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Методами рентгеноструктурного анализа, оптической металлографии, растровой и просвечиваю-
щей электронной микроскопии аттестована микроструктура сплавов Al–0.3Sn–0.3Cu и Al–0.3Sn–
0.3Cu–0.15Zr. Оценку механических свойства этих сплавов проводили по результатам измерения
твердости и испытаний на растяжение. После добавления Zr дисперсные выделения фазыAl3Zr по-
служили местами затвердевания Sn. В то же время, Sn сыграл важную роль в пространственном рас-
пределении θ-фазы (Al2Cu). Это привело к тому, что, при экструзии материала, произошло рассло-
ение фаз β(Sn) и Al2Cu. При одновременном присутствии в материале Al3Zr и Sn квазибинарные об-
разования Sn–θ(Al2Cu) были распределены в матрице более равномерно. При этом частицы Al3Zr
препятствовали скольжению дислокаций, повышали стабильность промежуточных субграниц и со-
противление материала рекристаллизации. Все это явилось причиной значительного улучшения
механических свойств сплава Al–0.3Sn–0.3Cu–0.15Zr.
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1. ВВЕДЕНИЕ

Среди сплавов на основе Al–Sn, широко ис-
пользующихся в качестве подшипниковых мате-
риалов в автомобильной промышленности и су-
достроении [1, 2], Al–Sn–Cu сплав является вы-
сокоэффективным международно признанным
материалом, имеющим почти четыре десятилетия
истории, как подшипниковый материал для дви-
гателей. Обычно, для того, чтобы улучшить ха-
рактеристики сплавов на основе Al–Sn, в матри-
цу добавляют Si, Cu, Mg и другие элементы [3]. В
составе этих сплавов олово является очень важ-
ным элементом из-за его низкой прочности, низ-
кого модуля упругости, низкой температуры
плавления и ряда характеристик, препятствую-
щих схватыванию Al-сплава с железом. Фазы
олова в подшипниковых материалах Al–Sn могут
обеспечить такие необходимые антифрикцион-
ные свойства, как хорошая адгезия, устойчивость
к нагрузкам, износостойкость и коррозионная
стойкость при скольжении. Олово имеет низкую
растворимость в алюминии; его небольшое коли-
чество образует с алюминием и другими (распре-

деленными в алюминиевой матрице) элементами
изолированные включения со структурой эвтек-
тики [1, 2, 4]. Тот факт, что Cu растворяется в
алюминии почти полностью с образованием
твердого раствора, в котором олово существует в
виде частиц β(Sn)-фазы, приводит к уменьшению
постоянной кристаллической решетки α-Al, уве-
личению сил связи между атомами в сплаве Al–
Sn–Cu и, таким образом, к уменьшению коэффи-
циента его линейного расширения. При тех же
условиях нагружения сплав алюминий–олово–
медь по сравнению с матричным сплавом де-
монстрирует уменьшение износа [5]. Cплавы
Al–Sn–Cu обычно подвергаются процессам го-
рячей деформации: экструзия, ковка и т.д. На
механические свойства сплавов Al–Sn–Cu влия-
ют их химический состав, предыстория дефор-
мирования и микроструктура после их термоме-
ханической обработки [6]. Есть сообщения, что
добавление микролегирующих элементов (Zr и
Sn), в высокопрочные алюминиевые сплавы (на
основе Al–Cu, Al–Li, Al–Cu–Li, Al–Li–Cu–Mg)
дает высокую ударную вязкость и повышает
прочность этих сплавов [7–12].
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В нескольких исследованиях показано, что до-
бавки циркония повышают стойкость сплавов
Al–Sn–Cu к рекристаллизации, а также приводят
к увеличению предела текучести в результате тер-
мообработки за счет торможения подвижных дис-
локаций когерентными выделениями фазы Al3Zr
[13–15]. Механические свойства материалов –
прочность, вязкость разрушения и устойчивость к
коррозии под напряжением, были улучшены в ре-
зультате появления эффекта закрепления дисло-
каций на выделениях фазы Al3Zr. С одной сторо-
ны, из-за низкой растворимости и малой диффу-
зионной подвижности атомов Zr в матрице Al
когерентные выделения фазы Al3Zr весьма устой-
чивы при высоких температурах [16]. С другой сто-
роны, низкая межфазная (Al3Zr/α-Al) энергия,
очень высокая твердость (>5 ГПа) и устойчивость
к растворению или агломерации самих дисперс-
ных выделений фазы Al3Zr, приводят к тому, что
эти частицы вносят вклад в дисперсионное
упрочнение сплава в процессе гомогенизации и
термообработки. Из-за большой разницы между
точками плавления Al и Zr, во время процесса за-
твердевания металла более тугоплавкий Zr легче
образует центры кристаллизации расплава [17].
Наличие этих выделений способствует формиро-
ванию измельченной субзеренной структуры и в
процессе термомеханической обработки матери-
ала [6].

Кроме того, выделение частиц фазы Al3Zr так-
же препятствовало огрублению микроструктуры
[7]. Выделения фазы Al3Zr, обладающие замеча-
тельными свойствами, предопределили то, что Zr
стал одним из ключевых элементов при разработке
высокопрочного алюминиевого сплава. Было про-
ведено несколько исследований термической об-
работки алюминиевых сплавов с цирконием, где
сообщалось больше о влиянии Al3Zr дисперсоидов
на субзерна и дислокации [1, 17–21]. Однако нами
в литературе не было найдено систематических ис-
следований влияния Zr на микроструктурный ме-
ханизм упрочнения сплава Al–Sn–Cu. Возникает
необходимость понять, как добавление Zr влияет
на микроструктуру сплава Al–Sn–Cu при дефор-
мации. Кроме того, добавление Zr или Sc в не-
больших количествах (около 0.15 мас. %) является
достаточным для того, чтобы вызвать примерно
85% уменьшение размера зерна без термической

обработки сплава [22]. Поэтому в этой статье бы-
ло выбрано содержание Zr в количестве 0.15 мас. %.

В настоящей работе механизм дисперсионно-
го упрочнения сплава Al–Sn–Cu выделениями
фазы Al3Zr был установлен по результатам анали-
за микроструктуры и механических характери-
стик сплава. Для анализа влияния добавки Zr на
механизмы упрочнения материала было проведе-
но исследование микроструктуры сплавов после
горячей экструзии.

2. МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Нами были использованы: промышленный
алюминий (чистоты 99.0–99.9 мас. %), олово
(99.5 мас. %) и алюминиево-медный сплав (Cu:
50 мас. %). Для экспериментов были изготовле-
ны два типа сплавов Al–Sn–Cu (A и B) различно-
го химического состава (A: Al–0.3Sn–0.3Cu;
B: Al–0.3Sn–0.3Cu–0.15Zr). Гомогенизация ли-
того сплава проводилась в течение 19 ч при 480°С.
Предварительная термообработка длилась 3 ч при
температуре 350°С. Механические испытания про-
водились при комнатной температуре. Образцы
для механических испытаний были подвергнуты
обработке на твердый раствор в течение 90 мин при
495°С, с последующей закалкой в воду. Образцы
были состарены при 165°С, продолжительность
старения приведена в табл. 1.

Для исследования была проведена подготовка
образцов. Чтобы получить конечное качество по-
верхности (с перепадом высоты неровностей)
~0.03 мкм, полировку образцов проводили на SiC
наждачной бумаге и с использованием суспензии
оксида алюминия. Для травления полированных
образцов использовали реактив Келлера (раствор
3 об. % фтористоводородной кислоты и 2 об. %
азотной кислоты в воде). Морфология микро-
структуры была исследована с помощью оптиче-
ского (ОМ) и сканирующего (РЭМ) электронно-
го микроскопа. Компоненты фаз устанавливались
методами энергодисперсионной спектроскопии
(ЭДС). Для идентификации фаз использовался
метод энергодисперсионной рентгеновской спек-
троскопии (в режиме: 40 кВ, 250 мА). Образцы для
исследования с помощью просвечивающей элек-
тронной микроскопии (ПЭМ) утоняли до 80 мкм,
затем полировали в струе электролита состава
70 об. % СН4О в 30 об. % HNO3 при температуре –
25°С. ПЭМ-исследование образцов происходило
при ускоряющем напряжении 200 кВ. Для изме-
рений прочности на растяжение и удлинения об-
разцов была использована установка для испыта-
ний на растяжение (со скоростью 2 мм/мин) моде-
ли RMT-D10. Для измерения твердости образцов
(табл. 2) был использован твердомер модели HV-5.

Таблица 1. Продолжительность старения образцов

Время, ч Al–Sn–Cu (A) Al–Sn–Cu–Zr (B)

12 Образец 1 Образец 4

14 Образец 2 Образец 5

16 Образец 3 Образец 6
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3. РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

3.1. Рентгеновские дифракционные спектры

Мы проанализировали рентгеновские ди-
фракционные спектры сплава Al–Sn–Cu (A) и
сплава Al–Sn–Cu–Zr (B). На рис. 1 можно видеть
обнаруженные дифракционные пики, соответ-
ствующие α-Al (ГЦК) и β-Sn (ОЦК). Фазы Аl3Zr
и Al2Cu не образовались из-за незначительного
количества циркония и меди, так что сложная фа-
за не была обнаружена.

3.2. Анализ микроструктуры

3.2.1. Результаты оптической микроскопии. Как
показано на рис. 2, микроструктура сплавов А и В
имеет различия, обусловленные влиянием Zr.
Ширина большинства цепочек частиц олова не-
постоянна (рис. 2а), так что частицы однородного
размера обнаружить нелегко. И, наоборот, на

рис. 2б представлены цепочки олова однородной
ширины.

Диапазон взаимной растворимости Al и Sn в
жидком состоянии очень велик, и только неболь-
шое количество олова растворяется в матрице
α(Al). Таким образом, компоненты сплава не обра-
зуют химических соединений, и олово существует в
свободном состоянии [4]. Когда температура пре-
вышает 231.9°С, в сплавах будут присутствовать ча-
стицы жидкого олова. Некоторое количество не-
прерывной сетчатообразной (Al–Sn) эвтектики
образуется на границах зерен. Эта эвтектика спо-
собна течь и собираться вдоль границ зерен в про-
цессе гомогенизации. Такое движение приводит
к разрушению непрерывной сетчатообразной эв-
тектики. Однако, поскольку некоторые частицы
агломерировали, степень зернограничной диф-
фузии олова уменьшилась. Это приводило к тому,
что частицы олова становились все более круп-
ными, и при последующем процессе экструзии
пространственное распределение выделений фа-
зы β(Sn) осталось неравномерным.

После легирования Zr, на рис. 2б можно ви-
деть равномерно распределенные цепочки олова.
В наших предыдущих исследованиях обсуждает-
ся, что из-за большого различия температур плав-
ления Sn и Zr мелкие выделения фазы Al3Zr ока-
зываются для олова центрами кристаллизации во
время охлаждения. В ходе гомогенизации, на гра-
ницах зерен формируются частицы фазы Al3Zr,
имеющие повышенную температуру плавления.
В то же время, в алюминиевой матрице появля-
ются жидкие частицы олова. При этом частицы
фазы Al3Zr выступают в качестве центров кри-
сталлизации, и жидкое олово собирается и растет
вокруг них во время охлаждения. Более того, ча-
стицы Al3Zr препятствуют течению и агломера-
ции олова. В результате вдоль границ зерен не

Рис. 1. Рентгеновские дифракционные спектры спла-
вов А и B.
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возникает сетки эвтектики, и в матрице появля-
ются мелкие дисперсные частицы олова.

3.2.2. Результаты электронной сканирующей
микроскопии. На рис. 3 представлены РЭМ-мик-
рофотографии частиц в образцах 3 и 6 (см. табл. 1).
На рис. 3а, 3б показана микроструктура в сече-
нии, перпендикулярном направлению экструзии.
Микроструктуру в сечении, в котором лежит век-
тор направления экструзии, можно увидеть на
рис. 3в, 3г. Рис. 3д, 3е представляют увеличенное
изображение структуры, приведенной на рис. 3a, 3б
соответственно. Сплав Al–Sn–Cu является до-
вольно специфическим материалом. Очевидно,
что в системе Al–Sn возможно существование ин-
тервала несмешиваемости жидких фаз, и в этой
системе проявляется тенденция к расслоению.
Расслоение на фазы в жидком состоянии, возни-
кающее в сплавах Al–Sn–Cu, приводит к появле-
нию фаз β(Sn) и Al2Cu, пространственно сосед-
ствующих друг с другом в процессе затвердева-
ния [3]. Таким образом, на разрезе θ(Al2Cu)–Sn,
рассматриваемом как “квазибинарная” система
[5, 23–25], при 230°С была обнаружена равновес-
ная эвтектика.

Проведенный ЭДС-анализ частицы и слоя во-
круг нее (рис. 3ж) показал, что образовавшаяся
фаза имеет химический состав (Al2Cu + Sn).

Как показано на рис. 4, ЭДС-анализ использо-
вался для подтверждения химического состава
фазы, выделившейся в сплаве Al–Sn–Cu–Zr. Вы-
деления Al3Zr наблюдались в этом сплаве после
его гомогенизации. Большая степень переохла-
ждения вначале приводит к разделению расплава
на области, богатые Al, и области очень малого
размера, обогащенные Sn. Области, обогащен-
ные по Al, испытывают большую степень пере-
охлаждения, чем области, богатые оловом. Таким
образом, поначалу именно в областях, обогащен-
ных по Al, с более высокой скоростью будет про-
ходить образование центров кристаллизации и
затвердевание, и, затем, такие процессы завер-
шатся в богатой оловом (Sn) области. Согласно
полученному результату, выделения фазы Al3Zr
оказываются окруженными оболочкой из фазы
β(Sn), таким образом, они выступают как центры
кристаллизации в процессе охлаждения олова.
Можно сделать вывод, что эти частицы провоци-
руют появление некоторого количества частиц
фазы β(Sn) небольшого размера. Кроме того, сле-
дует упомянуть, что течению олова и росту его об-
разований также препятствуют частицы фазы
Al3Zr, локализованные на границах зерен. Эти яв-
ления приводят к увеличению объемной доли фа-
зы β(Sn). Как показано на рис. 3б, пространствен-
ное распределение частиц фазы β(Sn) в матрице
α(Al) в сплаве Al–Sn–Cu–Zr является более одно-
родным, чем в сплаве Al–Sn–Cu (см. рис. 3a). В то
же время, из-за того, что для выделений фазы

Al3Zr характерно низкое значение энергии по-
верхности раздела с матрицей α(Al), явление рас-
слоения в сплавах Al–Sn–Cu–Zr выглядит весьма
очевидным.

Добавление 1 мас. % Cu может привести к вы-
делению фазы Al2Cu, причем по результатам рас-
четов [26] объемная доля этой фазы увеличивает-
ся с ростом концентрации Cu. Следует иметь в
виду, что концентрация Cu влияет на морфоло-
гию эвтектических включений. В частности, при
1–2% Сu включения фазы Al2Cu имеют сфериче-
скую форму [27]. Как видно на рис.3, фазы β(Sn)
и Al2Cu могут иметь три формы: во-первых, как
пространственно раздельные небольшие яркие
пятна фазы β(Sn) (размер частиц <5 мкм), во-
вторых, как частицы фазы Al2Cu диаметром ме-
нее 3 мкм, и, в-третьих, как частицы большого
размера фазы β(Sn), в основном, окружающие
(как оболочки) или соседствующие с фазой Al2Cu;
основным образованием является квазибинар-
ный β(Sn) + θ(Al2Cu).

Однако, чтобы лучше понять физические
свойства сплавов, необходимо проанализировать
механизм образования квазибинарного образова-
ния Sn–θ(Al2Cu) с привлечением термодинами-
ческих расчетов. Итак, имеем следующую реак-
цию: L = ζ(AlCu) + (Sn). С увеличением массовой
доли Sn имеют место следующие изменения: L" =
= ζ(AlCu) + (Sn) (231.5 °С) → L" + ζ(AlCu) = (Sn) +
+ η(AlCu) (231.2°С) → L" + η(AlCu) = (Sn) + θ(Al2Cu)
(230.3°С) → L" = (Sn) + (Al) + θ(Al2Cu) (226.7°С).
С увеличением массовой доли Cu происходят
следующие изменения: L" = ζ(AlCu) + (Sn)
(231.5°С) → L" + ζ(AlCu) = (Sn) + δ(Al2Cu3)
(231.5°С) → L" + δ(Al2Cu3) = (Sn) + β (228°С) → L" =
= (Sn) + θ(Al2Cu) (226.7°С) [5, 23, 24]. Проанали-
зировав реакции L" = (Sn) + (Al) + θ(Al2Cu)
(226.7°С) и L" = (Sn) + θ(Al2Cu) (226.7°С), можно
доказать, что фазы β(Sn) и θ(Al2Cu) связаны друг
с другом. Таким образом, с помощью термодина-
мических расчетов был понят механизм форми-
рования квазибинарного комплекса Sn–θ(Al2Cu).

РЭМ-снимки квазибинарного комплекса Sn–
θ(Al2Cu), сделанные как перпендикулярно, так и
параллельно направлению экструзии, представ-
лены на рис. 3. Фаза β(Sn) чередуется с фазой Al2-
Cu (см. рис. 3в). В основном, большая часть фазы
β(Sn) имеет форму отдельных вытянутых вдоль
направления экструзии светлых частиц; изобра-
жение небольшого числа крупных частиц фазы
β(Sn) на рис.3в имеет “полосчатый” контраст.
После добавления Zr явление расслоения фаз
β(Sn) и Al2Cu становится очевидным. На рис. 3г,
3е можно наблюдать высокую объемную плот-
ность и более равномерное распределение квази-
бинарных комплексов Sn–θAl2Cu. Следователь-
но, из-за образования частиц фазы Al3Zr, про-
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Рис. 3. Морфология выделений (по данным РЭМ) в образцах (а, в, д, ж) – 3(А) и (б, г, е) – 6(В) (а, б, д, е – в направ-
лении, перпендикулярном направлению экструзии (НЭ); (в, г) – в направлении, совпадающем с НЭ, и (ж) – ЭДС-
анализ комплексного выделения (Al2Cu + Sn).
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странственное распределение квазибинарных
комплексов приобрело более однородный харак-
тер, что делает возможным улучшение свойств
исследуемых материалов.

3.2.3. Результаты просвечивающей электронной
микроскопии. Как показано на рис. 5, наличие фа-
зы Al3Zr подтверждается данными электронной
дифракции; дислокации и частицы Al3Zr взаимо-
действуют друг с другом. Во время горячей дефор-
мации количество субграниц увеличивалось с ро-
стом напряжения, но число частиц Al3Zr в едини-
це объема Al матрицы уменьшалось [9, 16, 28]. В
соответствии с этим результатом, на рис.5 можно

наблюдать мелкие частицы Al3Zr. В этих услови-
ях, мелкая частица Al3Zr мешала скольжению или
переползанию дислокации [29]. Как правило,
мелкие частицы Al3Zr наиболее эффективно за-
крепляют границы зерен и субзерен при термиче-
ской и механической обработках. Кроме того, во
время процесса охлаждения, мелкие частицы
Al3Zr обеспечивают резкий рост числа центров
кристаллизации, а также – числа квазибинарных
комплексов Sn–θ(Al2Cu) в единице объема мате-
риала.

Добавление небольшого количества Zr в спла-
вы на основе Al препятствует протеканию в них
рекристаллизации. Эффективность Zr в торможе-
нии рекристаллизации в широком ряде Al-сплавов
связана с образованием дисперсных (диаметром
20–30 нм) выделений фазы Al3Zr сферической и
кубической формы, показанных на рис. 5. Эти ча-
стицы, оказывающиеся на границах субзерен в
процессе экструзии, делают промежуточные суб-
границы устойчивыми и тем самым утрачиваются
условия, необходимые для образования зароды-
шей рекристаллизации в Al-сплавах [30–32]. В
результате, размер зерна матрицы после горячей
обработки будет мелким. Основной причиной то-
го, почему Zr – по сравнению с другими элемен-
тами – стал предпочтительным в качестве эле-
мента, препятствующего рекристаллизации, яв-
ляется его влияние на дислокации и границы
субзерен в промышленных Al-сплавах. Согласно
полученным результатам, поскольку выделения
фазы Al3Zr имеют превосходные характеристики,
микроструктура матрицы оказалась оптимизиро-

Рис. 4. Морфология Al3Zr выделений в сплаве Al–Sn–Cu–Zr после гомогенизации (по данным РЭМ).
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ванной, что делает возможным улучшение свойств
материалов.

3.3. Механические свойства

На рис. 6 показана прочность на растяжение
сплавов А и В после трех различных режимов ста-
рения (образцы 1 и 4 – при 165°С в течение 12 ч,
образцы 2 и 5 – при 165°С в течение 14 ч, образцы 3
и 6 – при 165°С в течение 16 ч). Сравнение
свойств на растяжение с результатами измерений
твердости показывает их одинаковые тенденции,
которые могут быть связаны, как отмечалось вы-
ше, с упрочнением. Известно, что алюминиевые
сплавы с добавками Zr демонстрируют более вы-
сокий уровень предела прочности и твердости.
Высокая прочность сплава Al–Sn–Cu–Zr обу-
словлена наличием частиц второй фазы. Эти ча-
стицы “декорируют” границы субзерен и препят-
ствуют переползанию дислокаций (см. рис. 5).

Дисперсные частицы фазы Al3Zr привели к из-
мельчению микроструктуры, представленной на
рис. 2 и 3. Была улучшена однородность про-
странственного распределения Sn и квазибинар-
ных комплексов Sn–θ(Al2Cu) в матрице. Кроме
того, рекристаллизованные зерна могут эффек-
тивно снижать прочность материала, но частицы
Al3Zr препятствуют рекристаллизации во время
термообработки. Таким образом, мелкие выделе-
ния оказывают заметное влияние на упрочнение,
а также могут уменьшить скорость роста зерна,
что приведет к улучшению свойств материала.
Табл. 2 показывает, что пластичность заметно не
изменилась, и в качестве первоначальной оценки
влияния микролегирующих элементов на меха-
нические свойства были использованы результа-
ты измерений твердости по Виккерсу. Самая низ-
кая твердость была получена на сплавах А, а самая
высокая – на сплавах В. Благодаря тому, что части-
цы Al3Zr имеют очень высокую твердость (>5 ГПа),
их присутствие дает заметный вклад в дисперси-
онное упрочнение материала как во время его го-
могенизации, так и термообработки.

Максимальное число частиц Al3Zr в единице
объема может быть получено в диапазоне темпе-
ратур старения 300–450°С [15, 25, 33]. Если тем-
пература термообработки превышает 450°С, то
это может сказаться на образовании дисперсных
обогащенных Zr выделений [30, 34, 35]. В этой
статье температура термообработки составляла

350°С, а число частиц Al3Zr на ед. объема достига-
ло максимума. Эти частицы сыграли важную роль
при закреплении дислокаций и границ субзерен.
Дислокации и границы субзерен были сгруппи-
рованы и имели сложный порядок вблизи частиц
Al3Zr, а эволюция субграниц была заметно подав-
лена. И наконец, образовывались границы зерен
с малым углом разориентировки. В конечном
итоге механические свойства материалов значи-
тельно улучшились.

4. ВЫВОДЫ
Настоящее исследование было сфокусировано

на изучении микроструктуры и свойств сплава
Al–Sn–Cu с добавками циркония. Механизм
упрочнения этого сплава Al–Sn–Cu–Zr проана-
лизирован вместе с его микроструктурными ха-
рактеристиками. Испытания на растяжение про-
водились на образцах сплавов, подвергнутых раз-
личным режимам старения, с целью получения
данных о механических свойствах изученных
сплавов, а также для понимания влияния добавок
на свойства при растяжении. На основании ана-
лиза полученных данных можно сделать следую-
щие выводы.

1. Мелкие выделения фазы Al3Zr не только вы-
ступают в качестве центров кристаллизации оло-
ва, но также увеличивают число этих центров в

Рис. 6. Прочность на растяжение образцов сплавов
Al–Sn–Cu (A) и Al–Sn–Cu–Zr (B) после старения
при 165°С.
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Таблица 2. Твердость и удлинение образцов

№ образца 1 2 3 4 5 6

Твердость, HV 118.66 130.59 111.72 123.20 138.99 129.23

Удлинение, % 10% 10 12 20 20 20
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процессе затвердевания, поэтому равномерное
распределение частиц Al3Zr влияет и на про-
странственное распределение олова.

2. После добавления Zr явление расслоения
фаз β(Sn) и Al2Cu в направлении экструзии вы-
глядело достаточно очевидным; и олово играло
важную роль в распределении частиц θ(Al2Cu),
так что квазибинарные комплексы Sn–θ(Al2Cu)
оказались распределенными в матрице более од-
нородно из-за присутствия частиц Al3Zr.

3. Переползание или скольжение дислокаций
затруднялось в присутствии мелких частиц Al3Zr;
эти частицы, “декорировавшие” границы субзе-
рен в процессе экструзии, сделали промежуточ-
ные субграницы устойчивыми; добавка циркония
привела к тому, что матрица после горячей обра-
ботки обрела мелкозернистую структуру благода-
ря торможению рекристаллизации.

4. Механические свойства материалов значи-
тельно улучшены: среднее значение предела
прочности увеличилось с 345 до 415 МПа, а мик-
ротвердость по Виккерсу увеличилась с 111.72 до
129.23 HV для сплава, содержащего 0.15% Zr.
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