

применение в медицинской и другой технике. При работе изделий из СПФ 

наиболее важными являются следующие функциональные характеристики: 

температурный интервал восстановления формы (ТИВФ), максимальная 

обратимая деформация, максимальная полностью обратимая деформация, степень 

восстановления формы, аналогичные характеристики обратимого эффекта памяти 

формы (ЭПФ) и сверхупругости (псевдоупругости) [1–6]. 

Применение термической и термомеханической обработки с 

заключительным последеформационным отжигом (ПДО) или старением 

позволяет воздействовать на структуру и фазовые превращения и тем самым 

прецизионно регулировать функциональные свойства никелида титана в широких 

пределах. Дополнительным мощным инструментом управления 

функциональными свойствами является использование различных температурно-

деформационных схем наведения ЭПФ при варьировании исходного структурного 

и фазового состояния [7–14]. 

Знание этих закономерностей служит основой достижения рекордных или 

заданных значений характеристик формовосстановления никелида титана.  

В сплавах Ti–Ni с содержанием никеля выше эквиатомного при отжиге в 

интервале температур 250 – 500 °С протекает процесс старения с выделением 

фазы Ti3Ni4, который сопровождается обеднением B2-матрицы никелем. На 

размер и характер распределения частиц оказывают влияние разные факторы, 

которые были изучены в работах [15–25]: концентрация никеля в твердом 

растворе, исходное состояние материала, температура и время старения, наличие 

дефектов кристаллической решетки, атмосфера, в которой проводится 

термообработка.  

Влияние температуры и времени изотермического отжига на размер, 

морфологию и распределение частиц фазы Ti3Ni4 и последующие мартенситные 

превращения изучено в ряде работ [16,22,24,26–33], однако результаты, 
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полученные разными исследовательскими группами, часто не согласуются между 

собой. Причиной этого является изучение микроструктуры выделений фазы Ti3Ni4 

при одном размере зерна в разных сплавах разного состава, либо исследование 

влияния размера зерна на калориметрические эффекты без изучения 

микроструктуры [16,23,29,34,35]. Следует особо отметить, что в опубликованных 

работах использовали широкий диапазон температур 250–500 °С при 

варьировании времени выдержки. Вместе с тем известно, что наиболее 

интенсивно старение происходит в интервале температур от 400 до 450 °С. Таким 

образом, результаты, полученные разными авторами, с трудом поддаются 

обобщению, и на их основе проследить закономерности влияния размера зерна 

В2–аустенита на микроструктуру, формирующуюся в результате старения и 

стадийность мартенситных превращений не представляется возможным. 

Анализ этих публикаций позволяет также заключить, что такой важный 

фактор как размер рекристаллизованного зерна В2–аустенита, до настоящего 

времени оставался за рамками интересов исследований. Между тем, на основании 

анализа результатов калориметрических исследований сплавов [24,34,35] было 

высказано предположение, что размер зерна может влиять на микроструктуру, 

формирующуюся в процессе старения. Авторы указанных работ полагают, что это 

влияние должно заключаться в уменьшении объемной доли внутренней области 

центра зерна с более крупными частицами и низкой плотностью распределения и 

одновременном увеличении доли приграничных областей с мелкодисперсными 

частицами и высокой плотностью распределения. Концентрация же частиц в 

приграничных объемах и в центре зерна не зависит от размера зерна. Однако эти 

предположения не подкреплены исследованиями микроструктуры.  

В то же время в обзоре [15], подчеркивалось, что проведение исследований 

влияния размера зерна на характер распределения частиц фазы Ti3Ni4 и эволюцию 

мартенситных превращений актуально и необходимо. Очевидно, что проведение 

таких исследований принципиально важно. Следует отметить, что ко времени 

этой публикации настоящее исследование было практически завершено. 

Таким образом, стала очевидной принципиальная важность и актуальность 

проведения исследования, позволяющего установить связь размера 



5 
 

рекристаллизованного зерна с микроструктурой, выделяющейся при старении 

фазы, калориметрическими эффектами мартенситных превращений и 

функциональным откликом материала.  

А для того, чтобы получить полное представление о влиянии размера зерна 

на микроструктуру, выделяющейся фазы, стадийность мартенситных 

превращений и характеристики формовосстановления необходимо было провести 

соответствующее систематическое исследование на одном сплаве с содержанием 

никеля выше эквиатомного в широком диапазоне размера зерна B2-аустенита от 

нано- до микрометрового, в условиях старения различной продолжительности. 

Изложенные предпосылки позволили сформулировать цель работы: изучить 

особенности влияния величины структурных элементов (зерен/субзерен) 

термически и термомеханически обработанного стареющего сплава TiNi на 

характер распределения, размер и морфологию частиц фазы Ti3Ni4, выделяющейся 

при старении, стадийность мартенситных превращений и эффекты памяти формы. 

Для реализации поставленной цели работы были определены следующие 

задачи: 

1. Провести термомеханическую обработку сплава Ti50,7 ат.%Ni, 

включающую истинную деформацию e=0,6 и последеформационный отжиг для 

получения разных структурных состояний, по режимам: 

 430 С, 1, 3, 10 ч для получения смешанной структуры В2-аустенита, состоящей 

из зерен и субзерен с размерами в нанометровом диапазоне; 

 рекристаллизационный отжиг в интервале температуре 600–800 °С для 

получения структуры с разным размером зерна; 

 последующее изотермическое старение при 430 С, 1, 3 и 10 ч для получения 

микроструктуры с разным размером и морфологией частиц фазы Ti3Ni4.  

2. Методом дифференциальной сканирующей калориметрии определить 

характеристические температуры превращений после различных режимов 

обработки и на основании полученных результатов выбрать термомеханические 

условия наведения эффектов памяти формы. 

3. Методом электронномикроскопического анализа провести сравнительное 

исследование: 
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 микроструктуры, формирующейся в результате ТМО с последеформационным 

изотермическим отжигом; 

 микроструктуры в сплаве с разным размером рекристаллизованного зерна     

В2–аустенита после изотермического старения. 

4. Методом энергодисперсионного анализа оценить распределение титана и 

никеля в сечении зерна. 

5. Методом дифференциальной сканирующей калориметрии исследовать 

стадийность мартенситных превращений в сплаве с разным размером 

рекристаллизованного зерна В2–аустенита и разной структурой выделений. 

6. Провести сравнительное исследование функционального отклика сплава 

Ti50,7 ат.%Ni с разным размером рекристаллизованного зерна В2–аустенита и 

разной структурой выделений. 

7. Использовать полученные результаты при разработке технологии 

термомеханической обработки и наведения эффектов памяти формы в 

оригинальном устройстве – якорной клипсе для фиксации кишечного стента при 

эндоскопическом доступе с целью придания изделию требуемых 

функциональных свойств. 

 

Научная новизна работы заключается в следующем: 

 

1. Установлены закономерности влияния размера рекристаллизованного зерна 

В2–аустенита стареющего сплава Ti–Ni на морфологию, размеры и распределение 

частиц фазы Ti3Ni4, формирующейся в процессе изотермического старения. 

2. Установлены закономерности влияния структуры выделений, 

формирующихся в процессе изотермического старения в рекристаллизованном 

зерне В2–аустенита разного размера, на стадийность мартенситных превращений. 

Определены условия изменения стадийности мартенситных превращений, 

связанные с эволюцией структуры и увеличением продолжительности старения. 

3. Выявлены особенности функциональных характеристик стареющего сплава 

Ti–Ni с разными размером рекристаллизованного зерна, размером, морфологией и 

характером распределения частиц фазы Ti3Ni4. 
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4. Выявлены особенности влияния размера структурных элементов смешанной 

нанозеренной/наносубзеренной структуры, а также размера зерна В2–аустенита в 

рекристаллизованной структуре на функциональные характеристики 

формовосстановления сплава Ti–Ni. 

 

Теоретическая и практическая значимость работы заключается в 

следующем: 

 

1. Установленные закономерности структурообразования при 

термомеханической обработке и изотермическом старении заэквиатомных сплавов 

Ti–Ni, а также варьирование величины наводимой деформации позволяют 

осуществлять прецизионное регулирование функциональных характеристик 

заготовок и интеллектуальных устройств конкретных элементов с эффектом 

памяти формы в широком диапазоне в соответствии с поставленной задачей. 

2. Показано, что в случае мелкозернистой рекристаллизованной структуры 

проводить дополнительное старение для улучшения комплекса функциональных 

характеристик не требуется; в случае крупнозернистой структуры дополнительное 

старение для этой цели необходимо. 

3. Результаты работы использованы при разработке технологии 

термомеханической обработки якорной клипсы с эффектом памяти формы для 

фиксации кишечного стента с помощью эндоскопического доступа. 

4. Предложенные оптимальные режимы ТМО СПФ Ti–Ni использованы при 

изготовлении проволоки для медицинских изделий в ООО «Промышленный центр 

МАТЭК СПФ» (Акт о применении результатов представлен в Приложении А). 

 

Методология и методы исследования 

 

Для исследования применяли комплекс современных методов анализа 

структуры и фазовых превращений, включающий просвечивающую электронную 

микроскопию, растровую электронную микроскопию, энергодисперсионый 

анализ, дифференциальную сканирующую калориметрию; проводили 
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функциональные термомеханические испытания в диапазоне высоких значений 

полной наводимой деформации. При обработке экспериментальных данных 

использовали статистические методы. 

 

Положения, выносимые на защиту:  

 

1. Закономерности формирования структурного состояния сплава                   

Ti–50,7 ат.%Ni в результате термомеханической обработки и последующего 

старения при изотермическом отжиге, формирующей структурные элементы B2–

аустенита с размером в диапазоне от 30 нм до 15 мкм. 

2. Результаты статистического анализа размеров структурных элементов В2–

аустенита и размерно–морфологических характеристик частиц фазы Ti3Ni4, 

выделяющейся при старении сплава Ti–Ni после разных обработок. 

3. Особенности изменения стадийности мартенситных превращений в сплаве 

Ti–Ni после рекристаллизационного и дополнительного изотермического 

старения. Закономерности влияния микроструктуры, формирующейся в структуре 

с разным размером рекристаллизованного зерна В2-аустенита, на стадийность 

мартенситных превращений. 

4. Экспериментальные данные, характеризующие функциональные свойства 

сплава Ti–50,7 ат.%Ni с разной микроструктурой. 

5. Функциональные характеристики разработанной якорной клипсы с 

эффектом памяти формы для фиксации кишечного стента при эндоскопическом 

доступе. 

 

Степень достоверности полученных результатов обеспечена комплексным 

подходом к решению поставленных задач, основанным на применении 

современных взаимодополняющих методов исследований, оборудования и 

статистической обработкой экспериментальных данных. Достоверность 

теоретических положений подтверждена сравнением их с результатами 

экспериментальных исследований, а также с данными из отечественных и 

зарубежных научных источников. 
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России на 2014–2020 годы» № 14.575.21.0094 «Разработка методов получения 

адаптивных композиционных наноматериалов на основе обладающего 

свойствами памяти формы нитинола медицинского и общетехнического 

назначения» (2014‒2016 гг.) 

– Государственное задание Минобрнауки РФ №11.1495.2017/ПЧ «Разработка 

технологических основ получения объемных наноструктурных полуфабрикатов 

сплавов Ti-Ni с повышенными свойствами памяти формы методами 

квазинепрерырывной интенсивной деформации» (2017‒2019 гг.) 
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Глава 1 Аналитический обзор литературы 

1.1 Особенности структурообразования и фазовых превращений в 

стареющих сплавах с памятью формы на основе никелида титана 

 

Особенности структурообразования при старении сплавов на основе Ti–Ni 

изучены достаточно полно [13,24,28,29,31,34–45]. 

При нагреве сплавов с ЭПФ на основе никелида титана с содержанием 

никеля выше эквиатомного в интервале температур 250–500 °С происходит 

выделение избыточной фазы Ti3Ni4 [46–53]; в сплаве Ti – 50,7 ат. %Ni этот 

процесс наиболее интенсивно протекает в интервале температур 400–450 °С, 

[54,55], который был определен при использовании различных методик. 

Старение в указанном температурном интервале, которое определяется 

также и временем выдержки, оказывает дестабилизирующее воздействие на 

аустенит, что проявляется в радикальном обеднении матрицы никелем и 

приближением ее состава к стехиометрическому [26,27,56,57]. 

Наличие выделений фазы Ti3Ni4 сопровождается проявлением двух эффектов: 

(1) обеднение матрицы никелем, что способствует образованию R-фазы и B19' 

мартенсита;  

(2) искажение решетки вокруг частиц, что способствует  образованию R-фазы и 

подавлению B19' мартенситного превращения. 

Конкуренция между вышеупомянутыми эффектами, на которые 

существенно влияют размер и распределение частиц Ti3Ni4, определяет 

температуру превращения. 

Так, образования крупных частиц фазы Ti3Ni4 вызывают бóльшее 

интенсивное истощение матрицы и меньшее искажение решетки (и даже потерю 

когерентности с матрицей) и, следовательно, повышение температуры 

мартенситного превращения. Но присутствие мелких частиц фазы, как правило, 

подавляет B19' мартенситное превращение [32,33]. 
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Размер и характер распределения частиц фазы Ti3Ni4, и как следствие, 

стадийность мартенситного превращения определяются различными факторами, 

такими как: 

(1) Концентрация Ni в сплаве. При высоком содержании Ni происходит 

выделение мелкодисперсных частиц фазы Ti3Ni4, наиболее интенсивнее в 

приграничных зонах зерна, но при этом с явной тенденцией к гомогенному 

распределению по всему объему. 

(2) Температура старения. Термодинамика выделения частиц сильно зависит от 

температуры старения [58]: чем выше температура старения, тем больше скорость 

роста частиц. Фазовое равновесие между В2-фазой и фазой Ti3Ni4 определяется 

температурой старения. Объемная доля Ti3Ni4 уменьшается с увеличение 

температуры старения. Поэтому температура старения может существенно влиять 

на микроструктуру; и при разных температурах старения наблюдаются различные 

последовательности мартенситных превращений [18–20]. 

(3) Время старения. Время старения при неизменной температуре в основном 

влияет на размер частиц. Много исследований было проведено для определения 

зависимости многоступенчатых мартенситных превращений от времени старения 

[16,22–24]. 

(4) Величина деформации и дефекты кристаллической решетки. Наличие 

дефектов решетки также способствует образованию фазы Ti3Ni4. Высокая 

плотность дислокаций после деформации приводит к гомогенному распределению 

частиц после старения и, как следствие, исчезновению многоступенчатого 

мартенситного превращения. Двухступенчатое мартенситное превращение часто 

наблюдается в деформированных обогащенных никелем сплавах Ti-Ni после 

отжига при различных температурах [59–60]. 

(5) Чистота сплавов. При наличии примесей в одинаковых по основному составу 

сплавах могут наблюдаться различные мартенситные превращения. 

(6) Атмосфера термообработки. Атмосфера, в которой проводится 

термообработка, может влиять на структуру границы зерна и соответственно на 

выделения частиц в приграничной зоне [41]. Наличие многоступенчатых 
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мартенситных превращений может быть следствием окисления при 

термообработке [41,61]. 

(7) Размер зерна. Наличие границ зерен благоприятно влияет на процесс 

выделения частиц, в результате чего высокая плотность частиц по границе зерна 

больше, чем в теле зерна. 

Многоступенчатые мартенситные превращения наблюдаются в материале с 

крупным размером зерна (несколько десятков микрон), и отсутствуют в образцах с 

мелким зерном около 2 мкм [32,34,35]. Причиной этого явления может быть более 

высокая плотность частиц в приграничных зонах. 

В зависимости от разных факторов характер выделения частиц фазы Ti3Ni4, 

может быть как гомогенным, так и гетерогенным. Гомогенное распределение 

наблюдали японские авторы начиная с 1982 года [62– 68]. 

В монографиях [38, 39] было показано, что гомогенный характер 

распределения частиц в сплаве Ti‒51 ат.% Ni сохраняется при непродолжительном 

отжиге 425 °С, 2 ч и 500 °С в течение 0,5‒2 ч и сменяется на гетерогенный при 

увеличении времени отжига до 5 ч: при этом частицы фазы Ti3Ni4 выделяются 

преимущественно у границ и субграниц зерен, дислокациях, включениях оксидов. 

Несколько позже в работе [40] аналогичный результат был получен при 

отжиге 400 и 600 С горячедеформированного сплава Ti50,5 ат.%Ni. Авторы 

полагают, что характер распределения частиц определяется плотностью 

распределения дефектов. В отожженном и состаренном материале частицы фазы 

Ti3Ni4 выделяются преимущественно у границ зерен, и вокруг частиц Ti2Ni, когда 

пересыщенная матрица свободна от дефектов.  

Гетерогенный характер выделений фазы Ti3Ni4 в сплаве Ti49Ni51 впервые был 

описан в статье В.И. Зельдовича и В.Г. Пушина [36] с соавторами в 1994 г. и затем 

несколько позже в работе Треппмана и Хорнбогена [37]. 

В работе [69] было показано, что размер частиц и, как следствие, наличие 

или отсутствие их когерентной связи с В2–матрицей оказывают влияние на 

характер мартенситных превращений. Так при размере частиц Ti3Ni4 в сплаве 

Ti51 ат.%Ni (после старения при 500 С) от 100 нм до 2 мкм мартенситные 

превращения проходят по схеме B2RB19. При дальнейшем их росте и 
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связанной с этим обеднением матрицы никелем при потере когерентной связи с 

В2-матрицей, поверхность крупных частиц Ti3Ni4 становится местом зарождения 

В19-мартенсита [70] (рисунок 1) и мартенситное превращение в этом случае идет 

по схеме B2→B19'. 

 

 

Рисунок 1 ‒ Образование B19' мартенсита  на крупных частицах Ti3Ni4 на 

сплаве Ti ‒ 51 ат.% Ni [69] 

 

Эти результаты не соответствуют, однако данным, полученным в работе [37] 

на сплаве Ti50,8 ат.Ni %, где было показано, что частицы фазы Ti3Ni4 в 

рекристаллизованном зерне сохраняют частичную когерентность до размера      

100 нм и теряют когерентность при размере 300 нм, а переход к схеме 

превращений B2B19 происходит при размере частиц 300 нм.  

Такой же характер выделений наблюдали в работах [28,31] в сплаве     

Ti50,7 ат.%Ni. Этот процесс является доминирующим после 

рекристаллизационного отжига и последующего старения при 500 °С в течение    

1 ч в зерне размером 35 мкм. 

Более продолжительная выдержка в течение 10 ч приводит к появлению 

выделений в теле зерна: при этом остаются довольно протяженные области 

свободные от частиц (рисунок 2). Эту особенность авторы объясняют 

повышенной концентрацией Ni у границ зерен в заэквиатомных сплавах, а также 

тем, что границы зерен являются энергетически выгодными зонами для 

выделения частиц с точки зрения уменьшения энергии на границе раздела фазы 

http://www.multitran.ru/c/m.exe?t=5806452_2_1&s1=interfacial%20energy
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Ti3Ni4 и матрицы. Многостадийность мартенситных превращений авторы 

объясняли только с точки зрения обеднения матрицы Ni. Вместе с тем они 

высказали предположение, что микроструктурная неоднородность в 

распределении частиц может быть ответственна за многостадийность 

мартенситных превращений (рисунок 3). Это подтверждается в работах             

[16, 23, 28, 29]. В зависимости от режимов старения могут наблюдаться 

трехступенчатые, в том числе два превращения B19' ‒ мартенсита или два R ‒ 

мартенсита, которые были широко исследованы в богатых Ni сплавах после 

высоких температур старения 400 – 550 °С [16,22,26,28,30] или более низких 

температур старения 200 – 350 °С [18,23,71] и четырехстадийные мартенситные 

превращения [17–19, 29 42, 72]. 

 

 

Рисунок 2 – Просвечивающая электронная микроскопия (ПЭМ) после 

старения при 400 °C, 450 °C и 500 °C, 1 – 10 ч [31] 
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Рисунок 3 – Кривые ДСК после старения при 400 °С (слева), 450 °С (в центре), 

500 °С (справа), в течение 1 ч (вверху), 10 ч (средний) и 100 ч (внизу) [31] 

 

В 2006 г. в статье Нишиды с соавт. [41] при исследовании сплавов TiNi c 

содержанием Ni в диапазоне 50,651,4% после рекристаллизационного отжига 

1000 С, 1 ч и последующего старения при 500 С, 1 ч было установлено, что 

длина (диаметр) частиц фазы Ti3Ni4 в центре зерна в 2 раза больше, чем в 

приграничных областях, но это различие сводится к нулю в сплаве с 

максимальным содержанием никеля.  

Эти исследования получили дальнейшее развитие в работе [42], в которой 

изучали 3D- размер, морфологию и распределение частиц в теле зерна в сплаве 

Ti–50,8 ат.%Ni с применением методики “slice-and-view”. На рисунке 4 а 

приведено 3D-изображение выделений фазы Ti3Ni4 в монокристалле; на рисунке    

4 б ‒ в поликристаллическом сплаве Ti50,8 ат.%Ni после отжига при 1000 °С, в 

течение 1 часа и последующего старения при 500 °С в течение 1 ч. 
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Рисунок 4 – 3D-изображение a) монокристалла Ti51,0 ат.%Ni и б) 

внутренний объем в поликристалле сплава Ti50,8 ат.%Ni [42] 

 

В отличие от результатов, полученных в работах [28,31,57] после старения 

при температуре 500 °С, 1 ч, авторы [42] наблюдали гетерогенный характер 

распределения частиц, которые при этом занимают весь объем зерна: в 

приграничных областях они более мелкие и частота их распределения выше, чем в 

теле зерна, причем в середине зерна области, свободные от выделений 

отсутствуют, что не совпадает с результатами работ [28,31,57]. Многостадийные 

мартенситные превращения авторы трактуют исходя из наличия в зерне разных 

зон с разным размером и характером распределения частиц. Полученные 

результаты подтверждают закономерности, полученные в работе [23]. 

В 2005 г. в заэквиатомных сплавах с содержанием никеля 50,6 и 51,0 ат.% Ni 

было обнаружено аномальное двухстадийное R-превращение [16,23] за которым 

следует одностадийное мартенситное превращение RB19, в структуре с 

размером зерна от 6 до 22 мкм. Сплав подвергали отжигу при 1000 °С, 1 ч с 

последующим старением при 250 °С, от 1 до 110 ч. 

На рисунке 5 проиллюстрирован механизм происхождения двухстадийного 

R превращения и его связь с эволюцией микроструктуры в зависимости от 

времени старения в сплавах с разным содержанием никеля. 
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Рисунок 5 ‒ Схематическое изображение эволюции микроструктуры сплава с 

низким содержанием никеля (a,b) и высоким содержанием никеля (c,d). 

Cinitial и Caged концентрация никеля после закалки и после старения соответственно. 

Rs и Ms температура начала R- и B19'– превращения и соответственно.  

GB – граница зерна [16] 

 

Аномальный эффект двухстадийного R превращения, был исследован позже 

в работах [34,35] в сплаве Ti‒50,8 ат.%Ni c разным размером 

рекристаллизационного зерна аустенита, подвергнутом рекристаллизационному 

отжигу и старению при 250 °С, 24 ч. В этих работах изучали влияние размера 

зерна на эволюцию структуры через стадийность мартенситных превращений. 

Морфологию и характер  распределения частиц фазы Ti
3
Ni

4 изучали только в 

структуре с размером зерна 1,7 мкм с гомогенным распределением частиц. С 

измельчением зерна доля первого B2→R1 превращения увеличивается, в то же 

время объемная доля второго B2→R2 превращения уменьшается. 

В структуре с зерном 5,6 мкм идет нормальное одностадийное В2R-

превращение, а мартенситное превращение RB19 подавляется (рисунок 6). 

Авторы высказывают предположение, что размер зерна может влиять на 

микроструктуру, формирующуюся в процессе старения, и это влияние должно 
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заключаться в уменьшении объемной доли центра зерна с более крупными 

частицами и низкой плотностью распределения и одновременном увеличении 

доли приграничных областей с мелкодисперсными частицами и высокой 

плотностью распределения (рисунок 7). При этом авторы полагают, что плотность 

(концентрация) частиц в приграничных объемах и в центре зерна не зависит от 

размера зерна. Однако эти предположения не подкреплены исследованиями 

микроструктуры. 

 

 

Рисунок 6 ‒ Кривые ДСК сплава Ti–50,8 ат.% Ni после 

рекристаллизационного отжига с различным размером рекристаллизованного 

зерна [35] 
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Рисунок 7 ‒ Схематическое изображение распределения частиц в зернах разного 

размера а) 21,7 мкм; b) 5,6 мкм и c) 1,7 мкм [35] 

 

Отдельного внимания заслуживают результаты работы [43], опубликованной 

в 2010 г., в которой авторы сообщают, что в нанокристаллической структуре 

сплава Ti‒50,7 ат.%Ni с размером зерна аустенита меньше 200 нм выделений фазы 

Ti
3
Ni

4 обнаружить не удалось. Однако эти данные были опровергнуты 

результатами, полученными на этом же сплаве авторами [13,45] при 

рентгеноструктурных исследованиях с использованием специальных условий 

съемки, а также в работе [45] при электронномикроскопических исследованиях. 

В работе [29] при исследовании сплавов TiNi с разным содержанием 

никеля выявлено, что в сплаве Ti50,6 ат.%Ni частицы фазы выделяются по 

границам зерна и приграничных зонах, а в центре зерна визуализируются редкие 

единичные выделения (рисунок 8). В то же время в сплавах с бόльшим 

содержанием Ni (Ti50,8 ат.%Ni  и Ti51,0 ат.%Ni) наблюдается гетерогенное 

распределение фазы по всему зерну, причем характер распределения в этих 

сплавах различается (рисунок 8). Статистические расчеты показали, что в сплаве 

Ti – 50,8 ат. % Ni размер частиц фазы Ti3Ni4 по границам, в промежуточных 

областях и в центре зерна составил около 100, 300 и 700 нм, соответственно. 
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Рисунок 8 ‒ (а) микроструктура сплава Ti–50,6 ат. % Ni после закалки при 

950 °С, 1 ч и старения при 500  С, 1 ч; (б и в) структура сплава, полученная из 

области  В (граница зерна) и С (центр зерна) [29] 

 

В сплаве Ti – 50,8 ат. % Ni размер частиц фазы Ti3Ni4 по границам, в 

промежуточных областях и в центре зерна составил около 100, 300 и 700 нм, 

соответственно (рисунок 9). 

 

 

Рисунок 9 ‒ Микроструктура сплава Ti-50,8 ат. % Ni после закалки при     

950 °С, 1 ч  и старения при 500 °С, 1 ч (а); (б-г) граница зерна, промежуточная 

область и центр зерна, соответственно [29] 
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Анализ полученных результатов позволил авторам представить 

схематическое изображение микроструктуры, получаемой в результате старения, а 

также последовательности прямого и обратного мартенситных превращений в 

исследуемых сплавах разного состава. Во всех трех исследуемых сплавах 

реализуется прямое трехступенчатое превращение, но последовательность этих 

превращений различна и определяется составом сплава (рисунок 10).  

В сплаве Ti – 50,6 ат. % Ni промежуточное R-превращение идет в 

приграничных объемах, в сплаве Ti – 50,8 ат. % Ni в промежуточной области и в 

приграничных объемах, а в сплаве Ti – 51,0 ат. % Ni во всем объеме зерна.  

 

 

Рисунок 10 ‒ Схематическое изображение микроструктуры и 

последовательность превращений в сплавах после закалки при 950 °С, 1 ч и 

старения при 500 °С,1 ч: а) трехступенчатое превращение в Ti – 50,6 ат. % Ni; 

б) четырехступенчатое превращение в Ti – 50,8 ат.% Ni; c) трехступенчатое 

превращение в Ti – 51,0 ат.% Ni [29] 

 

Схематическая диаграмма, иллюстрирующая влияние концентрации никеля 

и температуры старения на микроструктуру и последовательность мартенситных 
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превращений приведена на рисунке 11. Диаграмма иллюстрирует, что различие в 

распределении частиц фазы Ti3Ni4 и их размеров обусловлено различием в 

степени пересыщения Ni в процессе старения.  

 

 

Рисунок 11 ‒ Схематическое изображение влияния концентрации никеля и 

температуры старения на микроструктуру и последовательность протекания 

мартенситных превращений [29] С1‒ 50,6 ат.% Ni; С2‒ 50,8 ат.% Ni; С3‒ 51,0 ат.% 

Ni; T1‒ 475 °C; T2‒ 500 °C; T3‒ 525 °C;t1‒ 30 мин; t2‒ 1 час; t3‒ 4 часа; 

 

В исследуемых сплавах с различной концентрацией Ni ‒ С1, С2, С3, после 

старения при промежуточной температуре T2 и времени старения t2 наблюдаются 

три типа структуры с присущими им последовательностями превращений. 

Изменения в микроструктуре зависят от степени пересыщения твердого 

раствора никелем. Когда температура старения увеличивается до T3 степень 

пересыщения Ni уменьшается. Таким образом, структура, полученная в сплаве с 

составом С1, при температуре Т2 и выдержки t2 идентична структуре сплава с 

составом С2 при температуре старения Т3 и времени выдержки t1, где С1<С2, t1<t2. 
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Аналогично, микроструктура в сплаве с составом С3 при температуре 

старения Т2 и времени выдержки t2 идентична структуре сплава с составом С2 при 

температуре Т1 и времени выдержки t3, где С3>С2, t3<t2. 

Из анализа результатов опубликованных работ следует, что разные группы 

исследователей предлагают разную трактовку пиков мартенситных превращений 

[16,17,22,26,27,30,73], а также различное объяснение этих превращений. 

Так, Morawiec и соавт. [73] объясняют наличие многоступенчатых 

мартенситных превращений неоднородным распределением дислокаций 

накопленных в процессе холодной деформации и старения; Bataillard и соавт. [30] 

предлагают объяснение многоступенчатых мартенситных превращений 

неоднородным распределением напряжений в В2–матрице вокруг когерентных 

частиц Ti3Ni4; Khalil-Allafi [26] и соавт. считают, что многоступенчатые 

мартенситные превращения могут быть следствием расслоения твердого раствора 

и наличие зон с разным содержанием никеля. 

Наиболее убедительная версия была предложена в работе [29] Нишиды с 

соавторами, в которой на основании проведенных исследований «in situ» в 

сканирующем электронном микроскопе на заэквиатомных сплавах Ti–Ni с разным 

содержанием никеля было показано, что многостадийность мартенситных 

превращений является следствием наличия в зерне разных зон с разным размером 

и плотностью распределения частиц. Причем последовательность мартенситного 

превращения зависит от содержания никеля в В2-матрице. 

Таким образом, можно констатировать, что хотя взаимосвязь 

микроструктуры, формирующейся в процессе старения и последовательности 

мартенситных превращений изучена и не вызывает сомнений, в то же время 

результаты, полученные разными группами авторов, не всегда согласуются между 

собой, и на их основании не представляется возможным судить о закономерности 

влияния размера зерна и микроструктуры, формирующейся в процессе 

изотермического старения, на стадийность мартенситных превращений. 

Вместе с тем анализ этих результатов позволяет предположить, что размер 

рекристаллизованного зерна В2-аустенита действительно может оказывать влиять 

на характер выделений избыточной фазы в процессе старения, но этот вопрос 
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остается невыясненным и требует проведения исследований на одном сплаве 

заэквиатомного состава с разным размером рекристаллизованного зерна              

B2-аустенита, подвергнутого изотермическому старению разной 

продолжительности. 

1.2 Влияние структуры и температурно-деформационных параметров 

при наведении ЭПФ на реализацию функциональных характеристик 

 

При эксплуатации изделий из СПФ на основе никелида титана особо 

жёсткие требования предъявляются к характеристикам формовосстановления: 

температурному интервалу восстановления формы, величине обратимой 

деформации при проявлении одностороннего ЭПФ и обратимого ЭПФ (ОЭПФ), 

остаточной деформации. Эти функциональные свойства определяются рядом 

факторов: составом сплава, концентрацией твердого раствора и полями 

внутренних напряжений, генерируемых необратимыми дефектами 

кристаллической решетки, например, дислокационной субструктурой, 

создаваемой в ходе термомеханической обработки. Выделяющиеся при старении 

частицы избыточной фазы также являются источником полей внутренних 

напряжений. Эффективно управлять структурным состоянием СПФ позволяет 

термомеханическая обработка (ТМО). При варьировании величины накопленной 

деформации и температуры последеформационного отжига можно получить 

полный спектр структурных состояний исходной В2-фазы − В2-аустенита, и 

следует признать, что возможности управления структурой достаточно полно 

изучены [5, 7, 11 – 14, 39, 70, 74 – 84]. 

На следующем этапе при наведении ЭПФ и ОЭПФ на термомеханическую 

историю обработки материала накладываются разные условия и параметры 

деформации (ЭПФ и ОЭПФ возникает и реализуется после как минимум 

однократного деформирования материала). Используют разнообразные способы 

деформации: растяжение, сжатие, равноканальное угловое прессование, прокатку, 

волочение, кручение под давлением, изгиб. При этом акцентируют внимание на 

режимах термической обработки, а получаемую в результате ее структуру обычно 
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не учитывают. Влиянию морфологии фазы, выделяющейся при старении, на ЭПФ 

и ОЭПФ посвящены лишь отдельные публикации [32, 83, 85–89]. 

Для наведения ОЭПФ применяют различные способы, основанные на 

различных комбинациях температурно-механических воздействий.  

Одним, из традиционно применяемых методов является растяжение 

массивных образцов [74, 81, 90, 91] и пружин [92 – 94]. Полученные разными 

авторами закономерности не согласуются между собой как по характеру эволюции 

параметров ЭПФ и ОЭПФ в зависимости от величины полной наводимой 

деформации, так и по их значениям. Максимальные величины обратимой 

деформации ЭПФ 7,2% и ОЭПФ 4,1% при температуре  196 С получены в 

работе [91] на сплаве Ti − 50,0 ат. % Ni, подвергнутом холодной прокатке с 

последующим отжигом при 665 °С, 30 мин, при полной наводимой деформации 

15% и 13,3% соответственно. После деформации прокаткой [70,74,81] величина 

обратимой деформации и степень восстановления формы в 2 раза меньше, а 

величина ОЭПФ в 3 раза меньше, чем после растяжения на ту же степень. Авторы 

отмечают при этом, что если повышение степени деформации при растяжении с 

7% до 16% сопровождается трехкратным увеличением значения ОЭПФ, достигая 

1,6%, то при прокатке оно остается на уровне 0,6%. При растяжении пружин в 

работе [92] авторы сообщают о реализации величины ОЭПФ 27% в пружине из 

сплава Ti  50,6 ат. % Ni. При этом для расчета деформации пружины авторы 

применили формулу для расчета деформации монолитного образца (прутка, 

проволоки и т.п.). При расчете деформации пружины примененная формула 

характеризует не свойства материала, а свойства собственно пружины как 

конструкции. При пересчете по формуле, применяемой для расчета деформации 

пружин, величина ОЭПФ составит всего 0,55%.  

Термоциклирование через температурный интервал мартенситных 

превращений (ТИМП) под напряжением рассматривают как частный случай 

наведения ОЭПФ: кручение [95], растяжение [96–97], сжатие пружины [92] и др. 

Температурно-деформационные воздействия на материал привносят в исходную 

структуру (субструктуру) определенные изменения. Поля внутренних 

напряжений, которые управляют ЭПФ и ОЭПФ, аккумулируются в структуре, 
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подвергаемой внешним воздействиям; характер и «мощность» этих полей во 

многом определяется исходным типом структуры. Несмотря на то, что изделия 

технического и медицинского назначения из сплавов Ti − Ni с памятью формы во 

многих случаях работают на изгиб, работ, посвященных изучению влияния 

параметров внешних воздействий при изгибе на параметры ЭПФ, опубликовано 

мало [98–99].  

Таким образом, в современных знаниях о возможностях управления 

функциональными СПФ, остаются существенные пробелы, не позволяющие в 

полной мере оценить и использовать их истинные возможности для практического 

применения. Анализ публикаций, посвященных исследованию влияния 

деформационных параметров на функциональные свойства СПФ, свидетельствует 

о неоднозначности, а иногда и противоречивости результатов, полученных 

разными группами исследователей. Причины этой неоднозначности 

проанализированы в работе [100] они заключаются в следующем: 

1.  В использовании разных объектов исследований (проволока, пруток, лента, 

пружина), способов деформации и диапазонов величины наводимой деформации. 

2. Авторами не учитываются следующие принципиально важные факторы: 

практически во всех опубликованных работах отсутствует информация об 

исходной (перед наведением ЭПФ) структуре сплава, используемого при 

исследовании; о ней можно опосредованно судить по приводимым режимам 

термообработки. В то же время, как показывает анализ работ, посвященных 

исследованию влияния структурного состояния на функциональные свойства, 

именно исходное структурное состояние сплава определяет получаемый комплекс 

функциональных свойств СПФ. 

3. Упускаются из виду важность исходного фазового состояния и возможность 

реализации разных механизмов (последовательностей) превращений при 

наведении ЭПФ и ОЭПФ. Традиционно наведение ЭПФ и ОЭПФ осуществляют 

при комнатной температуре в состоянии В2-аустенита или В19-мартенсита 

охлаждения (исходное фазовое состояние определяется химическим составом 

сплава); при этом можно констатировать, что реализуемые предельные 
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величины обратимой деформации ЭПФ и ОЭПФ не превышают 7,5% и 4% 

соответственно. 

Таким образом, возможности управления свойствами СПФ не использованы 

в полной мере: дополнительные резервы повышения функциональных свойств 

заключаются в совместном варьировании исходного фазового состояния, 

структуры аустенита (в том числе после длительного старения) и температурно-

деформационных параметров при наведении ЭПФ в диапазоне высоких степеней 

деформации. Дополнительный вклад в формировании комплекса функциональных 

свойств вносят частицы избыточной фазы Ti3Ni4, выделяющиеся при старение, 

тем более, в результате длительного старения в сплавах с содержанием Ni более 

50%. Эти частицы вносят вклад в создание полей внутренних напряжений, 

отвечающих за реализацию ЭПФ и ОЭПФ.  

Авторами [7, 8, 101] были проведены исследования, учитывающие 

вышеизложенные соображения. Для наведения ЭПФ была выбрана схема изгиба, 

как схема деформации, наиболее приближенная к практическому применению 

СПФ (большинство изделий, таких как активаторы, датчики, элементы 

медицинских устройств и пр., работают на изгиб).  

В статье [7] было исследовано совокупное влияние различных факторов при 

наведении изгибом на функциональные свойства сплава Ti ‒ 50,7 ат. % Ni в 

различных структурных состояниях, полученных в результате 

низкотемпературной ТМО (НТМО) волочением либо интенсивной пластической 

деформации (ИПД) прокаткой. 

Проволока диаметром 0,3 мм, полученная холодным волочением с с 

накопленной деформации ε = 45%. ИПД осуществляли прокаткой проволоки 

диаметром 0,9 мм при комнатной температуре за 6 проходов на лабораторном 

стане с диаметром валков 150 мм. Истинная накопленная при ИПД деформация 

составила е = 1,55 (или по обжатию ε = 80%). ПДО проводили в диапазонах 

температур 350 °C – 600 °C в течение 20 мин – 10 ч для получения разных 

структурных состояний В2-аустенита. В качестве контрольной обработки 

служила закалка от 700 °С (рекристаллизованное состояние аустенита со средним 

размером зерна около 10 мкм). 
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Наведение ЭПФ и ОЭПФ осуществляли изгибом по схеме, 

предусматривающей деформирование в исходном состоянии В2 ‒ фазы с 

последующим постепенным охлаждением через весь интервал мартенситных 

превращений В2 → R → В19' до температуры минус 196 °С.  

При этом величина полной наводимой деформации составляла 11‒20%. 

Схема наведения эффектов и формулы для расчета параметров ЭПФ и ОЭПФ 

приведены в работе [7]. Закономерности эволюции сплава Ti –50,7 ат. % Ni в 

разных структурных состояниях позволяют проследить кривые, приведенные на 

рисунке 12. 

Результаты определения параметров ЭПФ и ОЭПФ сплава Ti –50,7 ат. % Ni 

(рисунок 12), показывают следующие их изменения в зависимости от режимов 

ПДО и получаемого структурного состояния. 

 

 

Рисунок 12 ‒ Параметры ЭПФ и ОЭПФ сплава Ti – 50,7 ат. % Ni в зависимости от 

степени наводимой деформации: а – 350 °C, 20 мин, б – 430 °C, 20 мин; в – 500 °C, 

20 мин; г – 600 °C, 20 мин, д – 600 °C, 1 ч; е –700 °C, 20 мин [7] 
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Величина обратимой деформации ЭПФ r во всех случаях увеличивается. 

В рекристаллизованном структурном состоянии (отжиг 600 °С) достигнуты 

аномально высокие значения обратимой деформации r = 13,5% и 16,6% 

соответственно при t = 15% и 18% (рисунок 12 д). Минимальное значение r при 

всех значениях t соответствует полигонизованной субструктуре (ПДО при        

430 °С) с размером субзерен менее 70 нм (рисунок 12 б) и смешанной структуре 

(ПДО 500 °С, рисунок 12 в). 

Максимальные значения tw реализуются в развитой полигонизованной 

структуре с размером субзерен ≤ 200 нм (ПДО при 500 С) tw = 1,9% и 2,5% 

соответственно, и в рекристаллизованной структуре с размером зерна  10 мкм 

(ПДО при 700 °С) tw = 2,5%. В обоих случаях уменьшение ОЭПФ связано с 

началом и развитием процессов рекристаллизации в интервале температур         

500 °С  600 С, т.е. с появлением мелких рекристаллизованных зерен аустенита и 

их накоплением в объеме. Максимальное значение ОЭПФ достигнуто в 

рекристаллизованной структуре (ПДО при 700 С). Авторы полагают, что 

уменьшение ОЭПФ при переходе от полигонизованной субструктуры к 

мелкозернистой рекристаллизованной структуре связано с повышением 

дислокационного предела текучести, что согласуется с данными работы [76].  

Проведенные исследования показывают, что характер эволюции и уровень 

значений параметров ЭПФ и ОЭПФ сплава Ti  50,7 ат. % Ni зависит от 

структурного состояния сплава, при этом существенный вклад в управление 

параметрами ЭПФ и ОЭПФ вносит фаза Ti3Ni4. Влияние фазы старения на 

эволюцию параметров может носить неоднозначный характер. Выделившиеся 

частицы оказывают ориентирующее влияние, создавая дополнительные мощные 

поля внутренних напряжений. Декорируя при этом субграницы в 

полигонизованной субструктуре, частицы, препятствуют укрупнению субзерен, 

размер которых остается в нанометрическом диапазоне, что, приводит к 

подавлению мартенситных превращений и снижению параметров ЭПФ и ОЭПФ. 

Этот вклад в большей степени проявляется в диапазоне температур                     

350 °С – 500 °С, когда процессы старения протекают наиболее интенсивно.  
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Авторы полагают, что в целом вклад процессов старения проявляется в 

повышении уровня значений обратимой деформации ЭПФ и ОЭПФ и 

обеспечивает достижение аномально высоких значений обратимой деформации    

до 14,6%. Авторы высказывают предположение, что существует некоторый 

критический размер зерна В2-аустенита при котором реализуется максимальная 

обратимая деформация.  

Проведенные исследования получили дальнейшее развитие в работах в [8–

10, 101], в которых было проведено систематическое изучение влияния исходного 

фазового состояния на функциональные свойства и возможность реализации 

разных механизмов (последовательностей) превращений при наведении ЭПФ и 

ОЭПФ.  

Исследование проводили на сплаве Ti  50,7 ат. % Ni, но другой плавки 

(выполненной в ООО «Промышленный центр МАТЭК-СПФ»). Исследования 

проводили на проволоке диаметром 0,3 мм, полученной НТМО холодным 

волочением с деформацией e = 0,6. ПДО осуществляли при температуре 430 С в 

течение 10 ч (полигонизованная субструктура аустенита). Контрольную обработку 

(КО), обеспечивающую рекристаллизованное состояние аустенита, проводили при 

нагреве до 700 °С , 20 мин с последующей закалкой в воде. 

Для наведения ЭПФ и ОЭПФ применяли различные схемы наведения ЭПФ 

(рисунок 13), которые охватывают все фазовые состояния, присущие 

исследуемому сплаву, и их комбинации. Наведение ЭПФ и обратимого ОЭПФ 

осуществляли изгибом, используя разные схемы нагружения: в области 

существования фаз В2, R и В19' (изотермическое нагружение), а также в процессе 

охлаждения в заневоленном состоянии, «захватывая» переход в другие фазовые 

области (неизотермическое нагружение). 

По результатам исследований, авторы заключают, что исходное фазовое 

состояние и структура сплава оказывают выраженное влияние на параметры ЭПФ 

и ОЭПФ. Максимальную величину обратимой деформации ЭПФ после НТМО в 

сплаве Ti − 50,7 ат.% Ni (r = 14,7%) обеспечивает полигонизованная субструктура, 

полученная в результате отжига при 430 С, 10 ч после НТМО по схеме наведения 
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через R  B19'  превращение при полной наводимой деформации εt = 15,2% 

(рисунок 14). 

 

 

Рисунок 13 ‒ Схемы наведения: изотермические (1 -5); неизотермические (6-8) 

[8,101] 

 

При этом следует заметить, что в этом эксперименте величину деформации 

r (и прочие параметры ЭПФ/ОЭПФ) оценивали по формуле r = d/(d + D), где d и 

D  диаметры проволоки и дуги соответственно, в то время как в работах             

[7, 11–14] использовали другую формулу: r = d/D. То есть все результаты, 

полученные в данной работе являются заниженными по сравнению с 

результатами, полученными в работах [7, 11–14]. Так, значение r = 14,7%, 

пересчитанное по формуле r = d/D дало бы результат r = 17%. 
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Рисунок 14 ‒ Эволюция параметров ЭПФ и ОЭПФ после НТМО и ПДО 430С, 10 

ч в зависимости от степени полной наводимой деформации при наведениии через 

R  В19'  превращение [8–10] 

 

Наибольшее значение ОЭПФ TW = 3,3% обеспечивает рекристаллизованная 

структура, полученная в результате КО при 700 С, 20 мин + 430 С в течение 10 

ч, с использованием двух различных схем наведения: (1) при изотермическом 

деформировании в области R  фазы при εt = 19,2% (рисунок 14) и (2) 

деформировании в области В2-аустенита и охлаждении в заневоленном состоянии 

через область В2 → R → В19'  превращения при εt = 15% (рисунок 15 а и б). 

 

  

а б 

Рисунок 15 ‒ Эволюция параметров ЭПФ и ОЭПФ после КО 700 °С, 20 мин  + 430 

°С в течение 10 ч зависимости от степени полной наводимой деформации при 

наведениии (а) в области R  фазы и (б) через область В2 → R → В19'  

превращения [8–10] 
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Применение нетрадиционных схем наведения через R → B19' и       

В2 → R → B19' − превращение приводит к более, чем двукратному росту 

величины обратимой деформации в диапазоне величин полной обратимой 

деформации 15%  17,5% (упругая отдача при этом практически отсутствует) по 

сравнению с результатами, полученными при традиционно применяемой схеме  

деформированию в области существования мартенсита охлаждения (рисунок 15). 

При этом максимальные значения величины εr после холодной деформации – 

14,7% для полигонизованной субструктуры и 16,6% для мелкозернистой 

рекристаллизованной структуры значительно превышают кристаллографический 

(теоретический) ресурс деформации решетки мартенсита – 10,5%. Авторы            

[7, 11–14, 101, 102] полагают, что наиболее вероятная причина этого явления 

лежит в дополнительном мартенситном превращении  образование из В19'  

мартенсита другого мартенсита с отличной от В19' решеткой, подобно 

превращению, проходящему в медных сплавах.  

Вместе с тем в 2015 году появилась публикация [102] в которой, показано, 

что наблюдаемая аномалия обусловлена дополнительным двойникованием 

мартенсита по системе плоскостей {113}B19 и {201}B19. Полученные эффекты 

могут быть также объяснены с привлечением симметричной модели 

крестообразного сочленения мартенситных кристаллов, развитой в [103]. 

Проведенный анализ научной литературы посвященной особенностям 

структурообразования, фазовым превращениям и влиянию структуры на 

функциональные свойства СПФ Ti–Ni позволяет заключить, что эти вопросы 

изучены достаточно полно. Остаются, однако, неизученными вопросы, решение 

которых позволило бы составить более полную картину для прецизионного 

управления функциональными свойствами СПФ. 

Анализ результатов опубликованных работ позволяет предположить, что 

размер, характер распределения и морфология частиц фазы Ti3Ni4, выделяющейся 

при старении, будет оказывать влияние не только на стадийность и положение 

температур мартенситных превращений, но и на функциональные свойства 

памяти формы, причем это влияние будет разным в рекристаллизованном зерне 

разной величины. Изложенные предпосылки позволили сформулировать цель 
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работы: изучить особенности влияния величины структурных элементов 

(зерен/субзерен) термически и термомеханически обработанного стареющего 

сплава TiNi на характер распределения, размер и морфологию частиц фазы 

Ti3Ni4, выделяющейся при старении, стадийность мартенситных превращений и 

эффекты памяти формы. 
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Глава 2 Материалы и методы исследования 

 

2.1 Исследованный сплав и его обработка 
 

В качестве исходного материала для проведения исследований был выбран 

сплав Ti  50,7 ат. % Ni, химический состав которого приведен в таблице 1. Этот 

сплав относится к классу стареющих. Его используют в качестве материала 

элементов медицинских устройств, действующих на основе ЭПФ. 

  

Таблица 1 ‒ Химический состав сплава Ti  50,7 ат. % Ni 

 Элементы, массовая доля, % 

Сплав Ni Ti O C H N 

Ti50,7 ат.% Ni 55,60 остальное 0,043 0,041 0,001 0,003 

 

Сплав Ti−50,7 ат.%Ni был выплавлен в ОOО «Промышленный центр 

МАТЭК-СПФ» в вакуумно-индукционной печи УППФ-3М. В качестве шихтовых 

материалов использовали титановую губку марки ТГ90 и никель марки Н-1у и Н0. 

Критические температуры превращений, материала в состоянии поставки и 

в соответствии с сертификатом определённые методом дифференциальной 

сканирующей калориметрией после КО 700 С, 20 мин приведены в таблице 2. 

 

Таблица 2 − Критические температуры мартенситных превращений сплава Ti – 

50.7 ат. % Ni после КО 700 С, 20 мин 

Критические 

температуры МП 

Мн, С Мк, С Ан, С Ак, С 

26 34 11 1 

Мн, Мк – температуры начала и окончания мартенситного превращения при 

охлаждении; Ан, Ак – начала и окончания обратного мартенситного превращения 

при нагреве. 

 

Обточенный и обрезанный слиток (массой 22 кг при диаметре                     

(90 мм –100 мм) подвергали поперечно-винтовой прокатке до диаметра 20 мм 
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(температура прокатки 700– 900 С, деформация за проход не более 8–15%). 

Полученный пруток подвергали обточке и ротационной ковке до 2,7 мм (при 

температуре 700 С), затем теплому волочению до 1,9 мм (при температуре         

450 – 500 С). Дальнейший передел включал следующие операции: 

1) Проволоку диаметром 0,9 мм подвергали теплому волочению при 

температуре 450 – 500 С до диаметра 0,4 мм, после чего проводили 

рекристаллизационный отжиг при 700 °С, 20 мин и затем холодное волочение с 

диаметра 0,4 мм до 0,3 мм для получения истинной накопленной деформации       

е = 0,6. 

2) Поскольку образцы (фольги) для ПЭМ изготовить из проволоки диаметром 

0,3 мм не представляется возможным, температурно-деформационные параметры, 

использованные при волочении, были применены при моделировании прокаткой 

для получения плющенки с той же накопленной деформацией e=0,6. Проволоку 

диаметром 0,9 мм деформировали холодной прокаткой на лабораторном стане 

ДУО100 в несколько проходов до толщины 0,3 мм затем проводили 

рекристаллизационный отжиг при 700 °С, 20 мин и проводили холодную прокатку 

до получения плющенки толщиной 0,17 мм; истинная накопленная деформация 

при этом составила е = 0,6. 

 

 

Рисунок 16 – Схема прокатки плющенки 
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Рисунок 17 – Схема получения проволоки 

 

Из полученной проволоки были изготовлены образцы для сканирующей 

электронной микроскопии, калориметрии и функциональных испытаний. Из 

плющенки толщиной 0,17 мм были изготовлены фольги для просвечивающей 

электронной микроскопии. 

Последеформационный отжиг проводили в муфельной печи СНОЛ-2 по 

различным режимам с последующей закалкой в воду. 

1. Отжиг 430 °С (1, 3 и 10 ч). 

2. Отжиг при 600 °С (1 ч); 700 °С (20 мин) и 800 °С (1 ч). 

3. Отжиг при 600 °С (1 ч); 700 °С (20 мин) и 800 °С (1 ч) + старение при            

430 °С, (1,3 и 10 ч).  

Температура старения 430 °С, была выбрана на основании результатов 

работ [54,55], где с использованием разных методик было показано, что при 

данной температуре процесс выделения частиц фазы Ti3Ni4 протекает наиболее 

интенсивно. 

2.2 Методики исследований и испытаний 

2.2.1 Просвечивающая электронная микроскопия (ПЭМ) 

 

Структурные исследования проводили в Центре коллективного пользования 

(ЦКП) НИТУ «МИСиС» «Металловедение и металлургия» на просвечивающем 

электронном микроскопе (ПЭМ) JEM-2100 при ускоряющем напряжении 200 кВ. 
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Плющенку толщиной 0,17 мкм разрезали на заготовки длиной 3 мм, 

проводили термообработку по режимам, указанным в п.2.1 и утонение 

шлифовкой до толщины 0,1 мм. Дальнейшее утонение фольг проводили на 

приборе ионного утонения PIPS II Gatan в ЦКП НИТУ «МИСиС». 

2.2.2 Растровая электронная микроскопия (РЭМ) 

 

Подготовку образцов проводили на оборудовании металлографического 

центра фирмы «Струерс». Образцы запрессовывали на установке «Labopress-3» в 

токопроводящую обойму. Для приготовления микрошлифов использовали 

шлифовально-полировальный станок «RotoPol- 21». 

Электронномикроскопический анализ проводили с помощью сканирующего 

(растрового) электронного микроскопа JSM-6460LV (JEOL, Япония). 

2.2.3 Энергодисперсионный анализ (ЭДА) 

 

Энергодисперсионный анализ осуществляли с помощью 

энергодисперсионного спектрометра на основе безазотного детектора Х-Мах 

компании «Oxford instruments», смонтированного на просвечивающем 

электронном микроскопе JEM-2100. Диаметр пятна, освещаемого электронным 

пучком, в наших экспериментах составлял 5-10 нм. Съемку проводили через 

каждые 150 нм в приграничной зоне, а в центре зерна с шагом 500–700 нм по 

всему сечению зерна. 

2.2.4 Дифференциальная сканирующая калориметрия (ДСК) 

 

Методом дифференциальной сканирующей калориметрии (ДСК) с 

использованием калориметра марки «Mettler Toledo» записывали 

калориметрические кривые (без эталона) при скоростях нагрева и охлаждения     

10 С/мин. 
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По калориметрическим кривым определяли температуры эндотермических 

и экзотермических пиков по стандарту [104] (рисунок 18), а также температуры 

начала и окончания прямых и обратных мартенситных превращений. 

 

 

Рисунок 18 – Превращения при нагреве и при охлаждении; характеристические 

температуры превращений; температурный гистерезис ∆T; энергии прямого и 

обратного превращения ∆H 

2.2.5 Количественный структурно-фазовый анализ 

 

Статистический расчет параметров частиц фазы Ti3Ni4, выделяющейся при 

старении, позволяет оценить степень неоднородности их распределения в объеме 

зерна. В работе [42] было установлено, что распределение объема зерна 

подчиняется нормальному Гауссовскому распределению. Поэтому для 

статистической оценки параметров частиц были выбраны 3 зоны: 

непосредственно вдоль границ, приграничная зона шириной 0,5 мкм и 

центральная (рисунок 19). 

Средний размер структурных элементов (зерен/субзерен), В2–аустенита, а 

также длину («диаметр»), толщину и линейную частоту частиц фазы Ti3Ni4 

(отдельно в приграничной зоне шириной 0,5 мкм и центральной зоне зерна, 

рисунок 19) определяли методом случайных секущих [105].  
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Рисунок 19 ‒ Деление зерна на зоны для измерения параметров частиц фазы 

Ti3Ni4 

 

Диаметр (длину) L и толщину h частиц Ti3Ni4 определяли путем измерений 

их сечения в продольном и поперечном направлении (рисунок 20). 

 

Рисунок 20 ‒ Выбор направлений измерения размеров частиц 

 

Вычисляли среднее арифметическое x  из n измерений. 

  

                                                            
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 Затем находили абсолютные погрешности отдельных измерений 

xxx ii  . Вычисляли квадраты абсолютных погрешностей отдельных 

измерений (Δхi)
2
. Определяли среднюю квадратичную ошибку среднего 

арифметического: 
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Значение доверительной вероятности α принимали равной 0,95. Из 

справочных материалов находили коэффициент Стьюдента 
)1n(,

t


 для заданной 

доверительной вероятности α и числа произведенных измерений. 

Определяли случайные погрешности: 

 

x)1n(,
Stx 


  (3) 

 

Для расчета линейной частоты распределения N определяли количество 

частиц, приходящихся на 1 мкм случайной секущей (рисунок 21).  

 

1

2

3 4
5

l

n=5

 

Рисунок 21 ‒ К методике расчета линейной частоты 

 

Линейную частоту N определяли по формуле: 

 

    



L

n
N  ,                                         (4) 

 

где n  ‒ количество частиц на секущей, шт;  

L ‒ длина секущей, мкм. 
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Случайную погрешность определяли по формуле: 

 

Nn StN  ,                                            (5) 

 

` Объемную долю частиц фазы Ti3Ni4 определяли по методике [106] с учетом 

толщины фольги (рисунок 22). 

 

 
Рисунок 22 ‒ Схематическая иллюстрация для определения эффективной 

толщины фольги [106] 

 

Эффективную толщину фольги рассчитывали с использованием формулы 

[106]: 

 sin Dtt feff ,  (6) 

где tf ‒ толщина фольги, нм; D – средняя длина (диаметр) частицы, нм; sin  – 

постоянная величина равная 0.79. 

 

Далее рассчитывали средний объем всех частиц V  по среднему диаметру 

D  и толщине h . 

 



















2

h

2

D

3

4
V

2


 (7) 

 

Объемную долю вычисляли путем подсчета всех частиц N , которые видны 

на снимке: 
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 V
tA

N
V

eff

f 


 ,  (8) 

где А – площадь снимка, нм 

 

2.2.6 Статические испытания для определения функциональных 

свойств 

 

Изготовление образцов для наведения ЭПФ и ОЭПФ включало следующие 

операции: 

1) проволоку диаметром 0,3 мм зачищали от окалины, протирали спиртом и 

разрезали на заготовки длиной 50 мм; 

2) из заготовок формировали петельные образцы, которые заневоливали в 

специальных оправках для задания им рабочей формы (рисунок 23); 

3) проводили термическую обработку заневоленных образцов в муфельной 

печи с последующей закалкой в воде; 

4) после термической обработки образцы травили в растворе, содержащем 

1HF + 3HNO3 + 6H2O2, для удаления окисной пленки. 

 

 

 

Рисунок 23 − Оправка для задания образцам петельной рабочей формы 

 

Фото образцов после термической обработки представлены на рисунке 24.  
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Рисунок 24 − Рабочие образцы для наведения ЭПФ и ОЭПФ изгибом 

 

Наведение ЭПФ и ОЭПФ проводили по схеме изгиба с использованием 

цилиндрических оправок разного диаметра, снабжённых специальным 

фиксатором для захвата петли образцов. Проксимальные концы образцов 

фиксировали в медицинском хирургическом зажиме (рисунок 25 а) и 

поворачивали на оправке на один полный оборот.  

 

 

оправка
образец

 

а б 

Рисунок 25 – Наведение ЭПФ: а  образец, зафиксированный в хирургическом 

зажиме и на оправке; б  процесс деформации 

 

Для наведения ЭПФ использовали температурно-деформационную схему, 

представленную на рисунке 26. В соответствии с данными [8,10] эта схема 

позволяет получить предельно высокий комплекс функциональных характеристик. 

Образец помещали в ванночку с температурой выше Ак и охлаждали до 

температуры TR (температуры определяли по результатам ДСК), фиксировали на 

оправке и делали один полный оборот образца вокруг оправки, выдерживали 
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заневоленный образец в течение 30 с, после чего медленно охлаждали до 

температуры минус 196 С и выдерживали при этой температуре 30 с. Затем, 

образец освобождали от оправки; при этом происходило частичное 

восстановление формы вследствие нормальной упругой отдачи. Не вынимая 

образец из ванночки, замеряли диаметр дуги, образованной образцом после 

снятия с оправки (упругой отдачи), и определяли величину наведенной 

деформации.  

 

 

Рисунок 26 – Схема  наведения ЭПФ и ОЭПФ через R B19̍ – превращение 

 

Характеристические температуры восстановления формы Aн и Aк, а также 

параметры ЭПФ и ОЭПФ определяли термомеханическим методом. Параметры 

формоизменения при реализации ЭПФ проиллюстрированы на рисунке 27. 

 

 

Рисунок 27 − К определению деформации при восстановлении формы 
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Полную наводимую деформацию t  определяли по формуле: 

провопр

пров

t

dD

d


      (9) 

где dпров – диаметр (проволоки) образца, мм;  

 Dопр − диаметр оправки, применявшейся для заневоливания образца, 

мм. 

 

Параметры формоизменения, наведённую деформацию 
i
  остаточную 

деформацию 
f

  (рисунок 27) определяли по формуле: 

 

провдуги

пров

dD

d


      (10) 

 

где dпров – диаметр (проволоки) образца, мм;  

 Dдуги − диаметр дуги, образуемой рабочей частью образца при 

определённой температуре на разных стадиях эксперимента, мм. 

 

Величину обратимой деформации ЭПФ определяли по формуле: 

 

fir         (11) 

 

Величину упругой отдачи 
el
  определяли по формуле 

 

itel
        (12) 

 

где t – величина полной деформации, определяемой по формуле (9) в 

соответствии с рисунком 27. 
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Полную обратимую деформацию определяли по формуле: 

 

                                  ftelr
tot
r  

                                      (13) 

 

Величину ОЭПФ определяли по формуле: 

fTW TW
  *

     (14) 

 

где εTW – обратимая деформация обратимого эффекта, %; 

εTW
*
 – обратимая деформация без вычета остаточной деформации,%

 

 

Величину обратимой деформации ОЭПФ измеряли при температуре минус 

196 С. 

Коэффициент эффективности ОЭПФ определяли по формуле: 

[%]100
r

TW 



     (15) 

 

Степень восстановления формы определяли по формуле: 

[%]100R
i

r 



    (16) 

 

Степень полного восстановления формы определяли по формуле: 

i

tot

rR



       (17) 

 

Для определения диаметра дуги, образуемой образцом, были изготовлены 

ламинированные шаблоны с набором дуг разного диаметра (рисунок 28). 

При наведении ЭПФ и ОЭПФ в жидком азоте ламинированный шаблон 

помещали на дно емкости, а в жидкости под прозрачное дно емкости и совмещали 

образец с дугой шаблона.  
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Рисунок 28 − Шаблоны дуг для измерения степени деформации образцов. Цифры 

возле дуг соответствуют диаметру окружности в миллиметрах 
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Глава 3 Структурообразование и мартенситные превращения в сплаве 

Ti–50,7 ат.%Ni в результате последеформационного отжига и старения 

3.1 Электронномикроскопическое исследование структуры сплава       

Ti-50,7 ат.%Ni, подвергнутого ТМО по разным режимам 

 

Электронномикроскопическое исследование сплава Ti–50,7 ат.% Ni, 

подвергнутого деформации прокаткой со степенью е = 0,6, позволяет проследить 

формирование структуры в условиях последеформационного изотермического 

отжига при температуре 430 °C в течение 1, 3 и 10 ч. 

При анализе результатов электронномикроскопического исследования 

необходимо иметь в виду следующее [107,108]: 

– По светлопольным изображениям различить рекристаллизованные зерна и 

субзерна полигонизованной субструктуры, тем более наноразмерные, во многих 

случаях практически невозможно – надо использовать совместно светлопольные, 

темнопольные изображения и микродифракцию. Если на темнопольном 

изображении, полученном от фрагментированного рефлекса, высвечиваются 

граничащие друг с другом области с близкой ориентировкой; то можно с 

уверенностью утверждать, что это субзерна. 

– В случае нанозеренной структуры микродифракция кольцевая, точечная. В 

темном поле от небольшого участка интенсивность рефлексов 

микродифракционного кольца светятся приблизительно одинаково: это рефлексы 

от зерен, окруженных высокоугловыми границами. 

– В случае смешанной структуры (нанозеренная (НЗС) + наносубзеренная 

структура (НСС)) на выбранной площадке соответствующие им микродифракции 

накладываются. В этом случае картина микродифрации представляет собой 

наложение дуговых рефлексов от НСС и распределенных по кольцу точечных 

рефлексов от наноразмерных зерен НЗС. 

Учитывая изложенное, можно с достаточной уверенностью выявить 

следующие закономерности эволюции структуры в процессе изотермического 

отжига при температуре 430 С. 
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Холодная деформация, e=0,6 + ПДО 430 С, 1 ч. После этой обработки 

наблюдается смесь наноразмерных субзерен полигонизованной 

(“наносубзеренной“) субструктуры (НСС) и зерен нанозеренной структуры (НЗС) 

B2–аустенита, причем их доли сравнимы (рисунок 29). Такая смешанная 

структура характерна для ПДО сплавов Ti–Ni после холодной деформации в 

интервале e=0,5–1,0 [76, 78, 107]. 

 

Рисунок 29  Структура сплава Ti50,7 ат.% Ni после холодной деформации  

+ 430 °C, 1 час 

 

В темнопольном изображении можно уверенно различить наноразмерные 
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островки нанокристаллических зерен и протяженные вытянутые области 

полигонизованной субструктуры, подавляющее большинство которых не 

граничит друг с другом. Т.е. фактически присутствует смесь наноразмерных зерен 

и субзерен полигонизованной субструктуры. На микродифрации регистрируются 

дуги со значительным азимутальным размытием и точечные рефлексы от 

наноразмерных зерен.  

Поскольку видимые на светлопольных изображениях элементы структуры 

не могут быть достоверно отнесены к зернам или субзернам, определяли средний 

размер элементов структуры d. 

Гистограмма распределения структурных элементов представлена на 

рисунке 30, их средний размер составил d =30±2 нм, а максимальный не 

превышает 70 нм.  

 

 

Рисунок 30 – Гистограммы распределения размера структурных элементов после 

холодной деформации + 430 °C, 110 час 

 

На темнопольных изображениях можно различить отдельные 

наноразмерные зерна НЗС и протяженные области НСС. Картина микродифрации 

представляет собой наложение дуговых рефлексов от НСС и распределенных по 

кольцу точечных рефлексов от наноразмерных зерен НЗС. 

Холодная деформация, e=0,6 + ПДО 430 С, 3 ч. Увеличение времени 

выдержки до 3 ч сопровождается укрупнением элементов структуры и 

уменьшением “размытости” рефлексов НСС и НЗС (рисунок 31). Это согласуется 

с повышением четкости светлопольных изображений зерен и субзерен в связи с 

уменьшением плотности свободных дислокаций. Гистограмма распределения 
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приобретает бимодальный характер: наблюдаются скопления структурных 

элементов размером 30 и 80 нм (рисунок 30 б). Средний размер структурных 

элементов возрастает до 60±4 нм.  

 

Рисунок 31  Структура сплава Ti50.7 ат.% Ni после холодной деформации  

+430 °C, 3 час 

 

Холодная деформация, e=0,6 + ПДО 430 С, 10 ч. При увеличении 

времени выдержки до 10 ч укрупнение и повышение четкости изображения 

элементов структуры продолжаются (рисунок 32).  

Характер микродифракционной картины не изменяется, но она становится 
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более четкой и “разреженной” в связи с ростом размера элементов структуры до 

90±5 нм, их область на гистограмме расширяется до 190 нм (рисунок 30). 

 

 

Рисунок 32  Структура сплава Ti–50,7 ат.% Ni после холодной деформации  

+430 ˚C, 10 ч 

 

По полученным результатам была построена гистограмма зависимости 

размера зерна/субзерна и дисперсии от режимов ПДО, представленная на рисунке 

33. 
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С увеличением размера зерна/субзерна при повышении температуры ПДО 

дисперсия распределения монотонно увеличивается. 

 

 

Рисунок 33  Зависимость среднего размера зерна/субзерна и дисперсии 

распределения от времени выдержки при изотермическом отжиге: d  размер 

структурных элементов; S
2
  эмпирическая дисперсия. 

 

Полученные закономерности позволяют заключить, что время выдержки 

при изотермическом отжиге (430 С) после холодной прокатки с накопленной 

деформацией e = 0,6 оказывает выраженное влияние на размер структурных 

элементов и характер их распределения в сплаве Ti50,7 ат.% Ni со смешанной 

структурой аустенита, состоящей из НСС и НЗС. При увеличении времени 

выдержки от 1 до 10 ч средний размер структурных элементов увеличивается от 

30 до 90 нм, оставаясь в наноразмерном диапазоне, увеличивается и дисперсия их 

распределения. Зерна НЗС претерпевают нормальный рост, а рекристаллизация в 

полигонизованной субструктуре еще не развивается.  

Анализ микроэлектронограмм показал, что кроме линий матричной фазы В2 

определяются рефлексы (111) и (101) фазы Ti3Ni4: как после отжига 1 ч, так и 

более уверенно после отжига 3 и 10 ч (рисунок 34). При идентификации 
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рефлексов были использованы результаты работы [109]. Наблюдение присутствия 

фазы Ti3Ni4 в нанокристаллическом аустените принципиально важно, поскольку 

оно в совокупности с данными работы [109] опровергает заключение работы [43] 

об отсутствии выделения фазы Ti3Ni4 при размере зерна аустенита меньше 200 нм. 

Вывод о выделении фазы Ti3Ni4 в нанокристаллической структуре подтверждает 

также рентгенографическое исследование, проведенное в работе [13]. Хотя 

определить размер выделений Ti3Ni4 невозможно вследствие их малой величины и 

неразличимости на границах, субграницах и дислокациях, следует иметь ввиду, 

что соответствующий последеформационный отжиг сопровождается не только 

зернограничным и субграничным, но и дисперсионным («нанофазным») 

упрочнением. 

 

 

Рисунок 34  Идентифицирование фазы Ti3Ni4 по дифрактограммам: а  430 °C, 1 

ч; б  430 °C, 3 ч; в  430 °C, 10 ч 

 

В условиях ПДО в интервале температур 600800 С после холодной 

деформации с накопленной степенью деформации е=0,6 сплава Ti50,7 ат.% Ni 

формируется рекристаллизованнная структура В2-аустенита с размером зерна     

5; 11 и 15 мкм, соответственно (рисунок 35) вследствие роста зерен 

нанокристаллической структуры и рекристаллизации. 

По результатам измерения величины зерна построена гистограмма 

распределения размера зерна, представленная на рисунке 36. 
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Рисунок 35 ‒ Cтруктура (РЭМ) сплава Ti50,7 ат.% Ni после 

рекристаллизационного отжига 

 

 

Рисунок 36  Гистограммы распределения размера зерна после 

рекристаллизационного отжига в зависимости от температуры отжига  

а) 600 С, 1 ч; б) 700 С, 20 мин; в) 800 С, 1 ч 

 

После ПДО при 600 С, 1 ч гистограмма распределения имеет один 

выраженный максимум, средний размер зерна составляет 5±0.5 мкм, 

максимальный – 15 мкм (рисунок 36).  

При увеличении температуры до 700 С, 20 мин гистограмма распределения 

приобретает бимодальный характер: наблюдаются скопления зерен размером 

12±3 мкм и области с зернами размером 18±3 мкм (рисунок 36 б). Средний размер 

зерен увеличивается до 11±0.8 мкм, максимальный – до 21 мкм.  

При увеличении температуры до 800 С, 1 ч бимодальный характер 

распределения размеров зерен сохраняется, наблюдаются скопления зерен 

размером 12–15 мкм; второй максимум при размере зерна 27 мкм выражен слабо 

(рисунок 36 в). Средний размер зерна увеличивается до 15±1 мкм, максимальный 

– до 33 мкм. Бимодальное распределение зерен по размерам согласуется с 

600 °С, 1 ч 700 °С, 20 мин 800 °С, 1 ч
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существованием двух разновидностей зерен: 1 – образовавшихся в результате 

роста зерен НЗС и 2 – образовавшихся в результате рекристаллизации НСС, и 

может указывать на различную кинетику их роста. 

В процессе изотермического старения при 430 С происходит выделение 

фазы Ti3Ni4; эволюцию формирующейся микроструктуры позволяют проследить 

результаты ПЭМ в зерне В2-аустенита среднего размера (11 мкм), 

представленные на рисунке 37. Структура состоит из B2, R и фазы Ti3Ni4, 

выделяющейся при старении. Приведенная на рисунке 37 ж схема расшифровки 

электронограмм заимствована из монографии [38], и позволяет уверенно 

проиндентифицировать определяющиеся рефлексы фаз.  

Характер распределения фазы, размер и ее морфология зависит от времени 

выдержки. Распределение частиц фазы Ti3Ni4 в приграничных зонах зерна 

(рисунок 37 а) после отжига в течение 1 ч визуально можно определить, как 

гомогенное. Неравномерность распределения становится выраженной после 

выдержки 3 ч (рисунок 37 б) и в большей степени после 10 ч (рисунок 37 в). 

Размер частиц минимален в приграничных зонах зерна, увеличивается при 

удалении от границ, а их форма становится более вытянутой. В центральных 

зонах зерна в пределах области, видимой на снимке, гомогенный характер 

распределения отмечается независимо от времени выдержки при старении 

(рисунок 37 ге). В крупных частицах фазы Ti3Ni4 после старения 3 и 10 ч 

наблюдается фрагментация частиц за счет субграниц (рисунок 37 д, е) [36], что 

косвенно свидетельствует о потере их когерентности с В2-матрицей. В 

соответствии с данными [36] частицы состоят из трех слоев: средний слой – 

собственно фаза Ti3Ni4, а периферийные слои В19мартенсит, который имеет 

двойникованную структуру.  

Дефектность структуры после выдержки 1 ч невысока (рисунок 37 а, г): об 

этом свидетельствует четкость рефлексов на дифрактограммах, имеется лишь 

незначительное размытие рефлексов; плотность дислокаций не превышает   

10
10 
см

–2
, но при этом она несколько выше, чем в рекристаллизованной структуре, 

полученной непосредственно закалкой после рекристаллизационного отжига, 

поскольку зарождение и рост частиц фазы Ti3Ni4 в процессе старения 
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сопровождается искажением решетки матрицы; эти искажения вносят вклад в 

размытие рефлексов на дифрактограммах.  

 
Рисунок 37 ‒ Микроструктура (ПЭМ), формирующаяся в процессе 

изотермического старения в В2-аустените с размером зерна 11 мкм                     

(700 °С, 20 мин + 430 C), светлопольные и темнопольные изображения а‒в ‒ 

приграничная зона; г‒е ‒ центральная зона ; ж  схема расшифровки 

электронограмм [38]. Время выдержки при старении: 1 ч  1-й столбец; 3 ч  2-й 

столбец; 10 ч  3-й столбец 
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С увеличением времени выдержки до 3 и далее до 10 ч дефектность 

структуры значительно выше: отмечается бо льшее размытие рефлексов на 

дифрактограммах (см. рисунок 37 б, в, д, е), что может быть обусловлено ростом 

уровня микронапряжений в матрице, связанного с ростом размера частиц фазы 

Ti3Ni4, и соответствующего искажения кристаллической решетки матрицы; а 

также вследствие частичной потери когерентности между частицами и матрицей. 

При этом рефлексы частиц фазы Ti3Ni4 становятся более яркими. 

Эволюцию микроструктуры, выделений фазы Ti3Ni4 формирующейся при 

изотермическом старении в зависимости от размера зерна и времени выдержки 

позволяют проследить снимки, приведенные на рисунках 38–40. Характер 

выделений по границам зерен строчечный; размер частиц увеличивается с 

увеличением времени выдержки и ростом зерна (рисунок 38). Полученные 

закономерности укладываются в известные закономерности роста карбидов по 

границам зерна в сталях [110]. Их размер остается в нанометрическом диапазоне 

по границам зерен размером до 11 мкм даже после отжига 10 ч (рисунок 38 д), но 

превышает 100 нм по границам зерен размером15 мкм после отжига 10 ч      

(рисунок 38 е). Морфология частиц и характер их распределения также зависят от 

размера зерна и времени старения: по границам более крупных зерен частицы 

имеют более вытянутую форму, а расстояние между ними больше, чем по 

границам более мелких. Аналогичная закономерность справедлива и для времени 

выдержки: бóльшая ее продолжительность сопровождается увеличением 

диаметра при сохранении толщины частиц и увеличением расстояния между 

ними. На рисунке 39 представлена микроструктура, формирующаяся после 

отжига 430 С, 1 ч в В2-аустените с разным исходным размером зерна в 

приграничных зонах (рисунок 39 а–в) и в центре зерна (рисунок 39 г–е). Во всех 

случаях частицы мелкодисперсны и распределены достаточно равномерно. 

Визуальная оценка позволяет судить о наличии тенденции к укрупнению частиц 

при удалении от границы зерна, но при этом не позволяет уверенно говорить о 

влиянии размера зерна на размер, морфологию и характер распределения частиц 

как в приграничных зонах, так и центре зерна. 
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Рисунок 38 ‒ Выделения фазы Ti3Ni4 по границам зерен с разным размером 

зерна после старения при 430 С: 5 мкм – 1 ч (а) и 10 ч (б); 11 мкм – 1 ч (в), 

3 ч (г) и 10 ч (д); 15 мкм – 1 ч (е) 

 

Увеличение времени старения до 10 ч приводит к качественно иному 

результату: распределение частиц фазы Ti3Ni4 становится выражено 

неравномерным (рисунок 40). Размер частиц заметно изменяется от сравнительно 

мелких в приграничных зонах зерна до крупных при приближении к центру, 

причем эта разница в наименьшей степени выражена в структуре с мелким зерном 

5 мкм, и в наибольшей степени – в структуре с зерном 11 и 15 мкм; в крупных 

частицах отмечаются признаки фрагментации. 

Дефектность структуры после отжига 10 ч значительно выше по сравнению 

с меньшим временем выдержки 1 и 3 ч: об этом свидетельствует еще большее 

размытие рефлексов на дифрактограммах в следствии роста уровня 
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микронапряжений в матрице, обусловленного увеличением размера частиц фазы 

Ti3Ni4, и соответствующего искажения кристаллической решетки матрицы, что 

также влияет на общую дефектность структуры и вносит вклад в дополнительное 

размытие рефлексов на дифрактограммах. При этом рефлексы фазы Ti3Ni4 

становятся более яркими.  

Более определенное представление об изменении размера, характере 

распределения и морфологии частиц фазы Ti3Ni4  в зависимости от величины 

исходного зерна В2-аустенита и времени выдержки при старении позволяют 

получить результаты количественного фазового анализа (таблица 3, рисунок 41). 

Коэффициент формы Kф, определяемый как отношение диаметра l к толщине 

частиц h, позволяет проследить изменение степени вытянутости частиц в разных 

зонах зерна (см. табл. 3).  

Более определенное представление об изменении размера, характере 

распределения и морфологии частиц фазы Ti3Ni4  в зависимости от величины 

исходного зерна В2-аустенита и времени выдержки при старении позволяют 

получить результаты количественного фазового анализа (таблица 3, рисунок 41). 

Коэффициент формы Kф, определяемый как отношение диаметра l к толщине 

частиц h, позволяет проследить изменение степени вытянутости частиц в разных 

зонах зерна (см. табл. 3).  

Следует отметить при этом, что параметры l и h, определяемые вдоль 

границы зерна, а следовательно, и Kф, носят лишь оценочный характер из-за 

отсутствия достаточного количества полей зрения. По этой же причине линейную 

частоту и объемную долю частиц в границе зерна определить достоверно не 

представляется возможным.  

После отжига в течение 1 ч в зерне размером 5 мкм размер частиц 

минимален по границе: h = 10 нм и l = 25 нм и приграничной зоне шириной 0.5 

мкм: h = 14 нм и l = 36 нм. При удалении от приграничной зоны толщина частиц 

практически не изменяется (15 нм), а диаметр частиц увеличивается в 1,7 раза, 

достигая в центре зерна 60 нм. 
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Рисунок 39 ‒ Светлопольные и темнопольные ПЭМ-изображения структуры 

сплава Ti–50,7 ат.% Ni после изотермического старения 430 °С, 1 ч с разным 

исходным размером зерна В2-аустенита в приграничных зонах и в центре зерна    

5 мкм (1 столбец), 11 мкм (2 столбец), 15 мкм (3 столбец); а ‒в ‒ приграничные 

зоны; г ‒е ‒ центральные зоны  
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Рисунок 40 ‒ Светлопольные и темнопольные ПЭМ-изображения структуры 

сплава Ti–50,7 ат.% Ni после изотермического старения 430 °С, 10 ч с разным 

исходным размером зерна В2-аустенита в приграничных зонах и в центре зерна     

5 мкм (1 столбец), 11 мкм (2 столбец), 15 мкм (3 столбец); а ‒в ‒ приграничные 

зоны; г ‒е ‒ центральные зоны 
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Таблица 3 – Результаты статистического расчета параметров частиц фазы Ti3Ni4 

после отжига при температуре 430 ºС течение 1 и 10 ч  

Параметр Зона зерна Средний размер зерна, мкм 

5 11 15 

Отжиг 430С, 1 ч 

l, нм 

граница 

25 28 40 

h, нм 10 12 12 

Kф=l/h 2.5 2.3 3.3 

N, ч/мкм    

V,%    

l, нм 

0,5 мкм 

36 36 53 

h, нм 14 14 18 

Kф=l/h 2.5 2.5 2.7 

N, ч/мкм 8 8 5 

V,% 3.3 2.4 2.4 

l, нм 

центр 

60 70 72 

h, нм 15 18 18 

Kф=l/h 4.0 3.9 4.0 

N, ч/мкм 6 6 4 

V,% 2.2 2.3 2.3 

Отжиг 430С, 10 ч 

l, нм 

граница 

35 40 180 

h, нм 12 18 30 

Kф=l/h 2.9 2.2 6 

N, ч/мкм    

V,%    

l, нм 

0,5 мкм 

100 100 200 

h, нм 25 25 40 

Kф=l/h 4.0 4.0 5.0 

N, ч/мкм 6 5 4 

V,% 4.05 4.05 – 

l, нм 

центр 

120 230 350 

h, нм 35 35 45 

Kф=l/h 3.4 6.6 8.0 

N, ч/мкм 5 2 1 

V,% 2.4 2.4 – 

Параметры частиц: l  длина (диаметр); h  толщина; Kфкоэффициент формы; 

 линейная частота распределения; V – объемная доля 

 

Увеличение при этом Kф с 2,5 до 4% свидетельствует об увеличении 

степени вытянутости частиц при удалении от приграничной зоны. Линейная 

частота уменьшается при этом с 8 до 6 ч/мкм, а объемная доля  с 3,3 до 2,2%. 
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В структуре с зерном 11 мкм вдоль границы и в приграничной зоне эти 

параметры меняются незначительно, оставаясь в пределах погрешности 

измерений, а в центре зерна диаметр частиц составляет уже 70 нм. Линейная 

частота и объемная доля остаются такими же, как в зерне 5 мкм. 

При увеличении размера зерна до 15 мкм диаметр частиц вдоль границы 

достигает уже 40 нм и в приграничной зоне 53 нм при толщине 18 нм, а в центре  

72 нм. Линейная частота при переходе от приграничной зоны к центру 

уменьшается с 5 до 4 ч/мкм, а объемная доля не изменяется. 

Как показывают расчеты, при увеличении размера зерна с 5 до 15 мкм после 

отжига при 430 С, 1 ч размер частиц минимален в границах и приграничных 

зонах и увеличивается к центру зерна, расстояние между ними растет, линейная 

частота их распределения снижается, а объемная практически не изменяется 

(максимальное ее значение 3.3% отмечается в приграничной зоне мелкозернистой 

структуры (Dз= 5 мкм); во всех остальных случаях оно составляет 2,2 – 2,4%. 

Влияние размера зерна проявляется в увеличении размера частиц по всему объему 

зерна и в уменьшении линейной частоты в самом крупном зерне (15 мкм).  

Закономерность изменения Kф одинакова в структуре с разным размером 

зерна: форма частиц становится более вытянутой при удалении от границы, при 

этом размер зерна на величину Кф влияет мало. 

Увеличение времени старения до 10 ч приводит к выраженному влиянию 

размера зерна на все определенные параметры частиц. В наибольшей степени это 

влияние выражено в изменении диаметра и линейной частоты частиц. Так, вдоль 

границы значение l растет с 35 нм (в зерне размером 5 мкм) до 180 нм (в зерне 

размером 15 мкм); толщина частиц h при этом изменяется с 12 до 30 нм, а 

коэффициент формы Кф с 3 до 6.  

В приграничной зоне шириной 0,5 мкм в зерне 5 и 11 мкм диаметр и 

толщина частиц одинаковы (100 и 25 нм соответственно; Кф = 4), а в зерне 15 мкм 

достигает 200 и 40 нм соответственно (Кф = 5). В центре зерна диаметр частиц 

растет со 120 нм (Dз = 5 мкм) до 350 нм (Dз = 15 мкм), а толщина меняется в 

меньшей степени с 35 нм в зерне 5 и 11 мкм до 45 нм в зерне 15 мкм; Кф растет 

соответственно с 3,4 до 8,0.  
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Рисунок 41 ‒ Результаты количественного структурного анализа частиц 

фазы Ti3Ni4, выделившихся в процессе изотермического старения при                   

430 С, 1 ч (а,б); 430 С, 10 ч (в,г)  
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Линейная частота частиц в приграничной зоне при этом уменьшается           

с 6 до 4 ч/мкм), а в центре зерна в 5 раз (с 5 до 1 ч/мкм).  

Полученные результаты позволяют заключить следующее. Распределение 

частиц фазы Ti3Ni4 в структуре с размером зерна 5 – 15 мкм носит гетерогенный 

характер, степень которого зависит от времени выдержки при старении: она слабо 

выражена после старения в течение 1 ч и ярко выражена при увеличении 

длительности старения до 3 и 10 ч. Размер частиц минимален вдоль границ и 

приграничных зонах и увеличивается к центру зерна, расстояние между ними 

растет, а линейная частота их распределения и объемная доля уменьшаются. 

Описанная эволюция слабо выражена в структуре с мелким зерном, и в 

наибольшей степени  в крупном. 

Характерно, что трехкратное увеличение размера зерна (с 5 до 15 мкм) 

сопровождается синхронным ростом диаметра частиц  в 2 раза в приграничных 

зонах и в 3 раза в центре зерна. При этом по мере приближения к центру зерна, а 

также при увеличении размера зерна форма частиц изменяется с эллиптической 

на выраженно линзовидную, причем сильно уплощенную. Наиболее вытянутые 

частицы, диаметр которых в 8 раз превосходит их толщину, обнаружены в центре 

зерна размером 15 мкм. Полученные результаты позволяют представить схему 

зерна разного размера с микроструктурой, сформированной в процессе 

изотермического старения (рисунок 42).  

Результаты ЭДА позволяют оценить разницу в распределении Ni и Ti в 

зернах разного размера. На рисунке 43 а показано содержание этих элементов в 

частности в зерне 3 мкм (600 °С, 1 ч) и 9 мкм (800 °С, 1 ч). С учетом точности 

метода (± 5% от заданного значения), распределение элементов в зерне размером 

3 мкм можно оценить как равномерное по поперечному сечению зерна (рисунок 

43 а). В более крупном зерне сегрегация элементов в приграничной зоне 

становится выраженной: содержание Ni достигает 54%, а содержание Ti 

уменьшается до 46% (рисунок 43 б). На расстоянии около 1 мкм от границы их 

соотношение выравнивается. 



68 
 

 

 

Рисунок 42 ‒ Схематическое изображение микроструктуры, формирующейся в результате старения в структуре с 

разным размером зерна В2-аустенита 
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Рисунок 43 – Содержание Ni и Ti в рекристаллизованном зерне в результате 

изучения ЭДА: a – размер зерна 3 мкм (600 °С, 1 ч); б – размер зерна 9 мкм  

(800 °С, 1 ч) 

 

Полученные закономерности могут быть объяснены с привлечением 

следующих данных и гипотез. Как следует из полученных в настоящем 

исследовании результатов, влияние размера зерна на характер распределения 

частиц после старения (1 ч) является незначительным, т. е. частицы 

мелкодисперсны и их распределение достаточно однородно. Эти результаты 

хорошо коррелируют с данными [35], где представлено аналогичное 

распределение частиц, в мелкозернистой структуре (размер зерна 1,8–5,6 мкм) 

сплава Ti–50,8 ат.% Ni при старении при 250 °С, 24 ч. Однако следует отметить, 

что была предложена только схема микроструктуры, основанная на гипотезе о 

влиянии на нее размера зерна, в то время как реальные исследования не 

проводились. 

При увеличении времени выдержки до 10 ч влияние размера зерна на 

микроструктуру становится выраженным: размер частиц увеличивается от 

границы к центру зерна, а их распределение частиц становится неоднородным 

(рисунок 41). Этот результат хорошо согласуется с данными, представленными в 

[42] для сплавов с содержанием Ni 50,6 – 51 ат. % и размером зерна от 30 мкм в 
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широком диапазоне температурно-временных режимов. В работе [42] авторы 

высказывают предположение, что гетерогенный характер распределения частиц 

фазы Ti3Ni4 объясняется неравномерным распределением содержания никеля по 

сечению зерна: в приграничных зонах оно выше, чем в центре и вызвано 

градиентом концентрации в объеме гомогенизированного зерна. В монографии 

[111] было показано, что сплавах, обогащенных никелем, концентрация никеля у 

границы зерна выше, чем в центре. Проведенное в настоящей работе 

исследование распределения Ni и Ti в гомогенизированных зернах показывает ту 

же тенденцию с ростом размера зерна (см. рисунок 43).  

При анализе полученных результатов следует отметить, что в литературе 

отсутствует информация о сегрегации в приграничной зоне интерметаллидов. 

Все, что известно, относится к сегрегации в приграничной зоне твердых 

растворов. Можно предположить, что то, что действительно для твердых 

растворов, будет также справедливо и для интерметаллических соединений. 

Сегрегация в приграничной области происходит потому, что приводит к 

уменьшению энергии Гиббса системы [112]. Для качественной оценки энергии в 

приграничной зоне эмпирическим правилом является то, что энергия в 

приграничной зоне (или свободной поверхности) пропорциональна температуре 

плавления [113–115]. Поэтому можно считать, что примесный атом будет 

сегрегировать, если примесный элемент понижает температуру плавления. Из 

диаграммы Ti-Ni следует, что как никель, так и титан снижают температуру 

плавления TiNi с отклонением от стехиометрии 1:1. 

Вместе с тем, границы зерен являются предпочтительными зонами с точки 

зрения уменьшения поверхностной энергии между частицами и матрицей [116]. 

Поэтому частицы, зарождившиеся в приграничных зонах, остаются мелкими 

вследствие конкурирующего роста. Их дисперсность может быть также 

следствием уменьшения концентрации вакансий из-за стока в границы зерен в 

процессе отжига [117,118], что влечет за собой замедление диффузионных 

процессов, отвечающих за рост частиц. При этом известно [117], что частота 

перескоков вакансий значительно больше, чем атомов, диффундирующих по 

вакансиям. Поэтому можно предположить, что уменьшение концентрации 
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вакансий происходит с большей скоростью, чем рост частиц. Наряду с 

повышенной концентрацией никеля в приграничных зонах появляются условия 

для более заметного роста частиц в приграничных зонах зерна. Это подтверждает 

гораздо больший размер частиц в приграничной области и центре 11 и 15 мкм с 

увеличением времени отжига от 1 до 10 ч. Известно также, что общая 

дефектность структуры уменьшается с ростом рекристаллизованного зерна [37]. 

3.2 Исследование стадийности мартенситных превращений 

 

Исследование фазовых превращений методом ДСК после деформации e=0,6 

и ПДО при 430 С в течение 1, 3 и 10 ч выявило следующие закономерности 

(рисунок 44, табл. 4). В исходном образце после холодной деформации (e = 0,6) 

экзотермические и эндотермические пики прямого и обратного мартенситного 

превращения (МП) отсутствуют. Подобное подавление МП характерно для 

сильно наклепанного материала с частично аморфизированной структурой [109].  

После ПДО при 430 С, 1 ч при охлаждении определяется один 

(экзотермический) калориметрический пик при температуре 35 С, 

соответствующий МП В2R. При нагреве также регистрируется один пик 

(эндотермический) при температуре 37 С, соответствующий обратному МП 

RВ2. Такие же ДСК пики регистрируются при увеличении длительности ПДО, 

сохраняясь вплоть до 3 ч.  

Увеличение времени ПДО до 10 ч приводит к небольшому повышению 

температуры пика превращения В2R (до 38 С), при этом температурный 

интервал МП резко сужается (рис. 44, табл. 3). Регистрируется «размазанный» в 

широком интервале температур пик МП R→B19', однако его положение и 

температуры начала и окончания МП уверенно не определяются. В ходе нагрева 

регистрируется пик при 23 С от сильно растянутого по температуре обратного 

МП B19'→R. Температура резко суженного пика МП RВ2 повышается до 43 С. 
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Рисунок 44 – Калориметрические кривые нагрева-охлаждения сплава Ti–50,7 ат.% 

Ni после холодной деформации е = 0,6 и ПДО при 430 °С, 1, 3 и 10 ч 

 

Таблица 4 – Результаты калориметрического исследования сплава Ti–50,7 ат.% Ni 

после холодной деформации е = 0,6 и ПДО 430 С с разным временем выдержки 

Время 

ПДО, ч 

Охлаждение, °С Нагрев, °С 

МП В2 → R МП B19'→R МП R→ B2 

ТВ2→R 
А

НR  
А

КR  ТB19'→R Aн Aк ТR→В2 
М

НR  
М

КR  

0 Фазовые превращения отсутствуют 

1 35 43 26 _ _ _ 37 28 44 

3 36 43 30 _ _ _ 39 32 45 

10 38 41 35 23 10 40 43 40 45 

Примечание. ТВ2→R  пиковая температура МП В2→R при охлаждении; 
А

НR  

 температура начала МП В2→R при охлаждении; 
А

КR   температура окончания 

МП В2→R при охлаждении; ТB19'→R  пиковая температура МП B19'→R при 

нагреве; Ан температура начала МП B19'→R при нагреве; Ак температура 

окончания МП B19'→R при нагреве; ТR→В2 

пиковая температура МП R →В2 при 

нагреве; 
М

НR  температура начала МП R →В2 при нагреве; М

КR   температура 

окончания МП R →В2 при нагреве. 
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После рекристаллизационного отжига в материале с размером зерна 5 мкм 

(600 С, 1 ч) при охлаждении регистрируются два накладывающихся пика: 

первый (минус 28 С) соответствует В2R – превращению, второй, более 

выраженный  МП R→B19' (рисунок 45 а, таблица 5). При нагреве 

регистрируется один пик, соответствующий обратному МП B19'→В2 (или 

непрерывному B19'→R→В2).  

При увеличении размера зерна до 11 мкм (700 С, 20 мин) определяются 

практически сливающиеся пики МП В2→B19' и R→B19' (температура последнего 

не изменяется по сравнению с предыдущим случаем). При нагреве регистрируется 

один узкий пик МП B19' → В2 (минус 4С, рис. 45 б). В структуре с зерном         

15 мкм (800С, 1 ч) при охлаждении присутствует один пик МП В2→ B19', а при 

нагреве  один узкий обратного МП B19'→ В2 (рисунок 45 в). 

  

 

Рисунок 45 – Калориметрические кривые никелида титана с разным 

размером рекристаллизованного зерна в исходном рекристаллизованном 

состоянии (ав) и после изотермического отжига при 430С, 1 ч (ге) и 10 ч (жи)   
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Таблица 5 – Результаты калориметрического исследования сплава Ti–50.7 ат.% Ni после холодной деформации, е = 0.6 и 

различных режимов РО и дополнительного старения (в скобках даны порядковые номера одноименных прямых и 

соответствующих обратных МП 

Т-ра  

РО, С 

Охлаждение,
 о
С Нагрев,

 о
С 

МП В2 → R МП R→B19' МП B2→B19' (B2→R→B19') 
МП B19'→ B2 

(B2→R→B19') 

МП R → В2 

ТВ2→R 
А

НR  
А

КR  ТR→B19' Мн Мк
 ТB2→B19' 

ТB2→R→B19' 
Мн Мк ТB19' →B2 Aн Aк 

ТR →B2 Aн Aк 

 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 13 14 15 

Исходное состояние после РО 

 B2→B19'  

600 ‒33 ‒30 * ‒37 * ‒42 ‒ ‒ ‒ ‒9 ‒15 ‒5 ‒ ‒ ‒ 

700  ‒26 ‒25 * ‒29 * ‒34    ‒4 ‒11 ‒1 ‒ ‒ ‒ 

800 ‒ ‒ ‒ ‒ ‒ ‒ ‒32 ‒28 ‒36 ‒7 ‒9 ‒2 ‒ ‒ ‒ 

РО + старение 430С, 1 ч 

 B2→R→B19' (2)  

600 ‒6 7 ‒24 ‒ ‒ ‒ ‒ ‒ ‒ ‒ ‒ ‒ 20 3 38 

700 
39 43 32 

(1) 

‒7* 

(1) ‒
6 

(1) ‒
9 

‒41 ‒32 ‒46 
(2)‒5 

(1) 41 

(2)‒15 

(1) 39 

2) 4 

(1) 43 
‒ ‒ ‒ 

800  
40 50 35 ‒7 ‒4 ‒15 ‒45 ‒34 ‒53 

(2)‒8 

(1) 42 

(2)‒18 

(1) 40 

(2)‒4 

(1) 43 
‒ ‒ ‒ 

РО + старение 430С, 10 ч

600  (1) 43 

(2) 21 

(1) 47 

(2) 24 

(1) 39 

10 
   ‒ ‒ ‒ ‒ ‒ ‒ 

(2) 30 

(1) 58 

20 

* 

* 

63 

 B2→R→B19'(2) B19'→ B2  

700  
40 50  ‒6 7 ‒ ‒13 ‒ ‒18 

(2) 42 

(1) 45 

(2) 40 

(1) * 

(2) * 

(1) 45 
‒ ‒ ‒ 

800  

43 50 38 (1) 16 (1) 21 (1) 5 
(2) 5 

(3)‒13 

(2) 13 

(3) * 

(2)‒6 

(3)‒34 

(1) 55 

(2) 51 

(3) 45 

(1) * 
(2) 43 
(3) 20 

(1) 58 

(2) 55 

(3) * 
‒ ‒ ‒ 
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Примечания к таблице 5: 
 * ‒ значения достоверно не определяются 

ТB2→R – пиковая температура МП B2→R при 

охлаждении;  

 – температура начала МП B2→R при 

охлаждении; 

 – температура окончания МП B2→R при 

охлаждении; 

ТR→B19' – пиковая температура МП R→B19' 

при охлаждении;  

 – температура начала МП R→B19' при 

охлаждении; 

 – температура окончания МП R→B19' 

при охлаждении; 

ТB19'→R→B2 – пиковая температура МП 

B19'→R→B2 при нагреве;  

 – температура начала МП B19'→R→B2 

при нагреве; 

 – температура окончания МП B19'→R→B2 

при нагреве; 

 

ТB19'→R – пиковая температура МП B19'→R 

при нагреве;  

 – температура начала МП B19'→R при 

нагреве; 

 – температура окончания МП B19'→R 

при нагреве; 

ТR→B2 – пиковая температура МП R→B2 при 

нагреве;  

 – температура начала МП R→B2 при 

нагреве; 

 – температура окончания МП R→B2 при 

нагреве; 

 

 

Полученные результаты в целом отвечают известным закономерностям 

влияния дефектности структуры на кинетику термоупругих мартенситных 

превращений. Уменьшение концентрации дефектов структуры при повышении 

температуры рекристаллизационного отжига способствует “вырождению” В2→R-

превращения, переходу к одностадийному МП, сужению интервалов 

превращений вследствие повышения структурной однородности аустенита и их 

смещению в область более высоких температур.  

После старения при 430 С, 1 ч в структуре с зерном менее 5 мкм при 

охлаждении определяется один «размазанный» калориметрический пик при 

температуре минус 5 С, соответствующий В2R-превращению (рисунок 45 г) и 

один  RВ2 при нагреве при температуре 20 С.  

Рост размера зерна до 11 мкм приводит к повышению температуры В2R 

превращения до 39 С и появлению еще двух МП: первое из них  R→B19'(1)  

определяется при температуре минус 7 С, второе  В2R →B19' (2)  при 

температуре минус 41 С (рисунок 45 д). При нагреве регистрируются два МП 

А

Н
R

А

К
R

R

Н
M

R

К
M

Н
A

К
A

M

Н
R

M

К
R

Н
M

К
M



76 
 

B19'→В2 при минус 5 С и 41 С. В структуре с зерном 15 мкм описанная 

последовательность превращений и их температуры практически не изменяются 

(рисунок 45 е).  

Если теперь вернуться к структуре с зерном 5 мкм в исходном состоянии и 

после отжига 1 ч (рисунки 45 а, г соответственно) и проследить влияние времени 

старения, то можно обнаружить, что после выдержки в течение 10 ч (при 

охлаждении до минус 100 С) определяются два последовательных В2R 

превращения: при температуре 43 С и 21 С (рисунок 45 ж). Соответствующие 

им обратные RВ2 превращения регистрируются при 30 С и 58 C. 

В структуре с зерном 11 мкм увеличение времени выдержки при старении 

до 10 ч (рисунок 45 з) приводит к заострению «размазанного» (после 1 ч 

выдержки) пика В2R превращения (рисунок 45 д) и слиянию разделенных 

пиков превращений R→B19' и В2→R→B19' и (минус 7 С и минус 41 С 

соответственно, см. рисунок 45 д). При нагреве регистрируются два практически 

неразделяющихся пика B19'→R→В2 превращений и B19'→В2 (см. рис. 45 з). 

При дальнейшем росте зерна до 15 мкм в результате выдержки при 

старении до 10 ч происходит размножение МП: первое В2R  регистрируется 

при 43 С, за ним следуют R→B19' (1) (16 С), затем В2→R→B19'(2) (5С) и 

В2→B19'(3) (13С,см. рисунок 45 и); при этом их пики обособлены, но 

основания сливаются. При нагреве регистрируются сливающихся в основании 

пики трех превращений B19'→В2 при 45, 51 и 55 С. 

Наблюдаемые закономерности эволюции калориметрических эффектов 

превращений позволяют заключить следующее. В мелкозернистой структуре с 

размером зерна менее 5 мкм (600 °С, 1 ч) после старения при 430 °С, 1 ч и 10 ч 

регистрируется одно (после выдержки 1 ч, см. рис.45 г) и затем два превращения 

(после выдержки 10 ч, см. рис.45 ж). В работах [24,34,35] эти превращения 

определены как аномальное двухстадийное R-превращение (В2R), и 

относительно высокая их температура не оставляет в этом сомнений. При 

охлаждении до минус 100 °С образование В19-мартенсита не определяется. Этот 
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феномен авторы связывают с выделением наноразмерных частиц фазы Ti3Ni4 с 

высокой плотностью распределения, причем первое В2R превращение 

протекает в приграничных областях зерна с наиболее дисперсными частицами 

фазы Ti3Ni4 с максимально высокой плотностью распределения, а второе В2R 

превращение начинается при более низких температурах в остальном объеме 

зерна, где частицы несколько крупнее, и частота их распределения меньше. 

Размытость В2R превращения (см. рисунок 45 г) может быть обусловлена 

размерным диапазоном частиц и разницей в линейной частоте их распределения 

(68 ч/мкм) между приграничной зоной и центром зерна и может рассматриваться 

как сливающееся аномальное двухстадийное R-превращение. Увеличение размера 

рекристаллизованного зерна до 11 мкм сопровождается появлением МП и 

дальнейшему их размножению в структуре с размером зерна 15 мкм.  

В аналитическом обзоре литературы (Глава 1) было отмечено, что разные 

группы исследователей предлагают разную трактовку пиков МП на 

калориметрических кривых. Наиболее убедительной из них представляется 

версия, предложенная в работе [29], в которой авторы наблюдали МП при нагреве 

и охлаждении «in situ» в сплавах TiNi с содержанием никеля 50,650,851,0 ат.% 

и структурой с размером РЗ 2530 мкм в условиях изотермического старения при 

475 и 525С. При этом они акцентируют внимание на том, что температурой МП 

управляют два конкурирующих процесса: внутренние напряжения и изменение 

концентрации никеля в матрице, обусловленное образованием частиц фазы Ti3Ni4. 

Наблюдения показывают, что первое МП RВ19(M1) во всех трех сплавах 

протекает в зонах с наивысшей плотностью частиц диаметром около 300 нм; 

авторы полагают, что оба фактора в этих зонах сбалансированы. Второе МП 

RВ19(M2) идет при более низких температурах в зонах с более мелкими 

частицами  диаметром менее 100 нм. Как было установлено в работах               

[24, 34, 37 72], внутренние напряжения вокруг более дисперсных частиц 

подавляют МП. Авторы полагают, что первые два МП контролируются 

внутренними напряжениями вокруг частиц. Третье МП В2 В19(М3) появляется 
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в зонах с частицами диаметром 500 нм и меньшей плотностью их распределения. 

Увеличение степени гетерогенности распределения частиц, связанное с ростом 

зерна и увеличением времени выдержки при старении [29] сопровождается 

появлением второго МП В2R В19 и третьего МП В2 В19. Трактовка 

третьего МП без промежуточного R-превращения обоснована в более ранней 

публикациии В.И. Зельдовича [70] с соавторами. Обратные МП при нагреве могут 

идти как по схеме В2R В19, так и по схеме В2 В19, однако авторы [29] не 

предлагают однозначной трактовки. 

Анализ полученных результатов позволяет заключить, что размер 

рекристаллизованного зерна В2-аустенита и время выдержки при старении 

оказывают выраженное влияние на стадийность мартенситных превращений, при 

этом особенности их эволюции различны в структуре с разным размером зерна и 

определяются размером, характером распределения и степенью гетерогенности 

частиц фазы Ti3Ni4 . Полученные закономерности позволяют определить условия 

изменения стадийности МП, связанные с эволюцией структуры и увеличением 

продолжительности старения (рисунок 46). Можно утверждать, что в 

исследованном диапазоне размера зерна длительность отжига практически не 

влияет на температуру В2R превращения, пик которого остается в пределах 

3943 °С (исключение составляет случай, когда в зерне 5 мкм выражено только 

второе В2R превращение при более низкой температуре). 

В мелкозернистой структуре (Dз=5 мкм) образование В19 подавлено, что 

подтверждается отсутствием соответствующего пика, и это не зависит от времени 

выдержки при старении. Образование В19 мартенсита становится возможным 

при увеличении размера зерна более 11 мкм и увеличением степени 

гетерогенности микроструктуры, когда в центральной зоне зерна проявляются 

частицы фазы Ti3Ni4 с диаметром более 70 нм. Об этом свидетельствует наличие 

последовательных трехстадийных превращений В2R, RВ19 и В2RВ19.
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 Рисунок 46 – Схематическое изображение микроструктуры, формирующейся в результате старения в структуре с 

разным размером зерна В2-аустенита с указанием мартенситных превращений в соответствующих зонах 
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Появление В2В19 превращения (без образования промежуточной R 

фазы) регистрируется в структуре с самым крупным зерном 15 мкм при 

максимальном времени выдержки (рисунок 45 и) и связано с разрывом 

когерентной связи при образовании большого количества крупных частиц       

(~350 нм). 

Таким образом, было обнаружено влияние размера рекристаллизованного 

зерна В2-аустенита на размеры, морфологию и распределение частиц фазы Ti3Ni4 

и на стадийность мартенситных превращений. Увеличение размера зерна до         

15 мкм и времени старения при 430 °С до 10 ч приводит к развитию 

четырехстадийного мартенситного превращения при охлаждении. 
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Глава 4 Влияние режимов ТМО и структуры на функциональные 

свойства Ti50,7 ат.%Ni 

 

Изучение функциональных свойств сплава Ti50,7 ат.%Ni с разным 

структурным состоянием, формирующимся в результате ТМО с накопленной 

деформацией е = 0,6 и ПДО изучали с использованием схемы изгиба (см. рисунок 

27) при в диапазоне значений полной наводимой 12  20% наведении через 

RB19- превращение (см. рисунок 26). Температуры наведения определяли для 

каждого структурного состояния в соответствии с результатами ДСК, 

приведенными в Главу 3. 

В результате холодной деформации и ПДО при 430 С, в течение 110 ч 

формируется смешанная структура В2-аустенита, состоящая из смеси субзерен 

полигонизованной субструктуры и наноразменых зерен.  

Размеры структурных элементов в зависимости от времени выдержки при 

ПДО приведены в таблице 6.  

 

Таблица 6  Размеры структурных элементов в зависимости от времени ПДО при 

температуре 430 С 

Время выдержки 

при ПДО, ч 
1 3 10 

Размер 

структурных 

элементов, нм 

30±1,5 60±4 90±5 

 

Параметры εi, r и TW представлены в виде кривых, а εel  как разница 

между кривыми t  и  εi; f   между кривыми εi и r соответственно, полную 

обратимую деформацию  определяли как сумму εel и εr. 

После ПДО в течение 1 ч (размер зерен/субзерен d=30 нм) при увеличении εt 

от 12 до 19% наблюдается рост εi от 8,5 до 12,3% (рисунок 47 а, таблица 7). 

Величина εel практически не изменяется в диапазоне εt = 1215%, не превышая 


tot

r
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4%, а при εt = 19% увеличивается до 7%. Величина εr растет от 8 до 12%, TW при 

этом изменяется слабо и остается в пределах 1,5 2%. Остаточная деформация 

(полностью необратимая) εf во всем исследуемом интервале стабильно невелика и 

составляет 0,4%. 

 

 

Рисунок 47 – Изменение параметров ЭПФ и ОЭПФ после ПДО при 430 С:  

а)1 ч; б) 3 ч; в) 10 ч в зависимости от степени полной наводимой деформации 

 

Таблица 7  Функциональные свойства сплава Ti50,7 ат.%Ni после холодной 

деформации и ПДО 430 С, 1 ч (наведение по схеме R→B19' в диапазоне 

температур 40 С → минус 196 С) 

Параметры наведения 

ЭПФ 

Функциональные свойства, % 

dопр,мм dобр,мм εt, % εi εel εr εf εTW 

  
    

= εr + 

εel 

η = 

εTW/εr 

х 100 

R=εr/εi 

х100 

     = 

  
   / εi 

Ак, °С 

2,0 
0,28 12,3 8,5 3,8 8,1 0,4 1,5 11,9 18,5 95,3 1,4 40 

0,28 12,3 8,5 3,8 8,1 0,4 1,5 11,9 18,5 95,3 1,4 40 

1,5 
0,27 15,3 11,9 3,4 11,5 0,4 1,8 14,9 15,6 96,6 1,25 40 

0,27 15,3 11,9 3,4 11,5 0,4 1,8 14,9 15,6 96,6 1,25 40 

1,2 
0,28 18,9 12,3 6,6 11,9 0,4 2,0 18,5 16,8 96,7 2,8 40 

0,28 18,9 12,3 6,6 11,9 0,4 20 18,5 16,8 96,7 2,8 40 

 

При увеличении времени ПДО до 3 ч двукратный рост размера 

зерен/субзерен до 60 нм практически не приводит к изменению ФС и характера их 

зависимости от наводимой деформации (рисунок 47 б, таблица 8). 
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Таблица 8  Функциональные свойства сплава Ti50,7 ат.%Ni после холодной 

деформации и ПДО 430 С, 3 ч (наведение в диапазоне температур 35 С → минус 

196 С) 

Параметры 

наведения ЭПФ 

Функциональные свойства, % 

dопр,м

м 
dобр,мм εt, % εi εel εr εf εTW 

  
    = 

εr + εel 

η = 

εTW/εr 

х 100 

R=εr/

εi 

х100 

     = 

  
   /εi 

Ак, 

°С 

2,0 
0,28 12,3 8,5 3,8 8,4 0,1 1,8 12,2 21,4 98,8 1,4 40 

0,28 12,3 8,5 3,8 8,4 0,1 1,8 12,2 21,4 98,8 1,4 40 

1,5 
0,28 15,7 12,3 3,4 11,9 0,4 1,9 15,3 16,0 96,7 1,2 40 

0,28 15,7 12,3 3,4 11,9 0,4 1,9 15,3 16,0 96,7 1,2 40 

1,2 
0,28 18,9 12,3 6,6 12,0 0,3 1,6 18,6 13,3 97,5 1,5 40 

0,28 18,9 12,3 6,6 12,0 0,3 1,6 18,6 13,3 97,5 1,5 40 

 

При увеличении времени ПДО до 10 ч (размер зерен/субзерен составляет 90 

нм) характер поведения ФС изменяется (рисунок 47 в, таблица 9). Величина el 

уменьшается во всем диапазоне εt и находится на уровне 0,5–0,7%. Изменение 

обратимой деформации ЭПФ r приобретает экстремальный характер, достигая 

максимального значения r=14,7% при t = 16%. Остаточная деформация εf  резко 

увеличивается до 9% при εt = 19%; а величина TW ОЭПФ при этом достигает 

максимального значения 2,2%. 

 

Таблица 9  Функциональные свойства сплава Ti50,7 ат.%Ni после холодной 

деформации и ПДО 430 С, 10 ч (наведение по схеме R→B19' в диапазоне 

температур 40 С → минус 196 С)  

Параметры наведения 

ЭПФ 

Функциональные свойства, % 

dопр,мм dобр,мм εt, % εi εel εr εf εTW 
  
    = 

εr + εel 

η = 

εTW/εr 

х 100 

R=εr/εi 

х100 

     

= 

  
   /εi 

Ак, 

°С 

2,0 
0,28 12,3 11,8 0,5 11,3 0,5 1,3 11,8 11,5 96,4 1,0 40 

0,28 12,3 11,8 0,5 11,3 0,5 1,3 11,8 11,5 96,4 1,0 40 

1,5 

0,27 15,3 14,6 0,7 14,2 0,4 1,6 14,9 11,3 97,2 1,0 40 

0,27 15,3 14,6 0,7 14,2 0,4 1,6 14,9 11,3 97,2 1,0 40 

0,29 16,2 15,4 0,8 14,7 0,7 1,9 15,5 12,9 95,5 0,97 40 

0,29 16,2 15,4 0,8 14,7 0,7 1,9 15,5 12,9 95,5 0,97 40 

1,2 
0,28 18,9 18,2 0,7 9,1 9,1 2,2 9,8 24,2 50,0 0,54 40 

0,28 18,9 18,2 0,7 9,1 9,1 2,2 9,8 24,2 50,0 0,54 40 
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Полученные результаты представляются в целом закономерными. При 

достаточно малом размере элементов структуры с 30  60 нм величина обратимой 

деформации остается на уровне 1213% и увеличивается до 15% при росте 

структурных элементов до 90 нм. Необходимо при этом учитывать, что при 

температуре 430 С наряду с процессами разупрочнения и рекристаллизации в 

сплаве с содержанием никеля более 50% протекают процессы старения. Следует 

при этом иметь в виду, что наносубзеренная полигонизованная субструктура и 

рекристаллизованные наноразмерные зерна, создают большое количество мест 

преимущественного зарождения фазы Ti3Ni4, которая вносит вклад в 

формирование комплекса функциональных свойств, но этот вклад носит 

выраженный неоднозначный характер. С одной стороны, выделившиеся частицы 

оказывают ориентирующее влияние, создавая дополнительные мощные поля 

внутренних напряжений, которые «работают» на увеличение значений 

характеристик, связанных с протеканием мартенситных превращений; с другой 

стороны, предположительно, декорируя субграницы в субструктуре, 

препятствуют, тем самым, укрупнению субзерен, размер которых остается в 

нанометрическом диапазоне, что, в конечном счете, приводит к подавлению 

мартенситных превращений и снижению параметров ЭПФ и ОЭПФ. Этот вклад в 

большей степени проявляется при температуре 430 °С, когда процессы старения 

протекают наиболее интенсивно. При выдержках в течение 1 и 3 ч этот вклад, 

повидимому, недостаточно велик и становится особенно весомым после 

длительного отжига в течение 10 ч, что приводит к резкому изменению величины 

обратимой деформации, которая носит экстремальный характер и достигает 

максимального значения ~15 %. Здесь можно говорить о том, что доминирующим 

фактором является дополнительные ориентированные поля напряжений в 

матрице. По-видимому, характер остаточных напряжений, генерируемых при 

наведении по этой схеме, оказывается наиболее благоприятным для реализации 

максимальных значений ЭПФ и ОЭПФ в исследуемом сплаве.  
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Вклад структуры, занятой наноразмерными зернами части объема при 

размерах зерен 30  60 нм, состоит в подавлении мартенситного превращения и 

всех связанных с ним функциональных характеристик. При увеличении размера 

зерна до 90 нм мартенситное превращение протекает более полно во всем объеме 

матрицы. Резкое падение величины обратимой деформации при εt = 19% может 

быть связано с превышением дислокационного предела текучести, и, как 

следствие, увеличением остаточной деформации.  

Проведенные эксперименты позволяют заключить следующее: 

1. Размер структурных элементов в смешанной структуре, состоящей из 

наноразмерных зерен и наносубзерен, оказывает выраженное влияние на характер 

эволюции и реализуемые значения функциональных характеристик сплава 

Ti50,7 ат.% Ni. 

2. Максимальное значение обратимой деформации 14,7% реализуется при 

увеличении размера структурных элементов до 90 нм, после ПДО при 430 С в 

течение 10 ч и полной наводимой деформации 16%.  

3. Максимальное значение ОЭПФ 2,2% реализуется в сплаве с размером 

структурных элементов 90 нм (ПДО 430 С, 10 ч) и полной наводимой 

деформации 19%. 

В результате отжига в интервале температур 600 – 800 С формируется 

рекристаллизованная структура В2-аустенита; размеры зерна приведены в 

таблице 10. 

Таблица 10  Зависимость размера рекристаллизованного зерна от режима отжига  

Режим отжига 600 С, 1 ч 700 С, 20 мин 800 С, 1 ч 

Размер зерна, мкм 5,1 ± 0,3 11,3 ± 0,8 15,2 ± 0,8 

 

После отжига при температуре 600 С, 1 ч (размер зерна 5 мкм) 

наблюдаются следующие закономерности (рисунок 48, таблица 11). При 

увеличении εt упругая отдача εel растет от очень малой величины до 3%, а 
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наведенная деформация εi от 12 до 16%. Причем значения εi практически 

совпадают со значениями обратимой деформации ЭПФ r, что обусловлено малой 

величиной деформацией f, составляющей 0,2–0,6% во всем диапазоне εt. 

Обратимая деформация ОЭПФ TW увеличивается от 0,2 до 2,2% (рис. 47 а). 

Степень восстановления формы R=r/εi практически не изменяется, оставаясь 

очень высокой (85100%). 

 

 

Рисунок 48 – Изменение параметров ЭПФ и ОЭПФ в зависимости от степени 

полной наводимой деформации после рекристаллизационного отжига 

 а) 600 С, 1 ч; б) 700 С, 20 мин; в) 800 С, 1 ч 

 

Таблица 11  Функциональные свойства сплава Ti–50,7 ат.% Ni после отжига при 

температуре 600 С, 1 ч (наведение по схеме R→B19' в диапазоне температур 

минус 30 С → минус 196 С)  

Параметры наведения 

ЭПФ 

Функциональные свойства, % 

dопр,мм dобр,мм εt, % εi εel εr εf εTW 
  
    = 

εr + εel 

η = 

εTW/εr 

х 100 

R=εr/εi 

х100 

     

= 

  
   /εi 

Ак, 

°С 

2,0 
0,28 12,3 12,3 0 12,3 0 0,2 12,3 1,6 100 1,0 50 

0,28 12,3 12,3 0 12,3 0 0,2 12,3 1,6 100 1,0 50 

1,5 
0,28 15,7 15,6 0,1 15,0 0,6 2,2 15,1 14,6 96,1 1,03 60 

0,28 15,7 15,6 0,1 15,0 0,6 2,2 15,1 14,6 96,1 1,03 60 

1,2 
0,28 18,9 15,7 3,2 15,5 0,2 2,2 18,7 14,2 98,7 1,03 60 

0,28 18,9 15,7 3,2 15,5 0,2 2,2 18,7 14,2 98,7 1,03 60 
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Рост зерна аустенита до 11 мкм с повышением температуры отжига до     

700 °С сопровождается изменением характера зависимости всех определяемых 

параметров от εt, которые становятся линейными, а также заметным изменением 

исследуемых функциональных характеристик (рисунок 48 б, таблица 12). 

Увеличивается упругая отдача, которая во всем диапазоне εt сохраняется на 

уровне εel =3,83,2%. Уровень значений наведенной и обратимой деформации 

заметно снижается в диапазоне εt=1216%, но достигает таких же значений при    

εt = 19%: εi =16% и r = 15%. Как и в предыдущем случае, близость значений εi и εr 

обусловлена малой величиной остаточной деформация f, которая составляет 0,2–

0,6%. Обратимая деформация ОЭПФ TW увеличивается от 1.2 до 2.2%. Степень 

восстановления формы R изменяется мало в пределах 9598%. 

 

Таблица 12  Функциональные свойства сплава Ti–50,7 ат.% Ni после отжига при 

температуре 700 С, 20 мин (наведение по схеме R→B19' в диапазоне температур 

минус 25 С → минус 196 С) 

Параметры наведения 

ЭПФ 

Функциональные свойства, % 

dопр,мм dобр,мм εt, % εi εel εr εf εTW 
  
    = 

εr + εel 

η = 

εTW/εr 

х 100 

R=εr/εi 

х100 

     

= 

  
   /εi 

Ак, 

°С 

2,0 
0,28 12,3 8,5 3,8 8,3 0,2 1,2 12,1 14,4 97,6 1,4 60 

0,28 12,3 8,5 3,8 8,3 0,2 1,2 12,1 14,4 97,6 1,4 60 

1,5 
0,28 15,7 12,3 3,4 11,7 0,6 1,9 15,1 16,2 95,1 1,2 70 

0,28 15,7 12,3 3,4 11,7 0,6 1,9 15,1 16,2 95,1 1,2 70 

1,2 
0,30 20,0 16,7 3,3 11,0 5,7 2,2 14,3 20,0 65,9 0,86 70 

0,30 20,0 16,7 3,3 11,0 5,7 2,2 14,3 20,0 65,9 0,86 70 

 

Дальнейший рост зерна аустенита до 15 мкм (отжиг 800 С, 1 ч) приводит к 

еще большей деградации функциональных свойств (рисунок 48 в, таблица 12). 

Обратимая деформация ЭПФ r значительно уменьшается и изменяется от 5 до 

11% при увеличении εt от 12 до 20%. Величина TW также уменьшается и во всем 

интервале εt поддерживается на уровне 1,1–1,3%. Остаточная деформация 
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значительно возрастает и составляет εf =3,3–5,7%. Степень восстановления формы 

R уменьшается и составляет около 60% во всем интервале εt. 

 

Таблица 13  Функциональные свойства сплава Ti–50,7 ат.% Ni после отжига при 

температуре 800 С, 1 час (наведение по схеме R→B19' в диапазоне температур 

минус 30 С → минус 196 С) 

Параметры наведения 

ЭПФ 

Функциональные свойства, % 

dопр,мм dобр,мм εt, % εi εel εr εf εTW 
  
    = 

εr + εel 

η = 

εTW/εr 

х 100 

R=εr/εi 

х100 

     

= 

  
   /εi 

Ак, 

°С 

2,0 
0,28 12,3 8,5 3,8 5,2 3,3 1,1 9,0 21,1 61,1 1,06 70 

0,28 12,3 8,5 3,8 5,2 3,3 1,1 9,0 21,1 61,1 1,06 70 

1,5 
0,28 15,7 12,3 3,4 7,0 5,3 1,2 10,4 17,1 56,9 0,85 70 

0,28 15,7 12,3 3,4 7,0 5,3 1,2 10,4 17,1 56,9 0,85 70 

1,2 
0,30 20,0 16,7 3,3 11,0 5,7 1,3 14,7 11,8 66,0 0,86 70 

0,30 20,0 16,7 3,3 11,0 5,7 1,3 14,7 11,8 66,0 0,86 70 

 

  Полученные результаты позволяют заключить, что размер 

рекристаллизованного зерна аустенита оказывает влияние на величину и 

поведение функциональных характеристик ЭПФ и ОЭПФ сплава Ti50,7 ат.% Ni 

с изменением наведенной деформации. Сочетание наибольших значений 

обратимой деформации ЭПФ εr = 15% и ОЭПФ TW = 2,2% реализуются при 

размере зерна аустенита 5 мкм; рост зерна до 11–15 мкм сопровождается 

деградацией этих параметров при одновременном увеличении остаточной 

деформации εf до 5%. 

Последующее старение при 430 °С, 1 час приводит к изменению описанных 

закономерностей (рисунок 49, таблица 14). При увеличении εt = с 12% до 20% 

упругая отдача εel растет с 0,6 до 3,5%, а наведенная деформация εi с 12 до 16%. 

Причем значения εi практически совпадают со значениями обратимой 

деформации ЭПФ r при изменении εt с 12% до 16%, что обусловлено отсутствием 

остаточной деформации f , далее при увеличении εt до 19% остаточная 

деформация увеличивается до 4,6%. Обратимая деформация ОЭПФ TW 



89 
 

увеличивается с 2 до 2,1% (рисунок 49 а). Степень восстановления формы R=r/ εi 

снижается с 100 до 70%. 

 

Таблица 14  Функциональные свойства сплава Ti–50,7 ат.% Ni после холодной 

деформации и ПДО при 600 С, 1 ч+ 430 С, 1 ч наведение по схеме R→B19' в 

диапазоне температур 10 С → минус 196 С) 

Параметры наведения 

ЭПФ 

Функциональные свойства, % 

dопр,мм dобр,мм εt, % εi εel εr εf εTW 
  
    = 

εr + εel 

η = 

εTW/εr 

х 100 

R=εr/εi 

х100 

     

= 

  
   /εi 

Ак, 

°С 

2,0 
0,29 12,7 12,1 0,6 12,1 0 2,0 12,7 16,5 100 1,05 60 

0,29 12,7 12,1 0,6 12,1 0 2,0 12,7 16,5 100 1,05 60 

1,5 
0,29 16,2 12,7 3,5 12,6 0,1 2,0 16,1 15,9 99 1,27 70 

0,29 16,2 12,7 3,5 12,6 0,1 2,0 16,1 15,9 99 1,27 70 

1,2 
0,29 19,5 16,2 3,3 11,6 4,6 2,1 14,9 18,1 71,6 0,92 80 

0,29 19,5 16,2 3,3 11,6 4,6 2,1 14,9 18,1 71,6 0,92 80 

 

 

Рисунок 49 – Изменение параметров ЭПФ и ОЭПФ в сплаве с разным размером 

зерна а – 5 мкм; б – 11 мкм; в – 15 мкм (РО + старение 430 °С, 1 ч) в зависимости 

от степени полной наводимой деформации 

 

Рост зерна аустенита до 11 мкм сопровождается изменением характера 

зависимости всех определяемых параметров от εt, (рисунок 49 б, таблица 15). 

Значения εel во всем диапазоне εt имеет меньшие значения, чем при размере зерна 

5 мкм. Наведенная деформация εi увеличивается, достигая 16% при εt = 19.5%. 

При этом обратимая деформация εr  изменяется мало по сравнению со 
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значениями, полученными в материале с мелкозернистой структуре за счет 

увеличения остаточной деформации, достигая минимума 8% при εt = 19,5%. 

Обратимая деформация ОЭПФ TW увеличивается незначительно с 1,4 до 2,0%. 

Степень восстановления формы R снижается с 90 до 60%. 

 

Таблица 15  Функциональные свойства сплава Ti–50,7 ат.% Ni после холодной 

деформации и ПДО при 700 С, 20 мин + 430 С, 1 ч (наведение по схеме R→B19' 

в диапазоне температур 45 С → минус 196 С) 

Параметры наведения 

ЭПФ 

Функциональные свойства, % 

dопр,мм dобр,мм εt, % εi εel εr εf εTW 
  
    = 

εr + εel 

η = 

εTW/εr 

х 100 

R=εr/εi 

х100 

     

= 

  
   /εi 

Ак, 

°С 

2,0 
0,29 12,7 12,7 0 11,0 1,7 1,4 11,0 12,7 86,6 0,87 50 

0,29 12,7 12,7 0 11,0 1,7 1,4 11,0 12,7 86,6 0,87 50 

1,5 
0,29 16,2 16,2 0 12,7 3,5 2,0 12,7 15,7 78,3 0,78 60 

0,29 16,2 16,2 0 12,7 3,5 2,0 12,7 15,7 78,3 0,78 60 

1,2 
0,29 19,5 16,2 3,3 9,4 6,8 2,1 12,7 22,3 58,0 0,78 70 

0,29 19,5 16,2 3,3 9,4 6,8 2,1 12,7 22,3 58,0 0,78 70 

 

При росте зерна аустенита до 15 мкм (отжиг 800 С, 1 ч) отмечается 

стабильность упругой отдачи εel, которая во всем диапазоне наводимой 

деформации составляет 2–3% (рисунок 49 в, таблица 16), снижением значений εi в 

диапазоне значений εt = 12–17% и стабилизацией значений r на уровне              

10,4 – 11,6%. Изменение обратимой деформация ЭПФ TW имеет экстремальный 

характер с минимумом при εt = 16% и составляет 2,5–1,1–2,1 %. Степень 

восстановления формы R составляет 70–100% в интервале εt = 12 – 19%. 

При увеличении времени старения до 10 час характер закономерностей 

изменения функциональных свойств сильно меняется (рисунок 50 а, таблица 17). 

В материале с размером зерна 5 мкм упругая отдача εel монотонно увеличивается 

от 2 до 3%, наведенная деформация увеличивается с 10 до 16%, при этом 

обратимая деформация r стабильна на уровне 8% вследствие роста остаточной 
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деформации с 2 до 6%, а значения TW практически не изменяются (2–2,2%). 

Степень восстановления формы R=r/εi снижается с 70 до 50%. 

 

Таблица 16  Функциональные свойства сплава Ti–50,7 ат.% Ni после холодной 

деформации и ПДО при 800 С, 1 ч+ 430 С, 1 ч (наведение по схеме R→B19' в 

диапазоне температур 45 С → минус 196 С) 

Параметры наведения 

ЭПФ 

Функциональные свойства, % 

dопр,мм dобр,мм εt, % εi εel εr εf εTW 
  
    = 

εr + εel 

η = 

εTW/εr 

х 100 

R=εr/εi 

х100 

     

= 

  
   /εi 

Ак, 

°С 

2,0 
0,29 12,7 10,4 2,3 10,4 0 2,5 12,7 24,0 100 1,22 45 

0,29 12,7 10,4 2,3 10,4 0 2,5 12,7 24,0 100 1,22 45 

1,5 
0,29 16,2 15,0 1,7 11,4 3,6 1,1 13,1 9,6 76,0 0,87 90 

0,29 16,2 15,0 1,7 11,4 3,6 1,1 13,1 9,6 76,0 0,87 90 

1,2 
0,29 19,5 16,2 3,3 11,6 4,6 2,1 14,9 18,1 71,6 0,92 60 

0,29 19,5 16,2 3,3 11,6 4,6 2,1 14,9 18,1 71,6 0,92 60 

 

При росте зерна аустенита до 11 мкм упругая отдача εel и наведенная 

деформация εi практически не меняются, вместе с тем обратимая деформация 

увеличивается до 11% за счет уменьшения остаточной деформации до 4% 

(рисунок 50 б, таблица 18). Обратимая деформация ОЭПФ TW имеет 

экстремальный характер с максимумом при εt = 16% и составляет 3.1%. Степень 

восстановления формы R снижается с 85 до 66 %. 

 

 

Рисунок 50 – Изменение параметров ЭПФ и ОЭПФ в сплаве с разным размером 

зерна (рекристаллизационный отжиг + старение 430 °С, 10 ч) в зависимости от 

степени полной наводимой деформации 
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Таблица 17  Функциональные свойства сплава Ti–50,7 ат.% Ni после холодной 

деформации и ПДО при 600 С, 1 ч+ 430 С, 10 ч. Схема R→В19' (наведение по 

схеме R→B19' в диапазоне температур 45 С → минус 196 С) 

Параметры наведения 

ЭПФ 

Функциональные свойства, % 

dопр,мм dобр,мм εt, % εi εel εr εf εTW 
  
    = 

εr + εel 

η = 

εTW/εr 

х 100 

R=εr/εi 

х100 

     

= 

  
   /εi 

Ак, 

°С 

2,0 
0,29 12,7 10,4 2,3 7,6 2,8 1,8 9,9 23,7 73,0 0,95 90 

0,29 12,7 10,4 2,3 7,6 2,8 1,8 9,9 23,7 73,0 0,95 90 

1,5 
0,29 16,2 12,7 3,5 8,1 4,6 2,1 11,6 26,0 63,7 0,64 80 

0,29 16,2 12,7 3,5 8,1 4,6 2,1 11,6 26,0 63,7 0,64 80 

1,2 
0,29 19,5 16,2 3,3 8,5 7,7 2,7 11,8 31,7 52,5 0,52 90 

0,29 19,5 16,2 3,3 8,5 7,7 2,7 11,8 31,7 52,5 0,52 90 

 

 

Рисунок 50 – Изменение параметров ЭПФ и ОЭПФ в сплаве с разным размером 

зерна (рекристаллизационный отжиг + старение 430 °С, 10 ч) в зависимости от 

степени полной наводимой деформации 

 

Дальнейший рост зерна аустенита до 15 мкм приводит к снижению упругой 

отдачи, которая минимальна при εt = 12% и увеличивается до 3% при степени 

наводимой деформации εt = 19%, как следствие, общий уровень наведенной 

деформация εi повышается во всем диапазоне (рисунок 50 в, таблица 19). В то же 

время значения  εr  и εTW остаются на таком же уровне, как и в случае отжига при 

700 С. Остаточная деформация возрастает и составляет εf = 2 – 5%. Степень 

восстановления формы R не изменяется по сравнению со значениями, 

полученными для структуры с зерном 11 мкм. 
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Таблица 18 Функциональные свойства сплава Ti–50,7 ат.% Ni после холодной 

деформации и ПДО при 700 С, 20 мин+ 430 С, 10 ч (наведение по схеме R→B19' 

в диапазоне температур 42 С → минус 196 С) 

Параметры наведения 

ЭПФ 

Функциональные свойства, % 

dопр,мм dобр,мм εt, % εi εel εr εf εTW 
  
    = 

εr + εel 

η = 

εTW/εr 

х 100 

R=εr/εi 

х100 

     

= 

  
   /εi 

Ак, 

°С 

2,0 
0,30 13,0 10,7 2,3 9,2 1,5 2,1 11,5 22,8 86,0 1,07 80 

0,30 13,0 10,7 2,3 9,2 1,5 2,1 11,5 22,8 86,0 1,07 80 

1,5 
0,30 16,7 14,0 2,7 11,4 2,6 3,3 14,1 27,2 81,4 1,15 100 

0,30 16,7 14,0 2,7 11,4 2,6 3,3 14,1 27,2 81,4 1,15 100 

1,2 
0,30 20,0 16,7 3,3 10,4 5,7 1,3 13,7 12,0 66,0 0,88 70 

0,30 20,0 16,7 3,3 10,4 5,7 1,3 13,7 12,0 66,0 0,88 70 

 

Таблица 19  Функциональные свойства сплава Ti – 50,7 ат. % Ni после холодной 

деформации и ПДО при 800 С, 1 ч + 430 °С, 10 ч (наведение по схеме R → B19' в 

диапазоне температур 40 С → минус 196 С) 

Параметры наведения 

ЭПФ 

Функциональные свойства, % 

dопр,мм dобр,мм εt, % εi εel εr εf εTW 
  
    = 

εr + εel 

η = 

εTW/εr 

х 100 

R=εr/εi 

х100 

     

= 

  
   /εi 

Ак, 

°С 

2,0 
0,29 12,7 12,7 0 10,8 1,9 2,1 10,8 19,3 100 1,0 80 

0,29 12,7 12,7 0 10,8 1,9 2,1 10,8 19,3 100 1,0 80 

1,5 
0,29 16,2 16,2 0 12,2 4,0 2,8 12,2 22,8 93,8 0,94 90 

0,29 16,2 16,2 0 12,2 4,0 2,8 12,2 22,8 93,8 0,94 90 

1,2 
0,29 19,4 16,7 3,3 11,0 5,5 1,3 14,3 11,9 65,9 0,86 90 

0,29 19,4 16,7 3,3 11,0 5,5 1,3 14,3 11,9 65,9 0,86 90 

 

Для сравнительного анализа полученных результатов построены диаграммы 

зависимости функциональных свойств от времени выдержки при старении при 

значении полной наводимой деформации εt =16% (рисунок 51). При анализе 

результатов следует принимать во внимание следующее: общую способность к 

формовосстановлению по механизмам памяти формы правильнее оценивать по 

суммарной обратимой деформации за счет реализации ЭПФ и сверхупругости, 

т.е. по величине 
se

rr   . Однако условия проводимого эксперимента не позволяют 
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выделить возможную сверхупругую деформацию 
se

r  из регистрируемой 

экспериментальной “кажущейся” упругой εel. Поэтому оценивать способность к 

формовосстановлению следует по величине полной обратимой деформации. 

При этом данные по εr и εi не теряют своей важности, т.к. описывают 

формовосстановление именно за счет ЭПФ, а εTW косвенно указывает на развитие 

наклепа и/или старения. 

Из приведенных на рисунке 51 следует, что максимальные значения tot

r

=15.516% соответствуют рекристаллизованной структуре с размером зерна         

5 мкм в исходном состоянии и после старения 1 ч. В то же время такое старение 

приводит к снижению обратимой деформации εr до 13% по сравнению с 

исходным значением 15% (рисунок 51 а). Еще бόльшая продолжительность 

старения 10 ч приводит к деградации обеих характеристик до 12 и 8% 

соответственно и появлению значительной остаточной деформации 5%, которая 

не определялась в исходном материале и при старении 1 ч.  

Интересно, что в материале с зерном 11 мкм влияние времени выдержки 

при старении выражено в меньшей степени: tot

r  монотонно снижается с 15% в 

исходном состоянии до 12.5% после старения 10 ч; εr при этом практически не 

изменяется после старения 1 ч (13%) по сравнению с исходным состоянием (12%) 

и снижается до 11% после выдержки 10 ч, а остаточная деформация 

увеличивается от 1 в исходном состоянии до 6% после 10 ч выдержки         

(рисунок 51 б). 

В материале с размером зерна 15 мкм величина tot

r  в исходном материале 

составляет 10%, после выдержки 1 ч она вырастает до 13%, а после 10 ч 

выдержки снижается до 12%. Величина εr при этом монотонно растет с 7 до 12% и 

после выдержки 10 ч выравнивается со значением tot

r . Остаточная деформация 

изменяется с максимального значения 5% в исходном состоянии до ~ 4% в 

результате старения (рисунок 51 в). 

Итак, наилучший комплекс функциональных свойств, который можно 

получить в материале с рекристаллизованной структурой В2-аустенита 
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реализуется при размере зерна 511 мкм в исходном состоянии, т.е. после 

рекристаллизационного отжига без последующего старения; причем наилучшее 

сочетание характеристик достигнуто в самом мелком зерне 5 мкм. Максимальные 

значения обратимой деформации ОЭПФ (3,3 %) реализуются при размере зерна 

11 мкм после отжига при 430 °С, 10 ч. Материал с более крупным зерном 15 мкм, 

обладающий наихудшим сочетанием функциональных свойств в исходном 

состоянии, напротив, целесообразно подвергать старению, при это время 

выдержки определяется исходя из получения желаемого результата             (см. 

рис. 51 в). 

 

 

Рисунок 51 – Влияние времени старения на функциональные свойства    

(при εt = 16 %) сплава с разным размером рекристаллизованного зерна 

 

Для представления полной картины влияния размера элементов зеренной и 

зеренно/субзеренной структур на функциональные свойства были привлечены 

результаты работ [7,13]. В этих работах изучали параметры ЭПФ и ОЭПФ сплава 

Ti50.7 ат.% Ni с нанокристаллической и субмикрокристаллической структурой 

аустенита, полученной в результате ПДО после интенсивной пластической 

деформации (ИПД) холодной прокаткой. Величина обратимой деформации в 

сплаве с нано- и субмикрокристаллической структурой не превышала 9% при 

полной наводимой деформации 14,3% (ее бóльшие значения не были достигнуты 

из-за разрушения материала). 

На рисунке 52 объединены данные, иллюстрирующие зависимость 

функциональных свойств от размера зерна/субзерна полигонизованной 

субструктуры и зерна нанокристаллической, субмикрокристаллической и 
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рекристаллизованной структур аустенита,  с рекристаллизорванной структурой с 

выделениями фазы Ti3Ni4 (в логарифмических координатах по оси абсцисс), при 

полной наводимой деформации 16%.  

Из приведенных на рисунке 52 кривых изменения величины полной 

обратимой деформации с изменением размера зерна/субзерна видно, что 

максимальные значения 
tot

r
 =15,015,5% соответствуют смешанной структуре 

НСС+НКС с размером структурных элементов 3090 нм и рекристаллизованной 

структуре с размером зерна 5,511,5 мкм. 

 

 

Рисунок 52 – Закономерности изменения функциональных свойств с ростом 

размера зерна/субзерна при εt=16%. Точки из работ [7,13] выделены 

дополнительным символом О:   
tot
r ,  εr,  εf 

(НСС – наносубзеренная структура, НЗС – нанозеренная структура,  

РС – рекристаллизованная структура, СМКС – субмикрокристаллическая 

структура) 

Полученные значения полной обратимой деформации 
tot

r
 являются 

аномально высокими, поскольку они почти в 1.5 раза превосходят теоретический 

(кристаллографический) ресурс деформации решетки при мартенситном 
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превращении в сплаве Ti50,7 ат.% Ni 10,5% [119, 120]. Наблюдаемая аномалия, 

согласно [102,121], обусловлена дополнительным двойникованием мартенсита по 

системе плоскостей {113}B19 и {201}B19. Полученные эффекты могут быть также 

объяснены с привлечением симметричной модели крестообразного сочленения 

мартенситных кристаллов, развитой в [103]. При этом аномально высокая 

обратимая деформация может реализоваться в виде суммарного вклада эффекта 

памяти формы и сверхупругости. Не исключено, что ее причиной может быть 

дополнительное мартенситное превращение  образование из В19'-мартенсита 

другого мартенсита с отличной от В19'-решеткой (подобно тому, как это 

наблюдается в медных сплавах с памятью формы [121], однако соответствующие 

эксперименты не проведены. 

В сплаве с преимущественно нано и субмикрокристаллической структурой 

(СМКС) (с размером зерна 65 и 550 нм соответственно) при 
tot

r
 = 12,5% 

обратимая деформация ЭПФ εr не превышает 9%, т.е. не выходит за пределы 

кристаллографического ресурса обратимой деформации. В сплаве со смешанной 

структурой и размером зерна/субзерна 60 нм обратимая деформация составляет 

12%, что несколько превышает ее кристаллографический ресурс. При размере же 

зерна/субзерна 90 нм εr достигает 15%, превышая ресурс в 1,4 раза. 

Рост рекристаллизованного зерна аустенита до 15 мкм (ПДО 800 С, 1 ч) 

приводит к снижению полной обратимой деформации ЭПФ до 10% и росту 

остаточной деформации до 5%, что является следствием снижения предела 

текучести и развитием пластической деформации при наведении ЭПФ и ОЭПФ.  

Заметим, что при практически одинаковом среднем размере зерна 

нанокристаллической структуры (65 нм) и зерна/субзерна смешанной 

наносубзеренной и нанокристаллической структуры (60 нм) величины полной 

обратимой деформации 
tot

r  и обратимой деформации εr больше в материале со 

смешанной структурой. Это может быть следствием того, что в 

нанокристаллической структуре с таким же размером зерна (65 нм) и 
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непроницаемыми высокоугловыми границами прямое мартенситное превращение 

при охлаждении подавляется в большей мере [78]. 

Полученные закономерности позволяют заключить, что влияние величины 

рекристаллизованного зерна и микроструктуры, формирующейся в процессе 

старения, на ФС после старения можно определить как неоднозначное. Влияние 

структурного состояния на функциональные свойства СПФ является 

установленным фактом [8, 11–14, 32, 76, 85]. Объяснить полученные 

закономерности только с точки зрения изменения структурного состояния не 

представляется возможным вследствие одновременного конкурирующего 

влияния ряда других факторов, включая соотношение фазового и 

дислокационного пределов текучести и положение температуры деформации 

относительно точки Мн. Их анализ позволяет объяснить полученные 

закономерности.  

1. Реализация обратимой деформации определяется разностью между 

дислокационным (обычным) и фазовым пределами текучести [5]. Чем больше эта 

разность, тем позже в процесс деформации при наведении ЭПФ включается 

необратимое пластическое течение по дислокационному механизму (рисунок 53). 

2. В исходном состоянии непосредственно после рекристаллизационного 

отжига в отсутствии старения, определяющим фактором снижения комплекса 

функциональных свойств с ростом зерна является уменьшение дислокационного 

предела текучести, его сближение с фазовым пределом текучести и как следствие 

– раннее включение пластической деформации при наведении ЭПФ. 

3. Старение приводит к повышению дислокационного предела текучести 

для всех исследуемых режимов обработки, вследствие дисперсионного 

упрочнения. 

4. Анализ изменения характеристических напряжений в зависимости от 

температуры деформации (диаграммы деформационного поведения) сплавов с 

памятью формы позволяет полагать, что в результате старения дислокационный и 

фазовый предел текучести сближаются для структур с зерном 5 и 11 мкм, что 

приводит к деградации ФС, а для структуры с зерном 15 мкм фазовый предел 



99 
 

текучести максимально уменьшается вследствие максимального сближения точки 

Мн (Мн = 19 °С) с температурой деформации результате старения по сравнению с 

исходным состоянием (таблица 20). 

5. После старения обособляется R-превращение, что согласно [8, 10, 100] 

приводит к значительному повышению обратимой деформации ЭПФ и полной 

обратимой деформации, что также справедливо для всех исследуемых режимов. 

6. После старения разность между температурой деформации при наведении 

ЭПФ и температурой Мн (которая является температурой легкой деформации) [5] 

для структуры с размером зерна 5 мкм и 11 мкм составляет 35 °С и 39 °С 

соответственно, и минимальна (21°С ) для структуры с размером зерна 15 мкм 

(см. табл. 20), что также должно вносить вклад в дополнительное повышение  

ЭПФ в эту структуру. 

 

 

Рисунок 53 – Схема для определения деформационного поведения сплавов с 

термоупругими мартенситными превращениями (адаптирована из [5])  
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Таблица 20 – Температуры наведения ЭПФ и Мн (для анализа результатов ФС) 

Режим 

рекристализационного 

отжига 

Рекристаллизационный 

отжиг 

Рекристаллизационный отжиг + старение 

при 430 °С, 10 ч 

Tнав, °С Мн, °С ∆ Tнав, °С Мн, °С ∆ 

∆ Мн в 

результате 

старения 

600 °С, 1 ч ‒30 ‒33 3 39 4 35 37 

700 °С, 20  мин ‒25 ‒26 1 42 3 39 29 

800 °С, 1 ч ‒30 ‒28 3 40 19 21 47 

 

Таким образом, были определены характеристические размеры 

рекристаллизованного зерна 5±1 мкм (рекристаллизационный отжиг 600 ºС, 1 ч и 

зерна/субзерна 90±10 нм (отжиг 430 ºС, 10 ч), при которых реализуется 

максимальная обратимая деформация εr = (15,5±0,5%). При уменьшении размера 

элементов наноструктуры обратимая деформация уменьшается вследствие 

подавления мартенситного превращения, а при большем размере 

рекристаллизованного зерна  из-за снижения дислокационного предела 

текучести. Дополнительное старение при 430 ºС после рекристаллизационного 

отжига неоднозначно влияет на функциональные свойства и зависит от времени 

выдержки и величины рекристаллизованного зерна. В сплаве с мелким зерном (5 

мкм) старение приводит к ухудшению функциональных свойств, а в сплаве с 

крупным зерном, напротив, к улучшению. Полученные результаты имеют 

непротиворечивые объяснения; они могут быть использованы для прецизионного 

регулирования функциональных свойств СПФ Ti–Ni. 
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Глава 5 Разработка технологии термомеханической обработки 

медицинского устройства – якорной клипсы с эффектом памяти формы для 

фиксации кишечного стента 

 

Результаты работы были использованы при разработке якорной клипсы с 

эффектом памяти формы из СПФ Ti–50,7 ат.%Ni для фиксации кишечного стента 

при эндоскопическом доступе. Работу проводили по инициативе и совместно с 

компанией «ENDOGENE» (г. Мельбурн, Австралия). 

В соответствии с медико-техническими требованиями клипса должна 

надежно доставляться через канал эндоскопа, надежно проживать ткань желудка с 

наложенным на нее полиэтиленовым стентом и восстанавливать исходно 

заданную форму при температуре 3842 С. После выполнения своей функции 

клипса должна быть извлечена затягиванием в канал эндоскопа при охлаждении 

до 20 С. 

Базовый дизайн клипсы представлен на рисунке 54 [122]. 

Форма, приведенная на рисунке 54 является исходной, которая задается при 

вырезке и одновременно рабочей, которую клипса должна в восстанавливать 

после деформации и последующего нагрева. Замкнутая петля клипсы служит для 

захвата манипулятором и затягивания в канал эндоскопа и не подвергается 

деформации. Деформация устройства сосредоточена в браншах клипсы, которые 

выпрямляются при затягивании в канал эндоскопа (рисунок 54). 

Схема работы клипсы представлена на рисунке 55.  

Исследования проводили на клипсах трех типоразмеров по толщине:         

0,8, 0,65 и 0,55 мм. 

Для проведения испытаний разработан специальный манипулятор с 

внутренним диаметром 2,2 мм, имитирующий канал эндоскопа. Манипулятор 

выполнен в виде трубки, внутри которой размещен стержень с крючком для 

захвата петли клипсы при затягивании в канал и последующем ее выдвижении.  
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Рисунок 54 ‒ Эскиз якорной клипсы  

  

 

Были выбраны следующие режимы термообработки:  

1. На сверхупругость:  400 °С, 15 мин.  

2. На эффект памяти формы (ЭПФ):  430 °С, 10 ч. 

Клипсу толщиной 0.8 мм, обработанную по режиму 1 на сверхупругость, 

испытывали при комнатной температуре. Контроль восстановления формы 

осуществляли посредством наложения деформированной клипсы на исходную 

недеформированную.  
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Этапы работы якорной клипсы 

1. Захват 2. Сброс 3. Извлечение 

   

  
 

   

   

Рисунок 55 ‒ Схема работы якорной клипсы 

 

На рисунке 56 а представлены 2 клипсы: слева контрольная исходная и 

справа  клипса, подвергнутая деформации в трубке не посредственно после 

извлечения. Деформированную клипсу затем нагревали до 37 С и накладывали 

на контрольную исходную (рисунок 56 б) При наложении двух клипс достоверно 

определяется наличие остаточной деформации (т.е. неполное восстановление 

исходной формы). 
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а б 

Рисунок 56 ‒ Результаты испытаний якорной клипсы толщиной h3 = 0.8 мм после 

обработки на сверхупругость: исходная форма (слева)  

и после испытаний (справа) при комнатной температуре; общий вид 

манипулятора (а);наложение двух клипс: после деформации  сверху и нагрева до 

37 °С; исходная  снизу 

  

Клипсы, обработанные по режиму 2 на эффект памяти формы, испытывали 

по следующей методике. Клипсу, зафиксированную в манипуляторе, помещали в 

ледяную ванну вместе с манипулятором, выдерживали 30 сек и не вынимая из 

ледяной ванны, затягивали в манипулятор и выдерживали в этой же среде 30 сек. 

После отогрева при комнатной температуре клипсу выводили из манипулятора и 

фотографировали (рисунок 57). При комнатной температуре клипсы сохраняют 

значительную остаточную деформацию. При нагреве до 37 С в воде клипсы 

полностью восстанавливают свою исходную форму (рисунок 58). 

 

 

исходная h=0.8 мм h=0.65 мм h=0.55 мм 

 

Рисунок 57 ‒ Результаты испытаний якорной клипсы после обработки на ЭПФ: 

исходная форма и после испытаний при комнатной температуре 
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исходная h=0.8 мм h=0.65 мм h=0.55 мм 

 

Рисунок 58 ‒ Восстановление формы клипс после деформации и нагрева до 37 °С  

 

Наложение клипс исходной и деформированной показали (рисунок не 

приводится), что клипсы всех исследуемых типоразмеров полностью 

восстанавливают исходную форму, остаточная деформация отсутствует. 

Итоги сравнительных испытаний клипс, позволяют заключить, что наиболее 

полное восстановление формы после деформации в манипуляторе обеспечивает 

термообработка по режиму 2 на ЭПФ. Важно отметить, что эта обработка 

является предпочтительной, поскольку при выталкивании из манипулятора 

кончики клипсы направлены вперед, а не в стороны, как после обработки по 

режиму 1. 

На основании анализа результатов проведенных испытаний для проведения 

стендовых испытаний была выбрана клипса толщиной 0,65 мм, подвергнутой 

обработке на ЭПФ по режиму 2. 

Стендовые испытания клипс проводили на свином желудке и реальном 

кишечном стенте из полиэтилена. На рисунке 59–60 представлены этапы 

выведения клипсы из манипулятора приведены фото клипсы, подвергнутой 

испытаниям, и исходной. При комнатной температуре клипсы сохраняют 

значительную остаточную деформацию (рисунок 60 а). После нагрева  в воде до 

37 С, остаточная деформация уменьшается, но полностью не исчезает (рисунок 

60 б). Клипса полностью восстанавливает свою исходную форму уже при 38 С. 

 

 

Рисунок 59 ‒ Этапы выхода клипсы из манипулятора при комнатной температуре 
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а б в 

Рисунок 60 ‒ Форма клипсы слева исходная, справа после выхода из 

манипулятора; а   при комнатной температуре; б  после нагрева до 37 °С; 

в  после нагрева до 38 С 

 

Клипсы деформировали в ледяной ванне в манипуляторе (рисунок 61 а) –

затем подводили к желудку, покрытому фрагментом полиэтилена, вырезанного из 

стента, и выводили из манипулятора (рисунок 61 б).  

После прошивания ткани клипсу потягивали за петлю, чтобы убедиться, что 

она надежно удерживается в ткани.  

Усилие отрыва клипсы измеряли обычным динамометром при комнатной 

температуре (рисунок 62). В момент извлечения клипсы усилие  составляет около 

200 г. 

  

а б 

Рисунок 61 – Этапы стендовых испытаний клипсы толщиной 0.8 мм: 

затягивание клипсы в манипулятор (а); попытка прошивания стента и ткани 

желудка (б) 
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Рисунок 62 ‒ Измерение усилия при извлечении якорной клипсы  

 

После извлечения из ткани желудка клипса имеет форму, показанную на 

рисунке 60 а.  

Для оценки полноты восстановления формы клипсой  непосредственно в 

ткани желудка после прошивания ткань срезали в непосредственной близости от 

клипсы.  

В следующем эксперименте желудок помещали на дно емкости в воду с 

температурой 38 С и прошивали клипсой (рисунок 63). Измеряли усилие на 

отрыв. Оно также составило 200 г.  
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Рисунок 63 ‒ Прошивание клипсой желудка при 37 С с усилием: а  прошивание 

желудка; б  результат прошивания; в  вид клипсы в разрезе; г  наложение 

клипсы, извлеченной после прошивания, на исходную. 

 

Извлечение клипсы после всех испытаний осуществляли в ледяной ванне. 

Клипса при этом размягчается вследствие протекания в материале фазовых 

превращений и затягивается в манипулятор достаточно легко. В ходе испытаний 

было, отмечено, что усилия, которые приходится прилагать для затягивании 

клипсы – минимальны. 

Для оценки полноты восстановления формы клипсой  непосредственно в 

ткани желудка после прошивания и нагрева желудка ткань срезали в 

непосредственной близости от клипсы.  

После повторного прошивания в тех же условиях делали срез ткани вдоль 

клипсы (рисунок 63 в). Хорошо видно, что ножка клипсы вне ткани частично 

восстановила форму в отличие от ножки, находящейся в ткани. После извлечения 

из ткани и нагрева до 37 С клипса имеет форму, показанную на рисунке 63 г 

(снизу – исходная, сверху – после испытаний). После нагрева до 42 С клипса 

полностью восстанавливает исходную форму (рисунок 64).  

В следующем эксперименте желудок помещали в емкость с температурой 

воды 42 С и прошивали клипсой, затем делали срез по ткани желудка. На 

рисунке 65 видно, что свободная ножка клипсы и ножка в ткани желудка имеют 
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практически одинаковую форму. То есть при прошивании желудка клипса 

полностью восстанавливает форму в ткани. 

 

 

 

Рисунок 64 ‒ Клипса после нагрева до 42 °С; слева – исходная, справа – 

деформированная. Наложение: снизу исходная, сверху деформированная клипса. 

 

В охлажденной до 1820 С воде клипса легко затягивается в манипулятор.  

 

 

Рисунок 65 ‒ Полное восстановление формы после прошивания внутри желудка 

клипсы при 42 °С 
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По результатам проведенных исследований и стендовых испытаний 

разработанная технология термомеханической обработки якорной клипсы и 

наевдения с эффектов может быть рекомендована для практического 

использования. Выбранные режимы обеспечивают прошивание клипсой тканей 

желудка и температуру восстановления формы 42 °С. Для этого достаточно 

ввести в желудок через эндоскоп воду, подогретую до требуемой температуры. 

Прошивающая способность клипсы обеспечивается особенностью дизайна ее 

кончиков, которые при выведении из манипулятора направлены практически 

перпендикулярно поверхности ткани, чем обеспечивается лучшая пенетрирующая 

способность и бόльшая глубина проникновения клипсы в ткань. Температура 

ткани желудка при прошивании или сразу после этого должна быть не менее       

42 °С; это обеспечивает полное восстановление формы клипсы в ткани желудка. 

После выполнения своей функции пациенту достаточно ввести в желудок через 

канал эндоскопа охлажденной воды 1820 С. При этом клипса размягчается за 

счет протекания фазового превращения и может быть затянута в канал эндоскопа. 
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Выводы 

 

1. В результате варьирования режимов последеформационного отжига сплава 

Ti50,7 ат.% Ni получен спектр структур В2аустенита с размером структурных 

элементов в нано- и микрометровом диапазонах. ПДО при температуре 430 С 

после холодного волочения с деформацией e=0,6 формирует смешанную 

(наносубзеренную/нанозеренную) структуру, размер структурных элементов 

которой увеличивается от 30 до 90 нм при увеличении времени отжига от              

1 до 10 часов. Во всех случаях структура сплава при комнатной температуре 

состоит из трех фаз – В2, R и Ti3Ni4. Увеличение температуры отжига от 600 до 

800 С (1 ч) приводит к рекристаллизации и увеличению размера зерна аустенита 

от 5 до 15 мкм.  

2. После изотермического старения сплава Ti–50,7 ат.% Ni при 430 °С 

наблюдается гетерогенное распределение выделившихся частиц фазы Ti3Ni4 в 

пределах зерна В2-аустенита. Размер частиц минимален по границам и в 

приграничных зонах и увеличивается к центру зерна, при этом форма частиц 

становится более вытянутой, линейная частота их распределения уменьшается, а 

объемная доля практически не изменяется. Гетерогенность микростукрутуры 

становится более выраженной при увеличении длительности старения                   

от 1 до 10 ч. 

3. Обнаружено влияние размера рекристаллизованного зерна В2-аустенита на 

размеры, морфологию и распределение частиц фазы Ti3Ni4. Увеличение размера 

зерна с 5 до 15 мкм вызывает увеличение диаметра частиц: в 2 раза в 

приграничных зонах и в 3 раза в центре зерна. При увеличении размера зерна 

форма частиц изменяется, переходя от эллиптической к линзовидной. При 

времени выдержки 10 ч сплава с размером зерна 11 мкм наблюдается слабо 

выраженная, а с размером зерна 15 мкм вполне отчетливая фрагментация 

отдельных частиц.  

4. Определены условия изменения стадийности мартенситных превращений, 

связанные с эволюцией микроструктуры при увеличении продолжительности 



112 
 

старения. В мелкозернистой структуре образование В19 подавлено, что 

подтверждается отсутствием соответствующего калориметрического пика, и это 

не зависит от времени выдержки при старении. Образование В19 мартенсита 

становится возможным при увеличении размера зерна более 11 мкм и 

увеличением степени гетерогенности микроструктуры, когда в центральной зоне 

зерна проявляются частицы фазы Ti3Ni4 диаметром более 70 нм. Об этом 

свидетельствует наличие трех последовательных стадий превращений В2R, 

RВ19 и В2RВ19. Появление прямого В2В19 превращения (четвертой 

стадии превращения) регистрируется в структуре с самым крупным зерном         

(15 мкм) при максимальном времени выдержки и связано с нарушением 

когерентной связи при образовании большого количества крупных частиц (~350 

нм). Предложена схема, поясняющая привязку разных типов мартенситных 

превращений к определенным зонам зерна. 

5. Определены характеристические размеры зерна В2-аустенита в 

микрометровом диапазоне (5±1 мкм) и зерна/субзерна в нанометровом диапазоне 

(90±10 нм), при которых реализуется максимальная обратимая деформация ЭПФ 

(15.5±0.5%). При большем размере рекристаллизованного зерна обратимая 

деформация ЭПФ и полная обратимая деформация уменьшаются из-за снижения 

дислокационного предела текучести, а при меньшем из-за подавления 

мартенситного превращения. При уменьшении размера элементов смешанной 

наноструктуры обратимая деформация ЭПФ уменьшается вследствие понижения 

температуры начала образования B19'–мартенсита и соответствующего 

увеличения вклада сверхупругой деформации в полную обратимую, величина 

которой не изменяется. 

6. Влияние старения при 430 ºС после рекристаллизационного отжига на 

функциональные свойства неоднозначно и зависит от времени выдержки и 

величины рекристаллизованного зерна. В сплаве с мелким зерном (5 мкм) 

старение при 430 °С, 1 ч приводит к уменьшению обратимой  деформации ЭПФ, а 

в сплаве с размером зерна 11 мкм – полной обратимой деформации, и росту 
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остаточной деформации. Увеличение времени старения до 10 ч сопровождается 

дальнейшим уменьшением обратимой деформации и полной обратимой 

деформации и реализацией максимальной обратимой деформации ОЭПФ (3,3%). 

Старение сплава с более крупным зерном (15 мкм), обладающего наихудшим 

сочетанием функциональных свойств в исходном состоянии, приводит к 

повышению всего комплекса функциональных свойств. 

7. Полученные результаты были использованы при разработке технологии 

термомеханической обработки и изготовления якорной клипсы с эффектом 

памяти формы для фиксации кишечного стента при эндоскопическом доступе с 

целью придания заготовке и изделию требуемых функциональных свойств. 
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