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Интерметаллидное соединение Al2Ti является наиболее перспективной основой 

жаропрочных сплавов для будущих энергетических установок. В работе дается об-

зор по структурам двойных сплавов системы Ti–Al, механизмам фазовых превраще-

ний и особенностям пластической деформации сплавов. Сплавы с фазовым составом 

r-Al2Ti+γ-TiAl и пластинчатой структурой обладают в зависимости от текстуры  

и размера зерна аномальными механическими свойствами – повышенной прочностью  

и сниженной пластичностью при повышенных температурах. 
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INTERMETALLIC  COMPOUND  AlxTi  –  ARE PROMISING 

MATERIAL  FOR  HIGH  ELEVATED  TEMPERATURES  (review) 

Part  1.  The crystaline  structure  and  properties  

of  the  intermetallic  compound  Al2Ti 

 
The Al2Ti intermetallic compound is the most promising base for high-temperature alloys de-

signed for advanced power plants. This work provides an overview of the structures of binary 

alloys concerning to the Ti–Al system, as well as the phase transformation mechanisms and the 

peculiarities of plastic deformation of alloys. The alloys which phase composition is represented 

by a mixture of r-Al2Ti+γ-TiAl with a lamellar structure show anomalous mechanical properties 

depending on texture formation and grain size. These alloys possess increased strength and de-

creased plasticity at elevated temperatures. 

Keywords: intermetallic compound Al2Ti, binary alloys, structures, phase transformations, 

plastic deformation, anomalous mechanical properties. 
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Введение 

Создание перспективных конструкций летательных аппаратов и силовых уста-

новок авиационных газотурбинных двигателей требует разработки новых материалов, 

которые должны работать в условиях повышенных температур, значительных нагрузок 

и иметь длительный ресурс [1, 2], поэтому разработка легких жаропрочных сплавов яв-

ляется одной из главных задач современного материаловедения. 
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Опыт использования жаропрочных титановых сплавов показал, что они успешно 

эксплуатируются в деталях и конструкциях до температуры 600 °С, обеспечивая  

снижение массы и требуемый ресурс. Дальнейшее повышение температур эксплуата-

ции и конструкторские требования по жаропрочности (главным образом по сопротив-

лению ползучести) и стойкости к окислению могут быть достигнуты благодаря приме-

нению жаропрочных титановых сплавов на интерметаллидной основе [3–8]. 

Для этих целей разработаны жаропрочные сплавы на основе интерметаллидов 

Ti2AlNb – орто-фаза (сплавы марок ВТИ-4, ВИТ1 и ВИТ5 (Россия), Ti-22-25 (США)) и 

TiAl (сплавы марок ВТИ-3, ВИТ7 (Россия), Ti-48-2-2 (США), АВВ-2 (Швеция), TNM 

(ФРГ) и др.) [9–21].  

Сплавы орто-фазы (Ti2AlNb ) по своим удельным жаропрочным характеристи-

кам ( ,/σ100 dt  где 
t

100σ – сточасовая прочность при повышенной температуре; d – плот-

ность) превосходят жаропрочные титановые сплавы марок ВТ41 (Россия), Ti1100 

(США), IMI834 (Великобритания) при температурах до 650 °С, а сплавы на основе  

-фазы (TiAl) превосходят жаропрочные сплавы марок ЭП741 (Россия), INC0718 

(США) при температурах до 800 °С.  

Применение орто-сплава Ti2AlNb в качестве композиционного материала (мат-

рица – сплав Ti22-23+35% (объемн.) волокон SiC марки Ultra SCS-6, США) позволило 

снизить массу деталей компрессора двигателя на 35% и повысить его ресурсные харак-

теристики [22–24], однако повысить рабочую температуру этого материала не удалось.  

Сплавы на основе интерметаллида TiAl предполагалось использовать в кон-

струкциях газотурбинных двигателей, однако достигнутый уровень пластичности 

этих сплавов и повышенные требования к характеристикам надежности (сопротивле-

нию усталости, вязкости разрушения и ударным нагрузкам) ограничили их примене-

ние в менее нагруженных деталях, таких как сопловые лопатки турбины низкого дав-

ления [25, 26]. Использование таких сплавов при температурах >750 °С затруднено, 

что связано со снижением удельных характеристик жаропрочности и повышенным 

окислением.  

Проблема разработки и применения легких интерметаллидов системы Ti–Al  

по-прежнему актуальна, поскольку от нее зависят весовая отдача, топливная экономич-

ность и экологические характеристики силовой установки [27].  

 
Диаграмма состояния системы Ti–Al 

Исследования, проведенные в работе [28], интерметаллидных сплавов cиcтемы 

Ti–Al с содержанием алюминия >55%* показали, что они обладают низкой плотностью 

и хорошей жаростойкостью благодаря образованию на поверхности плотных оксидов 

титана и алюминия. Однако низкие прочностные и пластические свойства этих сплавов 

долгое время не позволяли использовать их разработчикам материалов. Этому также 

способствовала недостаточная изученность этой части фазовой диаграммы и структур 

обнаруженных интерметаллидных соединений. 

По данным работ [29, 30] в сплавах состава Ti–(55–75)Al подтверждены ранее 

открытые интерметаллидные соединения Al2Ti и Al3Ti, а также другие метастабильные 

фазы Al5Ti3 и Аl11Ti5. Исследования диаграммы состояния Ti–Al, проведены в работах 

[31, 32], и варианты этих диаграмм представлены на рис. 1 и 2. 

 

 
* Здесь и далее – составы сплавов приведены в % (атомн.). 
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Анализ структуры и свойств интерметаллидных соединений позволил выделить 

область перспективных интерметаллидов с меньшей плотностью и высоким модулем 

упругости – Al2Ti (d=3580 кг/м
3
, Е=208 ГПа) и Al3Ti (d=3360 кг/м

3
, Е=195 ГПа), и луч-

шей жаростойкостью до температур 1000 °С.  

 

Содержание Al, % (атомн.)
0 10 20 4030 50 60 70 9080 100

1491°С

665 °С

1200 °С

α-Ti

L

Al →

β-Ti

1690 °С

1456 °С
1412 °С

977°С

1120 °С

Ti3Al

TiAl3(h)

1170 °С TiAl

Т
ем
п
ер
ат
у
р
а,
 °
С

α-Ti
1215 °С

TiAl3(l)

TiAl2→

1600

1200

1400

1000

800

600

1500

1100

1300

900

1700

700

Ti Al
 

Рис. 1. Диаграмма состояния системы Ti–Al [30] 
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Рис. 2. Диаграмма состояния системы Ti–Al [31, 32] 

 
Кристаллические решетки и структура интерметаллидных  

соединений состава Ti–(50–75)Al 
Изученные интерметаллидные соединения, их кристаллические решетки и об-

ласти существования представлены в табл. 1.  
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Таблица 1 

Кристаллические решетки, структура и области существования  

интерметаллидных соединений состава Ti–(50–75)Al [31–40] 

Соединение 
Кристаллическая 

решетка 

Параметры 

решетки, нм 

Области существования, 

концентрация Al, % (атомн.); 

температура Т, °С 

γ-TiAl 

 

AuCu (L10) a=0,4001 

с=0,4071 

Стабильная фаза: (46,7–66,5)Al [33–35] – 

от ~52 до ~65Al до ТS; ~50 до 60Al при  

1000 °С [36]; (50–62)Al при 1200 °С [34, 38] 

η-Al2Ti 

 

ZrGa2 a=1,20884 

b=0,39461 

c=0,40295 

Метастабильная фаза: (63–65)Al при 

1300 °С, стабильна при Т=1433–1214 °С [39] 

AuCu a=0,403 

с=0,3955 

Стабильная орторомбическая фаза:  

(63–65)Al при Т=1445–1170 °С [37];  

для Ti36Al64 – при 1300 °С [33, 37] 

HfGa2 a=0,397 

c=2,4309 

Стабильная структура: (66–67)Al при  

Т≤1216 °С [36, 37]; Sупор=0,985 [31] 

Тетрагональная 

сверхструктура AuCu 

a=0,3953 

c=0,4104 

Состоит из нескольких фаз – стабильная  

фаза: (66–71)Al при Т=1416–995 °С [37, 38]; 

при 66Al – сверхструктура типа AuCu 

ZrAl3 acp=0,39555 

ccp=1,65064 

Тип DO23: (68,5–70,9)Al при T=1416–1206 °С 

[39] 

Al5Ti2 a=0,39053 

c=2,91963 

Тип Ti2Al5: гомогенная область при  

Т=1416–990 °С [34] и Т=1215–985 °С [40] 

Al5Ti3 Ga5Ti3 c=0,4038 

a=1,1293 
Стабильна при Т<810 °С [31] 

Al11Ti5 Тетрагональная упо-

рядоченная сверх-

структура CuAu 

a=0,3923 

c/4=0,41337 

Метастабильная фаза; Sупор=0,965 [34] 

Al5Ti2 Al5Ti2 a=0,3903 

b=0,29196 
Фаза стабильна до температуры 810 °С; 

Sупор=0,993 [36] 

ε-Al3Ti 

(высокотем-

пературная 

фаза) 

TiAl3 (DO22) a=0,3849 

c=0,8609 

Существует при (74,2–75)Al  

и T=1387–735 °С [37] 

a=0,3853 

c=0,8587 
Существует при (74,5–75)Al и Т=1200 °С 

[37] 

ε-Al3Ti 

(низкотемпера-

турная фаза) 

TiAl3 a=0,3877 

c=3,3828 

Существует при (74,5–75)Al [37];  

Sупор=0,987 [31] 

Cu3Au a=0,3972, 

a=0,3967 

Метастабильная фаза (сверхбыстрая  

кристаллизация) [37] 
Примечание. Sупор – степень упорядочения дальнего порядка. 

 
Все интерметаллидные соединения системы Ti–Al имеют общую формулу 

AlxTiy (где x: 1, 2, 3, 5, 11; y: 1, 2, 3, 5) и являются упорядоченными соединениями с вы-

сокой степенью упорядочения Sупор – от 0,847 (у TiAl-фазы) до 0,993 (у Al5Ti2-фазы). 

Схемы расположения атомов в кристаллических решетках ряда интерметаллидных со-

единений, таких как TiAl, Al2Ti, Al5Ti3 и Al3Ti, показаны на рис. 3.  

Кристаллическая решетка соединения TiAl является однопериодной решеткой с 

модулем периодичности 1, а соединения r-Al2Ti, h-Al2Ti и Al5Ti3 имеют длиннопериод-

ные сверхструктурные (ДПСС) решетки с модулями 6; 3 и 16 соответственно. Соедине-

ния Al5Ti2 и Al11Ti5 являются метастабильными фазами и при термической обработке 

могут переходить в стабильные фазы TiAl и Al2Ti (h-Al2Ti и r-Al2Ti). 
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Рис. 3. Кристаллические структуры и параметры решеток фаз, обогащенных алюминием  

в сплавах на основе фазы TiAl (а), метастабильной фазы Al5Ti3 (б), высокотемпературной (в)  

и низкотемпературной формы (г) фазы r-Al2Ti [40] 

 

Теплофизические и механические свойства интерметаллидов  

состава Ti–(50–75)Al 

Теплофизические и механические свойства литых сплавов на основе TiAl 

(например, сплав марки АВВ-2), литых соединений Al2Ti, Al3Ti и никелевого сплава 

(например, марки IN713C) представлены в табл. 2. 

 
Таблица 2 

Теплофизические свойства сплава на основе TiAl марки АВВ-2,  

литых соединений Al2Ti и TiAl3 и никелевого сплава марки IN713C [41–45] 

Свойства 

Значения свойств для 

литого 

TiAl-сплава 

(АВВ-2) 

литого  

интерметаллида 
литого 

Ni-сплава 

(IN713С) TiAl2 TiAl3 

Плотность, кг/м
3
 3800 3560 3360 7910 

Температура плавления, °С 1460 1440 1395 1380 

Температурный коэффициент линейного 

расширения (ТКЛР): α∙10
6
, 1/К,  

при температурах 20–900 °С  

12 12 12,6 12 

Коэффициент теплопроводности,  

Вт/(м∙К), при температурах 20–900 °С 

22 ~25 21 12 

Модуль упругости Е, ГПа 176 208 195 209 

Модуль сдвига G, ГПа 70 88 91,4 80,8 

Коэффициент Пуассона 0,23 0,26 0,17 0,3 

Предел прочности при растяжении, МПа 550 700* 380* 840 

Относительное удлинение, % 0,5 4,5* Хрупкое 

разрушение 

10 

Условная вязкость разрушения ,усл
сK  

МПа м  

12–35 – 2–3 30–50 

Стойкость к окислению, г/м
2
 за 100 ч,  

при температурах, °С 

˂780 ˂900 ˂950 ˂800 

*Свойства, полученные при испытаниях на сжатие. 
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Изучение интерметаллидов системы Ti–Al при содержании алюминия >55% 

показало, что, кроме низкой плотности и жаростойкости, они обладают повышенным 

модулем упругости с дальнейшим снижением прочности и пластичности. 

По теплофизическим свойствам (ТКЛР, коэффициенту теплопроводности), а 

также по удельным упругим характеристикам наиболее перспективны интерметаллиды 

Al2Ti и Al3Ti, которые по стойкости к окислению превосходят никелевый сплав 

IN713C.  

В настоящее время получил применение интерметаллид TiAl, из которого в 

опытно-промышленном масштабе производят литые детали (лопатки турбины низкого 

давления) двигателей GEnx и PW1100G, что привело к снижению массы двигателей 

[23–25]. Информация по разработанным TiAl сплавам с различными системами легиро-

вания, структурами и механическими свойствами приведена в монографиях [22, 41]. 

Первые исследования интерметаллидов Ti и Al в области алюминиевой мат-

рицы были направлены на изучение интерметаллида ε-Al3Ti, поскольку он имеет 

наименьшую плотность, высокий модуль упругости и отличную жаростойкость. Од-

нако этот интерметаллид в литом состоянии показал низкие механические свойства, 

поэтому проводилось его легирование различными элементами – Fe, Co, Ni, Cu,  

V [46–48], Zn [49], Zr [50], Cr [51, 52], Ag [53, 54], La [55] – с целью изменения  

кристаллической решетки, фазового состава, изучения их влияния на структуру и меха-

нические свойства. Проведенные исследования в большинстве случаев не дали поло-

жительных результатов, поскольку показали, что легирование и измельчение структуры 

не обеспечивают получения удовлетворительных механических свойств, поэтому  

основным направлением дальнейших разработок стало изучение свойств интерметал-

лида Al2Ti.  

 

Фазовые превращения в системе TiAl–Al3Ti 

На рис. 4 представлена часть диаграммы состояния в области интерметаллидов 

TiAl–Al3Ti. Несмотря на проведенные исследования, центральная часть диаграммы  

является не до конца изученной и некоторые области отмечены пунктиром.  
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Рис. 4. Часть диаграммы состояния Ti–Al в области существования интерметаллидов TiAl, 

Al2Ti и Al3Ti [30] 
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В зависимости от состава и температуры установлены следующие фазы – ста-

бильные фазы TiAl, r-Al2Ti и Al3Ti; метастабильные фазы Al5Ti3 и h-Al2Ti. 

Фазы Al5Ti3 и h-Al2Ti наблюдаются в литом состоянии при термообработке при 

низких температурах [56]. Фаза Al5Ti3 быстро исчезает при температурах >900 °С в то 

время, как фаза h-Al2Ti остается условно стабильной до температуры 1200 °С. Сплав 

состава Ti–58Al после отжига <800 °С имел матрицу со структурой TiAl и вторую фазу 

Al5Ti3, которая исчезает при высоких температурах, превращаясь в фазу h-Al2Ti и со-

храняющуюся до температуры 1200 °С. В сплаве состава Ti–62,5Al выделения фазы 

Al5Ti3 сохраняются при температурах <800 °С, и при повышении температуры она 

превращается в фазу h-Al2Ti [57–59]. Однофазный монокристалл фазы Al5Ti3 может 

существовать в широких температурных и временны х интервалах отжига в упорядо-

ченном состоянии, в котором присутствуют антифазные границы (АФГ) [60–62]. По-

сле отжига сплава состава Ti–62,5Al при температуре 1200 °C, а затем при втором от-

жиге при температуре 750 °C в течение 48 ч в структуре образовались однофазные 

зерна фазы Al5Ti3 [62]. В сплаве этого состава, выплавленного зонной плавкой и тер-

мообработанного при температуре 750 °C в течение 48 ч, фаза Al5Ti3 получена в виде 

основной фазы [61], а отжиг при температуре 930 °С обеспечил получение тонкопла-

стинчатой морфологии из γ-TiAl и r-Al2Ti фаз [62]. 

Согласно диаграмме состояния, фаза r-Al2Ti стабильна при концентрациях алю-

миния Al–(42–37,5)Ti в температурном интервале от 700–1200 °C (рис. 4). Объемная 

доля фазы r-Al2Ti в двухфазной области TiAl+Al2Ti зависит от состава сплава и темпе-

ратуры и уменьшается с увеличением содержания титана и повышением температуры. 

Периодичность слоев Al в фазе r-Al2Ti отличается от периодичности в структуре L10 

(фазы Al5Ti3 и h-Al2Ti имеют аналогичную решетку), вследствие чего зарождение и 

протекание превращения фазы Al5Ti3 в фазу r-Al2Ti проходит путем сложного диффу-

зионного процесса [63]. Первоначально фаза Al5Ti3 образуется быстро, затем появляет-

ся метастабильная фаза h-Al2Ti и образование фазы r-Al2Ti происходит только после 

отжига при температуре <1000 °C. 

После отжига сплава состава Al–42Ti при температуре 1000 °C в течение 1 ч,  

в γ-TiAl матрице остается только фаза r-Al2Ti. В сплавах составов Al–40Ti и Al–37,5Ti,  

содержащих фазы Al5Ti3 и r-Al2Ti в матрице γ-TiAl, фаза r-Al2Ti растворяется после 

отжига при температурах 1100 и 1200 °C в течение 1 ч [62]. Отжиг сплава состава 

Al–37,5Ti при температурах <1200 °C приводит к стабилизации фазы r-Al2Ti [64]. При 

температурах >800 °С сверхструктурные рефлексы фазы Al5Ti3 начинают исчезать, а 

рефлексы фазы h-Al2Ti становятся преобладающими [65]. В сплаве состава Al–37,5Ti 

установлена температурная зависимость существования фаз с ДПСС: упорядоченное 

состояние фазы Al5Ti3 менее температуры 900 °C с состоянием ближнего порядка  

и фазы h-Al2Ti (или r-Al2Ti) до температуры 1200 °С. 

В работе [66] отмечалось, что пластинчатая фаза r-Al2Ti в монокристаллах спла-

ва состава Al–37,5Ti исчезала после отжига при температуре 1200 °C с выдержкой 1 ч. 

Отжиги при температурах 500–900 °C в течение 1 ч не приводили к выделению фазы  

h-Al2Ti, хотя фазы r-Al2Ti и γ-TiAl стабильны в этом температурном интервале. 

Метастабильный характер фазы h-Al2Ti наблюдался при температурах отжига 

<1200 °C [66]. Важным фактором для обеспечения стабильности этой сверхструктуры 

является продолжительность отжига: при температуре 900 °C в течение 1 ч формирует-

ся фаза h-Al2Ti с пластинчатой морфологией внутри матричной фазы, тогда как после-

дующий отжиг при температуре >1000 °С может вызвать выделение фазы r-Al2Ti [67]. 

Исследования различных фаз с ДПСC в сплавах на основе γ-TiAl в области 

повышенного содержания алюминия в зависимости от концентрации алюминия  
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и термической обработки, а также сплавов составов Al–40Ti и Al–37,5Ti выполнены 

в работе [59].  

В сплавах с составом, близким к составу Al–38Ti, существуют возможности 

получения пластинчатых микроструктур из фаз γ-TiAl+r-Al2Ti. Ранее отмечалось, что 

термообработка этого сплава при температуре 950 °C и выдержке 200 ч обеспечила 

получение полностью пластинчатой микроструктуры из фаз γ-ТiАl+r-Al2Ti. В литом 

состоянии сплав состава Аl–38Ti с такими же параметрами термической обработки, 

содержал две метастабильные фазы h-Al2Ti и Аl5Ti3. Поскольку фаза Al5Ti3 неста-

бильна при температурах >800 °C отдельные области с этой фазой растворялись в 

матрице после небольшой продолжительности отжига, а другие превращались в фазу 

γ-TiAl. Метастабильная фаза h-Al2Ti переходила в равновесную фазу r-Al2Ti после 

термической обработки при температуре 950 °C в течение 200 ч. Поскольку в сплаве 

состава Al–38Ti при температуре 1050 °C образуются стабильные пластинчатые 

структуры из фаз γ-ТiАl+r-Al2Ti, он может использоваться при повышенных темпера-

турах [68–70].  

Hесмотря на многочисленные исследования сплавов на основе γ-TiAl, обога-

щенных алюминием, существует несколько малоизученных температурных областей, в 

которых фазовые превращения пока не совсем ясны. К таким областям относятся спла-

вы состава Ti–(55–77)Al при температурах от 900 до 1450 °C [31], причем область диа-

граммы TiAl–Al2Ti с содержанием (56–67)% Al до сих пор окончательно не исследова-

на [71]. Другими малоизученными вопросами являются динамика микроструктурных 

превращений, механизмы упорядочения, процессы выделений фаз и др. [72]. 

 

Особенности пластической деформация двухфазных сплавов γ-TiAl+r-Al2Ti 
Опыт использования сплавов с пластинчатыми микроструктурами показал, что 

они имеют лучшее сочетание значений вязкости разрушения и стойкости к ползучести 

по сравнению с равноосными структурами [70, 73–77]. Примером использования этого 

подхода являются исследования сплавов на основе TiAl по получению пластинчатой 

микроструктуры в двухфазных сплавах γ-TiAl+α2-Ti3Al с целью повышения прочности, 

стойкости к ползучести и вязкости разрушения. Положительное влияние пластинчатых 

структур в сплавах γ-TiAl+α2-Ti3Al связано с различиями деформационных механизмов 

вдоль пластин (легкое скольжение) и поперек пластин (трудное скольжение), которые 

создают анизотропию пластичности материала. В сплавах состава Al–(42–35)Ti воз-

можно получение пластинчатой структуры, состоящей из фаз γ-TiAl, r-Al2Ti и др. 

В этом отношении интересен сплав состава Al–38Ti, в котором можно получить пла-

стинчатые микроструктуры, способные улучшить весь комплекс механических свойств. 

Исследования по формированию заданного фазового состава и морфологии вы-

делений проведены на сплавах с содержанием алюминия 58; 60; 62 и 64% при различ-

ных параметрах термообработки [56, 59]. В сплавах состава Al–(40–36)Ti пластинчатая 

структура может быть получена в результате отжига в диапазоне температур от 800 до 

1000 °C [59]. Изучение условий формирования пластинчатых структур рассмотрено в 

работе [57], где исследовалось влияние параметров термообработки на процессы фазо-

образования и параметры микроструктуры. Образцы из сплава состава Al–38Ti, термо-

обработанные при температуре 950 °C с продолжительностью выдержки при данной 

температуре 200 ч и последующей закалкой в воде, имели мелкозернистую и полно-

стью пластинчатую микроструктуру из фаз γ-TiAl+r-Al2Ti. 

Положительное влияние двухфазной структуры из фаз γ-ТiАl+r-Al2Ti на свой-

ства сплавов связано с особенностями пластической деформации этих фаз. Пластиче-

ская деформации сплавов на основе γ-ТiАl зависит от многих факторов: содержания Аl, 
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морфологии микроструктуры, кристаллографической ориентации зерен и температуры 

деформации [76]. Для двухфазных сплавов γ-ТiАl+α2-Ti3Аl основными деформацион-

ными механизмами являются скольжение одиночных дислокаций 1/2<110] {111}, 

сверхдислокаций <101] {111}, систем двойникования 1/6<112] {111} и скольжения 

cверхдислокаций типа 1/2<112] {111} [75, 76]. Авторы работы [76] сообщили, что в 

большинстве случаев деформация протекает вдоль плоскостей {111} скольжением 

обычных дислокаций с вектором 1/2<110] и сверхдислокаций с векторами <101] и 

1/2<112]. При низких температурах одиночные скольжения являются преимуществен-

ными для большинства ориентаций. Поскольку фаза γ-TiAl менее прочная, чем фаза α2-

Ti3Al, пластическая деформация протекает главным образом параллельно межфазному 

пространству и контролируется мягкой фазой γ-ТiАl. В случаях, когда компонента 

нагрузки перпендикулярна этим границам, она упрочняется фазой α2-Ti3Аl [77, 78]. 

В матричном сплаве Al2Ti атомы Al замещают некоторые атомы Ti на плоскости 

(001), что приводит к образованию фаз r-Al2Ti, h-Al2Ti и Al5Ti3 с упорядоченными 

ДПСС на основе гранецентрированной кубической (ГЦК) решетки. Такое периодиче-

ское упорядочение обеспечивает этим сплавам особые виды деформации, существенно 

отличающиеся от деформации для двухфазных сплавов γ-TiAl+α2-Ti3Аl.  
В работе [76] авторы наблюдали двойникование в сплаве состава Al–44Ti в ин-

тервале температур 800–1000 °C. В работе [79] авторы отмечали, что в сплаве состава 
Al–45,5Ti бо льшая часть скольжения осуществлялась сверхдислокациями <011],  
а сверхрешеточное скольжение {111} <101] являлось преобладающей системой сколь-
жения в монокристаллах сплавов составов Al–45,3Ti и Al–42Ti при температурах  
до 900 °C [62].  

Авторы работы [80] отмечали, что в сплавах состава Al–(48–40)Ti сверхреше-
точные дислокации <101] наблюдались чаще, чем другие системы скольжения на осно-
ве единичных дислокаций 1/2<110]. Исследование показало, что критические напряже-
ния сопротивления сдвигу (КНСС) для единичных дислокаций резко возрастают с уве-
личением концентрации Al, в то время как образование сверхрешеточных дислокаций 
не зависело от составов композиций, поэтому пластическая деформация обогащенных 
алюминием сплавов на основе γ-TiAl контролировалась движением сверхрешеточных 
дислокаций. В некоторых монокристаллических сплавах на основе γ-TiAl, обогащен-
ных Al, сверхдислокации типа 1/2<112] при низких температурах деформации распада-
лись с образованием диполей дефектов упаковки, что приводило к упрочнению в ос-
новном при температуре ~700 °C, и не наблюдались при температурах >750 °C [81, 82]. 
Авторы работ [82–84] показали, что обычные дислокации 1/2<110], всегда действую-
щие в однофазных сплавах на основе γ-TiAl с повышенным содержанием титана, 
скользят по плоскостям {111}, но в сверхструктурных фазах r-Al2Ti и h-Al2Ti они дви-
гаются как парные (или тройные). 

Пластическая деформация и система скольжения в обогащенных алюминием спла-

вах на основе γ-TiAl очень чувствительны к образованию ДПСС в фазах Al5Ti3, h-Al2Ti и 

r-Al2Ti. Авторы работы [85] подтвердили, что с увеличением содержания алюминия 

скольжение в направлении <101] становится предпочтительным за счет единичного 

скольжения дислокации 1/2<110], поскольку энергия АФГ, создаваемая единичными 

дислокациями фазы Al5Ti3, больше, чем созданная сверхрешеточными дислокациями 

<101]. Поскольку единичные дислокации создают дополнительные АФГ, увеличение 

образований АФГ способствует быстрому увеличению значений КНСС при обычном 

скольжении [86]. В сплаве состава Al–37,5Ti значения КНСС в системе скольжения 

1/2<110] увеличиваются с ростом количества фазы h-Al2Ti и продолжительности отжига. 

Подобно фазам Al5Ti3 и h-Al2Ti, выделения фазы r-Al2Ti подавляют движение единичных 

дислокаций 1/2<110], что приводит к значительному упрочнению сплава [86, 87].  
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Системы скольжения в обогащенных алюминием сплавах на основе γ-TiAl обла-

дают аномальным увеличением значений КНСС с повышением температуры [78]. Мо-

нокристаллический сплав состава Al–45,5Ti показал аномальный рост значений преде-

ла текучести в интервале температур  600–900 °C в зависимости от текстуры и размера 

зерна [87]. При исследованиях сплава состава Al–44Ti авторы работ [79, 81, 88, 89] со-

общили, что напряжения текучести (σ0,2) изменяются с увеличением температуры в три 

этапа. На первом этапе при низких температурах значения σ0,2 быстро уменьшаются, а с 

повышением температуры до ~600 °C образуется плато с постоянными значениями 

напряжения течения. На втором этапе значения σ0,2 увеличиваются и достигают пика 

при температурах 700–1000 °С в зависимости от ориентации кристалла. На третьем 

этапе значения σ0,2 быстро уменьшаются с повышением температуры. На первых двух 

этапах основными видами деформации в зависимости от ориентации кристалла явля-

ются либо единичные, либо сверхрешеточные скольжения {101}. Значения КНСС для 

обычного скольжения значительно больше, чем для скольжения в направлении <101] 

сверхрешетки. Третий этап является высокотемпературной стадией, где основными яв-

ляются скольжение типа 1/2<110], двойникование и скольжение дислокаций 1/2<112] 

сверхрешетки. Скольжение дислокации вдоль направления 1/2<112] наблюдается не 

только на плоскостях {111}, но и на плоскостях (001) и {110} в зависимости от ори-

ентации кристалла [81, 89–91]. Такая тенденция наблюдалась в сплавах составов  

Al–(42–37,5)Ti, показавших аномальный пик значений предела текучести при темпера-

туре ~800 °C [84]. В работах [77, 80] также показано, что наблюдаемая аномалия значе-

ний предела текучести отражает в основном аномалию скольжения <011] {111}, а oба 

скольжения 1/2<110] {111} и <101] {111} являются доминирующими системами в пла-

стической деформации. Аномальное упрочнение зависит от температуры и направле-

ния прилагаемой нагрузки [88–91]. 

Авторы работы [91] отмечают, что для систем скольжения сверхдислокаций 

<101] {111} аномалия значений предела текучести вызвана образованием термически 

устойчивых дислокационных замков. Отмечено, что аномальное упрочнение обычной си-

стемы скольжения 1/2<110] {111} связано с образованием упорядоченной сверхструк-

турной фазы Al5Ti3. В работе [84] наблюдалось эффективное упрочнение за счет фазы  

r-Al2Ti и отмечалось, что предел текучести сплава состава Al–37,5Ti при температуре 

<1100 °C в ~2 раза больше, чем у сплава состава Al–42Ti, в котором наблюдались незна-

чительные выделения этой фазы. Изучение изменений значений пределов текучести в обо-

гащенных алюминием сплавах на основе γ-TiAl также выполнялось в работах [87, 92]. 

В работе [93] исследовали монокристаллический сплав состава Al–38,2Ti, вы-

плавленный зонной плавкой. Образцы сплава подвергались термической обработке: 

нагрев до температуры 950 °С, выдержка 200 ч и закалка в воде. Сплав содержал упо-

рядоченные фазы γ-TiAl и r-Al2Ti. Отношение объемной доли пластин γ-фазы к r-фазе 

составляло около 1,1:1. Объемная доля фазы r-Al2Ti зависела от температуры отжига и 

уменьшалась с повышением температуры. Для сплава состава Al–37,5 Ti данные по 

объемной доле фракций после различных температур отжига представлены в работе 

[91]. Исследование микроструктуры сплава показало, что в большинстве структурных 

областей средняя ширина пластин фазы r-Al2Ti составляет ~(0,6±0,2) мкм, в то время 

как расстояние между пластинами составляло ~(1±0,5) мкм. 

При комнатной температуре кроме дислокаций в фазе γ-TiAl обнаружены также 

регулярные дислокации несоответствия на межламинарных границах фаз γ-TiAl/ 

r-Al2Ti, обеспечивающие значительное скольжение дислокаций 1/2<110] и 1/2<1 0] на 

плоскости (001) при температурах >800 °C [68, 81, 88, 93]. Эти дислокации являются 

https://mammp-journal.springeropen.com/articles/10.1186/s40759-017-0031-3#CR42
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угловыми дислокациями на межфазной плоскости и межплоскостное несоответствие 

~0,6% наблюдалось между фазами γ-TiAl/r-Al2Ti в плоскости (001) [57]. Поэтому 

скольжение (или переползание) дислокации ограничивалось фазой γ-TiAl и зависело от 

направления силового воздействия. В работе [90] отмечено также, что деформации в 

пластинчатых сплавах составов Ti–61,8Al, Al–38Ti и Al–37,5Ti при повышенной тем-

пературе осуществлялись семейством плоскостей {111} и (001).  

В работах по монокристаллическим сплавам составов Al–46Ti и Al–44Ti с пла-

стинчатой структурой оценку значений КНСС для фазы γ-TiAl проводили при исследо-

вании их пластического поведения [94]. Установлено, что энергия АФГ, созданная 

обычными дислокациями, была больше, чем энергия, созданная дислокациями сверх-

решеток. Поскольку движение обычных дислокаций эффективно прерывалось АФГ, 

это приводило к активации дислокаций сверхрешеток в сплаве на основе γ-TiAl, обо-

гащенном алюминием. Образование сверхструктур в матричной фазе γ-TiAl являлось 

причиной низкой пластичности сплавов на основе γ-TiAl. Различия в значениях КНСС 

между этими двумя системами скольжения (обычной и сверхструктурной) становятся 

ярко выраженными при образовании ДПСС в фазе Al5Ti3. Присутствие фазы Al5Ti3 

приводит к уменьшению частоты распада дислокаций <101] на дислокации 1/2<110] и 

1/2<112]. В работе [95] показано, что при температуре 500 °С значения КНСС для 

плоскостей {111} <101] линейно возрастают с увеличением концентрации алюминия, 

тогда как значения КНСС для плоскостей {111} 1/2<110] вначале низкие, а затем 

быстро возрастают из-за сложной пластинчатой морфологии решетки [75]. Предпо-

лагалось, что кристаллы фазы γ-TiAl в сплавах с содержанием алюминия >56% 

имеют более высокие значения КНCC для единичного скольжения дислокаций 

1/2<110] {111}, чем для скольжения дислокаций <101] семейства плоскостей {111} 

до некоторого температурного уровня [87, 96, 97]. Увеличение концентрации алю-

миния упрочняло фазу γ-TiAl и разница в параметрах КНСС увеличивалась, что ука-

зывало на менее подвижные обычные дислокации, чем дислокации <101] [76, 93]. 

Авторы работ [78, 80] сделали аналогичные выводы после исследования сплавов со-

ставов Al–45,3Ti, Al–44Ti, Al–42Ti, Al–40Ti и Al–37,5Ti после термообработки при 

температурe 1200 °C и установили, что ниже пиковой температуры дислокации сверх-

решетки контролируют КНСС в сплаве состава Al–42Ti, а затем начинают резко сни-

жаться и опускаются ниже линии сверхдислокационного скольжения. В работах  

[78, 80] также сообщалось, что при температурах <600 °С значения КНСС для единич-

ного скольжения дислокации 1/2<110] значительно больше, чем значения для скольже-

ния дислокации <101] сверхрешетки. Соотношение значений КНСС для этих скольже-

ний составляет 1:(1,5–2,0) при комнатной температуре. При температурах >900 °С 

наблюдалась обратная тенденция: после температуры 1050 °С сверхскольжение уже не 

было активным в сплаве состава Al–44Ti [81]. В работе [97] приведены противоречи-

вые случаи, в которых скольжение на плоскостях <011] {111} оценивается за счет по-

давления ДПСС некоторых систем скольжения. При образовании прерывистых пластин 

фазы r-Al2Ti скольжение может происходить через межфазный промежуток при 

нагрузке под углом 90 градусов, что облегчает процесс деформации с наименьшими 

значениями КНСС в системе дислокаций 1/2<112] {111} и высокими значениями 

КНСС для систем дислокаций 1/2<110] {111}. В исследовании [77] отмечалось, что 

при температуре -77 °C значения КНСС оказываются не зависящими от ориентации 

нагрузки, но они наблюдались для всех ориентаций при температурах 400–800 °C,  

a при температурах >900 °C ориентационная зависимость КНСС и разница между  

системами скольжения была незначительной [98]. 
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Отмечалось, что фаза r-Al2Ti с ДПСС при некоторых ориентациях определяла 
процесс деформации, однако при этом не совсем понятно влияние ДПСС на системы и 
механизмы скольжения. Предполагалось, что прочная фаза r-Al2Ti сначала поглощает 
внешнюю нагрузку, затем она перераспределяет ее в более мягкую фазу γ-TiAl. Это со-
гласовалось с тем, что меньше пиковой температуры движения дислокаций обычного 
типа подавляются ДПСС, вызывая дополнительное упрочнение, которое может сохра-
няться при повышенных температурах [99].  

 
Заключения 

Исследования сплавов системы Ti–Al в области существования интерметаллид-
ных фаз показали присутствие упорядоченных соединений γ-TiAl и Al2Ti, метастабиль-
ной фазы Al5Ti3 и фазы Al3Ti, имеющих одно- или длиннопериодные сверхструктуры. 

Метастабильная фаза Al5Ti3 имеет широкий интервал концентраций и стабильна 
до температуры 880 °C, высокотемпературная фаза h-Al2Ti – до 1215 °C, а низкотемпе-
ратурная фаза r-Al2Ti – при комнатной температуре. 

При температурах >1215 °C фаза h-Al2Ti переходит в фазу TiAl с однопериодной 
сверхструктурной решеткой. 

Формирование двухфазных сплавов r-Al2Ti+γ-TiAl с пластинчатой структурой 
достигается термической обработкой в областях r-Al2Ti+γ-TiAl или γ-TiAl с регулируе-
мой скоростью охлаждения.  

Двухфазные сплавы r-TiAl2+γ-TiAl с пластинчатой структурой обладают  
аномальными механическими свойствами – увеличенной прочностью и сниженной 
пластичностью при температурах от 900 до 1100 °C. 
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