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ВЛИЯНИЕ ДЛИТЕЛЬНОСТИ ТЕРМИЧЕСКОГО ВОЗДЕЙСТВИЯ
НА МИКРОСТРУКТУРУ И МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА УЛЬТРАМЕЛКОЗЕРНИСТЫХ

БИОИНЕРТНЫХ СПЛАВОВ Zr − 1 мас. % Nb и Ti − 45 мас. % Nb *

Представлены результаты термической стабильности микроструктуры и механических свойств ультрамел-
козернистых сплавов Zr − 1 мас. % Nb и Ti − 45 мас. % Nb после долговременного термического воздействия при
температуре 400 °С. Показано, что в сплаве Zr − 1 мас. % Nb в ультрамелкозернистом состоянии с увеличением
продолжительности отжигов от 5 до 360 ч наблюдается рост структурных элементов (зерна, субзерна, фрагмен-
ты) матричной фазы α-Zr и частиц β-Nb, что обусловлено процессами рекристаллизации и приводит к разупроч-
нению сплава и снижению микротвердости и предела текучести. Установлено, что отжиг вплоть до 360 ч не ока-
зывает влияния на размер структурных элементов матричной β-фазы в сплаве Ti − 45 мас. % Nb, но способствует
заметному росту зерен α- и ω-фаз. Выявлено, что разупрочнение сплава Ti – 45 мас. % Nb и уменьшение его ме-
ханических характеристик связано с процессами возврата на границах зерен, c ростом наноразмерных зерен
α- и- ω-фаз и уменьшением их вклада в дисперсионное упрочнение.
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Введение
Развитие современного медицинского материаловедения диктует особые требования к разра-

ботке новых материалов на основе биоинертных металлов. В настоящее время большое внимание
уделяется задачам повышения функциональных свойств материалов для медицинских импланта-
тов, включающих не только биологическую, но и биомеханическую совместимость без дополни-
тельного упрочнения за счет легирования «токсичными» элементами. Согласно литературному
анализу, перспективным направлением является разработка биоинертных сплавов на основе тита-
на, циркония и ниобия с низким модулем упругости [1−3]. Модуль упругости титана и средне-
прочных титановых сплавов находится в пределах 100–120 ГПa, что значительно выше модуля
упругости костной ткани. Содержание ниобия в сплаве системы титан – ниобий до 40–45 мас. %
приводит к стабилизации β-фазы и уменьшению модуля упругости до 55−60 ГПа, что сопоставимо
с модулем упругости кортикальной кости (30–40 ГПа) [2]. Цирконий, легированный ниобием, так
же как и титановые сплавы, обладает высокой коррозионной стойкостью, прочностью и биоинерт-
ностью и применяется в медицине. Модуль упругости сплавов системы цирконий – ниобий нахо-
дится в пределах 60−100 ГПа в зависимости от структурно-фазового состояния и содержания нио-
бия [3].

Широкое применение указанных сплавов в медицине ограничено их недостаточно высокими
прочностными свойствами, такими, как пределы прочности и текучести, твердость и др. Для тита-
на, легированного ниобием до 45 мас. %, предел текучести составляет 340 МПа, а предел прочно-
сти − 480 МПа [4], что ниже уровня механических свойств среднепрочных титановых сплавов ме-
дицинского применения. Получение объемной наноразмерной (НС) и/или ультрамелкозернистой
(УМЗ) структуры в сплавах за счет деформационных обработок, в том числе методами интенсив-
ной пластической деформации (ИПД), позволяет обеспечить значительное повышение конструк-
ционной прочности материала и решить проблему повышения механических свойств [5].

Существенное отличие физико-механических свойств УМЗ- и НС-металлов и сплавов от
крупнокристаллических (КК) аналогов связано с особенностями их микроструктуры, прежде всего
с большой объемной долей неравновесных границ зерен, высокой концентрацией дефектов на
границах зерен и в приграничных областях, высокой плотностью дислокаций в теле зерен [6, 7] .
Одним из основных вопросов развития научных основ получения НС / УМЗ-сплавов является ре-
шение задачи, связанное со стабильностью их структурно-фазового состояния и механических
свойств и с получением оптимальных механических характеристик в результате последующих
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термообработок. В настоящее время в России и за рубежом активно проводятся работы по полу-
чению и исследованию УМЗ-металлов и сплавов [6−9]. Однако в современной литературе отсутст-
вуют системные экспериментальные данные о микроструктуре, особенностях структурно-
фазового состояния и механических свойствах УМЗ-биоинертных сплавов медицинского назначе-
ния после длительного термического воздействия.

Цель работы – анализ влияния длительного термического воздействия на микроструктуру и
механические свойства УМЗ-сплавов Zr − 1 мас. % Nb (Zr−1Nb) и Ti − 45 мас. % Nb (Ti−45Nb).

Материалы и методы исследования
В качестве материала исследования выбраны сплавы Zr−1Nb и Ti−45Nb в УМЗ-состоянии.

УМЗ-состояние в исследуемых сплавах получали комбинированным методом ИПД, который
включал свободное аbс-прессование и многоходовую прокатку в ручьевых валках с последующим
дорекристаллизационным отжигом [10, 11]. На первом этапе применяли трехцикловое аbс-
прессование. Температура заготовки после каждого цикла прессования ступенчато понижалась в
интервале 500−400 °С. При этом каждый цикл состоял из трехкратного прессования при заданной
температуре. После каждого процесса заготовку поворачивали на 90° вокруг продольной оси, пер-
пендикулярной направлению предыдущего прессования. Величина относительной деформации
заготовок при каждом прессовании составляла 40–50 %. На втором этапе заготовки деформирова-
ли в процессе многоходовой прокатки при комнатной температуре до суммарной степени дефор-
мации 75 %. Прокатка обеспечивала дополнительное измельчение зерна и формирование более
однородной структуры, созданной в объеме заготовок на этапе прессования [10]. Для снижения
остаточных напряжений и повышения пластичности после прокатки заготовки в виде прутков
с размерами 6×6×400 мм подвергали одночасовому отжигу при температуре 350 °С в аргоне.

Вырезанные из прутков образцы УМЗ-сплавов отжигали при температуре 400 °С в течение 5,
10, 24, 120, 240 и 360 ч также в аргоне. Выбранная температура отжигов намного ниже температу-
ры фазовых превращений в системах Zr−Nb и Ti−Nb и соответствует диапазону между температу-
рой верхнего предела термостабильности (350 °С) [12] и температурой начала рекристаллизации
(500 °С) УМЗ-состояния для исследуемых сплавов [13].

Микроструктуру образцов анализировали на просвечивающем электронном микроскопе
(JEOL JEM 2100). Микротвердость измеряли по Виккерсу на микротвердомере Duramin 5. Рентге-
нофазовый анализ (РФА) проводили с помощью дифрактометра ДРОН-7 в CоKα-излучении. Ме-
ханические испытания на сжатие образцов были выполнены на испытательной машине
Alter+Bai AG LFM-125 при скорости деформации 3⋅10–5 с–1. Исследования проводили на оборудо-
вании ЦКП «НАНОТЕХ», ИФПМ СО РАН. Средний размер элементов структуры (зерна, субзер-
на, фрагменты) рассчитывали методом секущей по светлопольным и темнопольным изображениям
[14]. Микроструктурные исследования, РФА и измерение микротвердости проводили для попе-
речного сечения прутка.

Результаты и их обсуждение
Типичные электронно-микроскопические изображения УМЗ-микроструктуры сплавов

Zr–1Nb и Ti–45Nb после ИПД представлены на рис. 1. Видно, что для обоих сплавов характер
УМЗ-микроструктуры подобен. Наблюдаются как фрагменты и субзерна, так и уже сформировав-
шиеся зерна. Характерной особенностью УМЗ-микроструктуры для обоих сплавов является при-
сутствие на светлопольных изображениях в большом количестве контуров экстинкции, свидетель-
ствующих о наличии остаточных упругих напряжений и искажений кристаллической решетки.
Внутри субзерен присутствует развитая дислокационная субструктура.

На микродифракционных картинах для сплавов Zr−1Nb (рис. 1, а, вставка) и Ti−45Nb (рис. 1, в,
вставка) наблюдается большое количество точечных рефлексов разной интенсивности, располо-
женных по окружностям, что указывает на присутствие как большеугловых, так и малоугловых
разориентаций на границах субзерен и зерен. Расшифровка микродифракций для сплава Zr−1Nb
выявила наличие рефлексов высокой интенсивности от основной фазы α-Zr (ГПУ-решетка) и низ-
кой интенсивности от фазы β-Nb (ОЦК-решетка). Следует отметить, что на светлопольных изо-
бражениях частицы фазы β-Nb явно не наблюдаются, и поэтому они были дополнительно иденти-
фицированы методом микрорентгеноспектрального анализа. Средний размер элементов структуры
матричной α-фазы циркония составил 0.2 мкм, а размеры частицы фазы β-Nb варьировались
в диапазоне 0.01−0.03 мкм (рис. 1, а, б).
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На микродифракционных картинах сплава Ti−45Nb идентифицированы рефлексы трех фаз:
матричной β-фазы на основе твердого раствора титана или ниобия (ОЦК-решетка), α-фазы титана
(ГПУ-решетка) и неравновесной ω-фазы (ГП-решетка). На светлопольных изображениях микро-
структуры сплава наблюдаются матричные субзерна β-фазы и более мелкие наноразмерные зерна
глобулярной формы α-фазы, которые локализуются в стыках и на границах зерен β-фазы
(рис. 1, в, г). Формированию частиц α-фазы преимущественно равноосной глобулярной формы
способствует повышенная плотность дислокаций в УМЗ-структуре, которая влияет на состояние
межфазных α/β-границ и, следовательно, на механизмы их миграции [15, 16]. Средний размер
структурных элементов β-фазы составил 0.2 мкм, а для α-фазы – 0.05 мкм. По объему зерен
β-фазы равномерно распределяются эллипсоидные частицы ω-фазы с размерами 0.01−0.02 мкм
(рис. 1, д).
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Рис. 1. Светлопольные электронно-микроскопические с соответствующими мик-
родифракциями (а, в) и темнопольные (б, г, д) изображения микроструктуры
сплавов Zr–1Nb (а, б) и Ti–45Nb (в–д) в УМЗ-состоянии. Стрелками показаны α-,
β- и ω-фазы

На рис. 2 и 3 приведены изображения микроструктуры УМЗ-сплавов Zr−1Nb и Ti−45Nb после
отжигов при температуре 400 °С в интервале 5−360 ч. При длительности отжига, равной 5 ч, сред-
ний размер структурных элементов для сплава Zr–1Nb увеличивается до 0.28 мкм. На изображе-
ниях микроструктуры в локальных местах появляются достаточно четкие субзеренные границы
(рис. 2, а). Дальнейшее увеличение длительности отжигов от 10 до 24 ч приводит к возрастанию
доли субзерен, имеющих форму, близкую к равноосной. Средний размер структурных элементов
составил 0.29 и 0.31 мкм при длительности отжига 10 и 24 ч соответственно (рис. 2, б, в). Отжиг
в течение 120 ч способствует дальнейшему укрупнению субзерен, средний размер которых равен
0.36 мкм (рис. 2, г). При более длительных термических воздействиях в течение 240 и 360 ч про-
исходит дальнейшее совершенствование границ субзерен и перераспределение дислокаций
(рис. 2, д, е). В отдельных областях наблюдаются зерна с четкими равновесными границами (рис. 2, е).
Размер структурных элементов матричной фазы α-Zr находится в диапазоне 0.39– 0.49 мкм, что со-
ответствует УМЗ-состоянию. Размеры частиц β-Nb несколько увеличиваются при отжиге в течение
360 ч и составляют 0.015−0.04 мкм по сравнению с состоянием без отжигов (0.01−0.03 мкм).

Для сплава Ti−45Nb в ходе отжигов в интервале 5−10 ч изменение общего характера УМЗ-
микроструктуры не происходит, а в теле субзерен сохраняется дислокационная субструктура
(рис. 3, а, б). При длительности отжигов, равной 24 ч, происходит совершенствование границ зе-
рен (рис. 3, в). С увеличением длительности отжигов до 120 ч наблюдается увеличение ширины
контуров экстинкции (рис. 3, г), что указывает на формирование равновесной структуры за счет
релаксации внутренних напряжений и протекания процессов возврата на границах субзерен. При
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этом фазовый состав сплава Ti−45Nb сохраняется. При термическом воздействии в течение 240 и
360 ч характер УМЗ-структуры качественно не меняется. Продолжается совершенствование гра-
ниц субзерен, снижается плотность дислокаций, что свидетельствует о дальнейшем переходе в
более равновесное состояние.

На светло- и темнопольных изображениях в сплаве Ti−45Nb после отжигов в интервале 120–
360 ч присутствуют зерна и субзерна β- и α-фаз, а также наночастицы ω-фазы, которые локализо-
ваны в теле субзерен β-фазы (рис. 3, г−е). Отметим, что в ходе отжигов зерна α-фазы сохраняют
глобулярную форму, а зерна ω-фазы − эллипсоидную. На микродифракциях, представленных на
рис. 3, г−е, вставки, показаны рефлексы от идентифицированных трех фаз.

а

5 ч
0.2 мкм 0.2 мкм 

24 ч

в

10 ч 0.2 мкм

б

0.5 мкм360 ч

Nbβ

Nb

0002α

1011α

1011
α

е

0.2 мкм120 ч

г

0.2 мкм
240 ч

д

Рис. 2. Светлопольные электронно-микроскопические изображения с соответст-
вующими микродифракциями УМЗ-сплава Zr–1Nb (а−е) после отжигов (400 °С)
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Рис. 3. Светлопольные электронно-микроскопические с соответствующими мик-
родифракциями (а−д) и темнопольное (е) изображения УМЗ-сплава Ti–45Nb по-
сле отжигов (400 °С) при длительности, ч: а − 5; б − 10; в − 24; г − 120; д, е − 360

В результате отжигов в интервале 5−360 ч средний размер β-фазы практически не меняется и
находится в диапазоне 0.2−0.24 мкм. Некоторый разброс значений среднего размера структурных
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элементов β-фазы, по-видимому, связан с ростом уже существующих зерен β-фазы и появлением
новых зерен за счет эволюции дислокационной структуры внутри фрагментов и формирования
новых границ при нагреве. В то же время увеличение продолжительности отжигов от 5 до 360 ч
способствует заметному росту размеров структурных элементов зерен α- и ω-фаз. Так, после от-
жига при длительности 360 ч средний размер элементов α-фазы увеличивается практически
в 3 раза и равен 0.14 мкм, а ω-фазы – в 4 раза и составил 0.06 мкм.

Для изучения фазовых превращений в исследуемых сплавах был проведен РФА, результаты
которого представлены на рис. 4. Согласно данным РФА, в УМЗ-сплаве Zr−1Nb присутствует
только основная фаза α-циркония (рис. 4, а). Рефлексы от второй фазы − частиц β-Nb, которые
были выявлены при расшифровке микродифракций в результате анализа просвечивающей элек-
тронной микроскопии (ПЭМ), методом РФА не удалось идентифицировать. На дифрактограммах,
полученных для исходного УМЗ-состояния, преимущественная ориентация зерен соответствует
направлению (101), что может указывать на наличие кристаллографической текстуры, форми-
рующейся в результате ИПД. С увеличением продолжительности отжигов наблюдается уменьше-
ние уширения рентгеновских линий, что говорит о релаксации внутренних напряжений. После
отжигов отмечается изменение интенсивности пиков от зерен основной фазы α-Zr для отражений
(002) и (101), что может свидетельствовать об эволюции текстуры. При этом изменения фазового
состава после отжигов не происходит.

20 40 60 80 100 120 140

а

•(
10

5)

2θ, град

360 ч

240 ч

120 ч

24 ч

10 ч
5 ч

УМЗ

•(
11

4)
•(

21
1)

• − α−Zr

•(
20

3)

•(
10

4)

•(
00

4)
•(

11
2)

•(
10

3)
•(

11
0)

•(
10

2)• (
10

1)
•(

00
2)

•(
1 0

0)

40 50 60 70 80 90 100 110

•

�

(2
01

)
(2

00
)

(1
01

)

(1
00

)

•(
20

0)
•

•(
22

0)

•

•

УМЗ

�

�

�

�

�

�

�

�

�

�

�

•

•

• − β
� − α

•
•
•

•

•

� 360 ч
240 ч

120 ч

24 ч
10 ч

5 ч

•(
11

0)

•
•(

21
1)

•

� �

� �

� �

� �

• � �

� �

� �

2θ , град

б

Рис. 4. Дифрактограммы сплавов Zr−1Nb (а) и Ti−45Nb (б) в УМЗ-состоянии и после отжигов
(400 °С) в интервале 5−360 ч

На дифрактограммах для исходного УМЗ-состояния сплава Ti−45Nb характерна преимущест-
венная ориентация зерен β-фазы в направлении (110), а зерен α-фазы – в направлении (100), что
свидетельствует о наличии кристаллографической текстуры (рис. 4, б). Сравнение дифрактограмм
образцов сплава Ti−45Nb, подвергнутых отжигам при различной длительности, показывает изме-
нение соотношения интенсивностей между рефлексами основной β-фазы, что, по-видимому, свя-
зано с трансформацией в результате нагрева кристаллографической текстуры, сформированной
в результате ИПД. После отжигов в течение 5–360 ч для Ti−45Nb обнаружены рефлексы от β- и
α-фаз. Методом РФА ω-фазу не удалось идентифицировать, вероятно, вследствие ее малой объем-
ной доли, которая составляет около 2–3 % для всех исследуемых образцов, согласно данным
ПЭМ.

Количественный анализ показывает, что в результате отжига в течение 5 ч объемная доля
α-фазы несколько увеличивается до 6 % по сравнению с исходным УМЗ-состоянием, где объемная
доля α-фазы составляет 5 %. В ходе дальнейшего увеличения продолжительности отжигов
до 360 ч объемная доля α-фазы достигает 8 %. По-видимому, количество α-фазы в УМЗ-сплаве
Ti−45Nb может увеличиваться вследствие ее зарождения на границах β-зерен (превращение β→α)
или на ω-частицах (превращение ω→α), а также за счет увеличения размеров α-зерен при терми-
ческом воздействии [17].
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В таблице приведены экспериментальные данные по влиянию длительности отжигов τ при
температуре 400 °С на средний размер структурных элементов dср, микротвердость Нμ и предел
текучести σ0.2 (при сжатии) для сплавов Zr−1Nb и Ti−45Nb в КК- и УМЗ-состояниях. На основе
этих данных для сплавов Zr−1Nb и Ti−45Nb были получены зависимости dср(τ), Нμ(τ) и σ0.2(τ), ко-
торые представлены на рис. 5.
Влияние длительности отжигов при температуре 400 °С на средний размер структурных элементов

и механические свойства УМЗ-сплавов Zr–1Nb и Ti–45Nb

Zr–1Nb Ti–45Nb

dср, мкм dср, мкмСостояние

α-фаза
Нμ, МПа σ0.2

*, МПа
β-фаза α-фаза ω-фаза

Нμ, МПа σ0.2
*, МПа

КК 10 1450 420 40 - 0.02 1740 430
УМЗ 0.20 2290 540 0.20 0.05 0.015 2770 920

5 0.28 2020 440 0.20 0.05 0.002 2770 885
10 0.29 2000 420 0.24 0.07 0.030 2670 770
24 0.31 2011 410 0.21 0.07 0.030 2640 670
120 0.36 1700 380 0.22 0.11 0.034 2550 655
240 0.39 1690 365 0.24 0.14 0.053 2500 650О

тж
иг

, ч

360 0.49 1685 340 0.22 0.14 0.060 2500 530
Прим е ч а н и е .  σ0.2
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Рис. 5. Зависимости среднего размера структурных элементов фаз, микротвердости и предела те-
кучести от длительности отжига при 400 °С сплавов Zr−1Nb (а) и Ti−45Nb (б)

Полученные результаты свидетельствуют о том, что ИПД способствует измельчению зерна
до УМЗ-состояния и приводит к увеличению микротвердости и предела текучести соответственно
в 1.6 и 1.3 раза для сплава Zr−1Nb и в 1.5 и 2.5 раза для сплава Ti−45Nb по сравнению с КК-
состоянием. Отметим, что при испытаниях на сжатие разрушение УМЗ-образцов происходило при
деформациях, превышающих 20 %. При такой деформации прочность образцов в УМЗ-состоянии
составила 920 МПа для Zr−1Nb и 1190 МПа для Ti−45Nb.

Отжиги в интервале 5−360 ч в сплаве Zr−1Nb приводят к заметному росту среднего размера
элементов структуры матричной α-фазы циркония от 0.28 до 0.49 мкм (рис. 5, а). В ходе термиче-
ского воздействия наблюдается снижение микротвердости и предела текучести, т.е. происходит
разупрочнение сплава Zr−1Nb, которое обусловлено укрупнением α-частиц матричной фазы цир-
кония и β-фазы ниобия, а также процессами возврата и рекристаллизации. При этом интенсив-
ность процессов рекристаллизации возрастает с увеличением продолжительности отжигов.

Другая картина наблюдается при термическом воздействии на УМЗ-сплав Ti−45Nb. Было об-
наружено, что отжиг в течение 360 ч не приводит к заметному увеличению размеров матричной
β-фазы (рис. 5, б). Это обусловлено наличием наноразмерных зерен α-фазы по границам зерен
β-фазы, а также присутствием наноразмерных зерен ω-фазы, что сдерживает их рост. В то же вре-
мя наблюдается заметное увеличение среднего размера структурных элементов α- и ω-фаз, что
вызвано диффузионными процессами, имеющими место в ходе термического воздействия. При
длительности отжигов в интервале 5−24 ч в УМЗ-сплаве Ti−45Nb наблюдается снижение микро-
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твердости и предела текучести, связанное с процессами возврата и релаксацией внутренних на-
пряжений в деформированной структуре. Увеличение продолжительности отжига от 24 до 360 ч
ведет к дальнейшему снижению уровня микротвердости и предела текучести, что обусловлено
укрупнением зерен α- и ω-фаз, а также процессами возврата на границах.

Повышение уровня прочностных характеристик в УМЗ-металлах обычно связывают с зерно-
граничным или субструктурным упрочнением в соответствии с соотношением Холла – Петча [7,
18, 19]. Кроме того, накопление в УМЗ-структуре дефектов с большой долей неравновесных гра-
ниц, являющихся источниками упругих дальнодействующих напряжений, способствует дополни-
тельному повышению механических свойств сплавов в УМЗ-состоянии. Субструктурное упрочне-
ние наиболее явно проявляется в сплаве Zr−1Nb.

В сплаве Ti−45Nb дополнительный вклад в упрочнение вносят наноразмерные зерна α- и
ω-фаз. По-видимому, зерна α-фазы огибаются дислокациями по механизму Орована [20]. При этом
получаемый вклад от зерен α-фазы в упрочнение связан с их объемной долей и размером. Упроч-
няющий эффект дисперсионного упрочнения от ω-частиц основывается на взаимодействии частиц
с дислокациями. При этом ω-фаза сохраняет когерентность границ с β-фазой, в результате чего
возникают упругие напряжения вокруг ω-частиц [20]. Наибольший вклад в прочность сплава вно-
сит ω-фаза по сравнению с α-фазой. При деформации частицы ω-фазы перерезаются дислокация-
ми по механизму Мотта – Набарро, при этом затрачивается дополнительная энергия на образова-
ние дислокаций или новой поверхности раздела фаз [21].

Таким образом, долговременные отжиги при температуре 400 °С в течение 5−360 ч сплавов
Zr−1Nb и Ti–45Nb в УМЗ-состоянии, полученных методом аbc-прессования с последующей про-
каткой, приводят к эволюции микроструктуры, росту размеров элементов структуры и отдельных
фаз, изменению их вклада в дисперсионное упрочнение, что, в свою очередь, вызывает разупроч-
нение УМЗ-сплавов и снижение их механических свойств.

Выводы

1. Показано, что отжиги при температуре 400 °С в течение 5−360 ч приводят к эволюции
микроструктуры УМЗ-сплавов Zr−1Nb и Ti-45Nb, полученных методом аbc-прессования с после-
дующей прокаткой. С увеличением продолжительности отжигов в сплаве Zr−1Nb наблюдается
рост структурных элементов матричной фазы α-Zr и частиц β-Nb с сохранением фазового состава.

2. Установлено, что отжиги до 360 ч в УМЗ-сплаве Ti–45Nb не оказывают влияния на размер
структурных элементов матричной β-фазы, но способствуют заметному росту зерен α- и ω-фаз.
Объемная доля α-фазы увеличивается до 8 % за счет ее зарождения на границах β-зерен или на
ω-частицах.

3. Показано, что отжиги (400 °С) в течение 5−360 ч приводят к некоторому снижению микро-
твердости и предела текучести УМЗ-сплавов Zr−1Nb и Ti−45Nb. Разупрочнение УМЗ-сплава
Zr−1Nb обусловлено ростом структурных элементов матричной фазы α-Zr и частиц β-Nb, что свя-
зано с процессами рекристаллизации, а УМЗ-сплава Ti–45Nb − c ростом наноразмерных зерен
α- и ω-фаз и уменьшением их вклада в дисперсионное упрочнение.
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