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На примере высокопрочного деформируемого алю-
миниевого сплава типа 1965 представлены результаты 
оценки потенциала деформационно-термической обра-
ботки, реализующей эффекты структурного упрочнения 
от интенсивной пластической деформации и дисперси-
онного твердения. Показана возможность достижения 
уникальной прочности сплава за счет совмещения на-
ноструктурирования его основы и формирования на-
нодисперсных частиц различной природы. Прослежены 
структурные изменения сплава в процессе обработки, 
обсуждена природа его механического поведения. 

Ключевые слова: алюминиевый сплав, интенсивная пласти-
ческая деформация, дисперсионное твердение, прочность.

The potential of thermo-mechanical treatment, realizing the 
effects of precipitation hardening and structural strengthen-
ing by severe plastic deformation, is analyzed for 1965–type 
high-strength aluminum alloy. The ability to achieve the 
unique alloy strength due to combination of nanostructurе 
of the matrix and high densities of nanodispersed phases of 
different origin has been shown. The nature of the alloy me-
chanical behavior resulted from structure and phase transfor-
mations under the treatment is discussed.

Keywords: aluminum alloy, severe plastic deformation, dispersional 
hardening, strength.

1. Введение

Известно, что деформационная обработка алюминие-
вых сплавов, реализующая «холодную» интенсивную 
пластическую деформацию (ИПД), приводит к форми-
рованию в них неравновесных ультрамелкозернистых 
и наноструктурных состояний (с размером зерен/фраг-
ментов менее 1.0 и 0.1 мкм, соответственно), для кото-
рых характерно сочетание аномально высокой прочно-
сти и низких пластичности и вязкости при комнатной 
температуре [1-4]. Рационального и даже уникального 
комплекса свойств таких сплавов можно добиться пост-
ИПД термической обработкой, приводящей к транс-
формации их деформационных структур в рекристал-
лизованные зеренные с чуть подросшими зернами и с 
преимущественно высокоугловым спектром разори-

ентировок их границ [4-6]. При этом незначительная 
часть структурного упрочнения сплава, достигнутая 
при ИПД, теряется, но одновременно заметно уменьша-
ется его склонность к локализации микропластической 
деформации, приводя к меньшей повреждаемости и 
способствуя повышению пластичности и трещиностой-
кости [7-8].

Представляло интерес исследовать потенциал более 
сложной, по сути и процессам, обработки сплавов, реа-
лизующей их структурное упрочнение от ИПД, а также 
до- и пост-ИПД дисперсионное твердение. 

2. Материал и методы исследования

Исследования проводили на слитках сплава типа 1965 
(Al 8.1Zn 2.3Cu 0.27Sc 0.10Zr), имевших после гомоге-
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низации равноосную зеренную структуру с размером 
зерна ~ 21 мкм (рис. 1а). Комплексно легированный Sc и 
Zr сплав был исходно структурно и дисперсно упрочнен 
за счет значительного измельчения литой структуры и 
формирования при гомогенизации высокой плотности 
наноразмерных, преимущественно когерентных алю-
минидов Al3(Zr,Sc) (рис. 1б). 

Механически вырезанные из слитков заготовки в 
форме дисков толщиной 1 и диаметром 20 мм подверга-
ли интенсивной пластической деформации при комнат-
ной температуре кручением 10 оборотов под давлением 
6 ГПа. Предварительно диски закаливали в воду с темпе-
ратуры 460 0С, а после ИПД искусственно старили при 
140 и 160 0С длительностью от 0.5 до 48 часов.

Параметры исходной зеренной структуры сплава, а 
также изменения размера и распределения частиц пер-
вичных фаз в процессе обработки, изучали с помощью 
оптического микроскопа Nikon L-150. При этом анали-
зировали не менее 10-ти полей зрения с охватом порядка 
350-400 зерен и 3000-3400 частиц. Для создания оптиче-
ского контраста механически полированные образцы 
травили в реактиве Келлера (1 HF, 1.5 HCl, 2.5 HNO3, 
95 H2O (мл)). Тонкую структуру изучали в просвечи-
вающем электронном микроскопе (ПЭМ) JEOL 2000EX 
при ускоряющем напряжении 160 кВ. Объекты готовили 
струйной полировкой на приборе «Tenupol-3» при тем-
пературе –280C и напряжении 20В в 20% растворе азот-
ной кислоты в метаноле.

Микротвердость сплава оценивали методом Виккер-
са. Параметры статической прочности при комнатной 
температуре определяли по результатам растяжения по-
лированных компактных образцов с рабочей частью 1 × 
2 × 0,4 мм. Испытывали не менее 3-х образцов каждого 
состояния, ось которых являлась касательной к середине 
радиуса ИПД диска.

3. Результаты и их обсуждение

По данным металлографического анализа установлено, 
что площадь, занимаемая грубыми частицами первич-
ных фаз на поверхности диска до и после ИПД сплава, 
практически одинакова и составила 3,7 ± 0,8 % и 4,2 ± 
1,0 %, соответственно. При ИПД происходило лишь раз-
рушение наиболее крупных частиц (рис. 2), с последу-
ющим их разворотом и перераспределением в объеме 
образца выстраиванием по окружностям диска (рис. 

3а). Этот результат означал, что при ИПД не было рас-
творения частиц первичных фаз, которое наблюдали, 
например в [2,9]. Кроме того, он свидетельствовал в 
пользу того, что легированность пересыщенного пред-
варительной закалкой твердого раствора на основе алю-
миния при ИПД не изменялась, во всяком случае, за 
счет этих фаз. 

ПЭМ анализ показал, что при ИПД формируется 
сравнительно однородная наноструктура матрицы спла-
ва с преимущественно равноосными фрагментами раз-
мером ~ 80-100 нм (рис. 3б). При этом признаков распада 
пересыщенного до деформации твердого раствора обна-
ружено не было. Причина, видимо, обусловлена спец-
ифическим диффузным контрастом из-за чрезвычайной 
неравновесности фрагментированной структуры, вслед-

Рис. 1. Структура слитка сплава 1965 после гомогенизации и 
закалки. а – зеренная структура (оптическая микроскопия), б – 
выделения Al3(Zr,Sc) (просвечивающая электронная микро-
скопия).

Рис. 2. Распределение частиц первичных фаз по площади на 
шлифе до (а) и после (б) ИПД

Рис. 3. Структура сплава 1965 после интенсивной пластической 
деформации. а – распределение частиц первичных фаз в левой 
верхней четверти диска, б – фрагментированная структура ма-
трицы.
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ствие чего обнаружение и ПЭМ идентификация вторых 
фаз была крайне затруднена. По этой же причине нель-
зя было говорить и о кажущемся растворении присут-
ствовавших до ИПД выделений алюминидов циркония 
и скандия, так как их изображение снова обнаружива-
ли после релаксации внутренних напряжений матрицы, 
вызванной длительными низкотемпературными пост-
ИПД отжигами.

Другим результатом, обнаруженным после ИПД и 
искусственного старения сплава, оказалось заметное 
увеличение размеров алюминидов переходных метал-
лов, сопровождавшееся потерей когерентности (рис. 4). 
Причины - вызванные ИПД сильные искажения решет-
ки окружающей их матрицы, а также активизация диф-
фузионных процессов при отжиге. В результате, сплав 
после обработки, к сожалению, терял часть упрочняю-
щего эффекта от этих частиц. 

Как и следовало ожидать, при пост-ИПД старении 
имел место и распад пересыщенного предварительной 
закалкой алюминиевого твердого раствора с формиро-
ванием выделений стабильных и метастабильных мо-
дификаций основной упрочняющей h (MgZn2) фазы. 
Отличительной особенностью распада было то, что он 
сопровождался трансформацией ее нанофрагментиро-
ванной структуры (рис. 3б) в нанозеренную (рис. 4 в,г), 
т.е. проходил одновременно с возвратом и непрерыв-
ной рекристаллизацией матрицы. Судя по морфологии, 
плотности и распределению выделений, ИПД активизи-
ровала распад, и изменила его стадийность, о чем ука-
зывалось, например, в [10-12]. В результате старения по 
тем же режимам в ИПД сплаве формировались частицы 
преимущественно стабильных фаз в форме диска, мень-
шей плотности и больших размеров (рис. 4). 

Описанные выше структурные изменения сплава, 
вызванные ИПД, должны были заметно повысить его 
прочность и твердость, что и было зафиксировано. Так 
твердость увеличилась с 80-95 до 170-200 HV и достигла 
уровня, отмечаемого после упрочняющей термической 
обработки Т1 (закалка и искусственное старение при  
140 0С, 16 ч.) слитка, т.е. после его максимального дис-
персного упрочнения. Пределы же текучести и прочно-
сти при растяжении при комнатной температуре ИПД 

сплава достигли 890 и 940 МПа, соответственно, при от-
носительном удлинении 4-6%.

Как отмечалось выше, при последующем искусствен-
ном старении, термическое упрочнение ИПД сплава, 
вследствие распада пересыщенного алюминиевого твер-
дого раствора и дисперсионного твердения, протекало 
одновременно с разупрочнением, вызванным возвратом 
и рекристаллизацией фрагментированной структуры. 
Наложение этих процессов активизировало распад и 
привело к смещению максимумов на зависимостях твер-
дости от длительности старения к меньшим выдержкам 
(рис. 5). Однако старение по этим режимам обеспечило 
и дальнейшее упрочнение ИПД сплава с фиксировани-
ем его твердости ~270 HV. Такая аномально высокая 
твердость сплава обусловлена совмещением в одной об-
работке наноструктурного и нанодисперсного упрочне-
ния, что мы и планировали реализовать. 

Таким образом, нам удалось показать, что предвари-
тельная закалка, с целью фиксации пересыщенного твер-
дого раствора основными легирующими элементами, и 
последующая холодная ИПД, приводящая к его нано-
структурированию, могут значительно повысить проч-

Рис. 4. Структура состаренного в течение 48 часов сплава 1965 при температуре 140 (а и в) и 1600С (б и г). а и б – без ИПД. В теле 
зерен видны выделения метастабильной, а в строках вдоль границ зерен стабильной η-фазы. в и г – с ИПД. Темные компактные 
– вторичные выделения стабильной η-фазы, светлые - дисперсоиды Al3(Zr,Sc), по-терявшие когерентность, и выделения метаста-
бильной η-фазы.

Рис. 5. Зависимости твердости от длительности отжига сплава 
1965 при 140 (•) и 160°С (∆).сплошные линии - с ИПД, пун-
ктирные - без ИПД.
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ность высокопрочного алюминиевого сплава, придав 
ему уникальные для деформируемых сплавов параметры 
твердости и прочности при растяжении, соответствен-
но до ~ 200 НV и 900 МПа. А совмещение закалки, ИПД 
наноструктурирования кристаллической основы и ее 
пост-ИПД дисперсного упрочнения вторичными выде-
лениями позволяет повысить его твердость до~270 HV. 
Однако, из-за высокой хрупкости состаренных на макси-
мальную твердость ИПД состояний, повышенную проч-
ность сплава при растяжении зафиксировать не удалось 
вследствие его преждевременного разрушения в упру-
гой области. Из чего следует, что необходимо научиться 
управлять процессами трансформации зеренной струк-
туры высоколегированных алюминиевых сплавов, а так-
же параметрами и распределением вторых фаз при их 
многоэтапной деформационно-термической обработке, 
включающей интенсивное деформирование. Только в 
этом случае появится возможность реализации в них 
наноструктурных и дисперсноупрочненных состояний, 
обладающих уникальным комплексом свойств.

4. Выводы
1. Установлено, что эффект предварительной закал-

ки, сохраняясь в интенсивно деформированном высоко-
прочном алюминиевом сплаве типа 1965, обеспечивает 
формирование однородной наноструктуры с размером 
фрагментов ~ 100 нм. В результате его твердость по-
сле ИПД заметно возрастает и достигает уровня, отме-
чаемого в состоянии после стандартной упрочняющей 
термообработки по режиму Т1. Такое повышение твер-
дости сплава одновременно сопровождается увеличени-
ем и сближением значений параметров его статической 
прочности при растяжении при комнатной температуре 
и достижения ими уникального уровня (~ 900 МПа) при 
сохранении удовлетворительного относительного удли-
нения. 

2. Установлено¸ что при пост-ИПД искусствен-
ном старении сплава имеют место структурно-фазо-
вые превращения, заметно изменяющие его строение, 
фиксируемое после ИПД. Термическое упрочнение на-
нофрагментированной матрицы, вследствие распада 
пересыщенного основными легирующими элементами 
алюминиевого твердого раствора, протекает одновре-
менно с ее разупрочнением возвратом и непрерывной 
рекристаллизацией. Наложение этих процессов при-
водит к активизации диффузионных процессов, уско-
рению распада алюминиевого твердого раствора и 
смещению максимумов на зависимостях твердости от 
длительности старения к меньшим выдержкам. При 
этом сплав, несмотря на разупрочнение, обусловленное 
трансформацией деформационной структуры в более 
равновесную зеренную, все же упрочняется, и уровень 
его твердости становится значительно выше достигну-
того после ИПД. Такое упрочнение сплава обусловлено 
совмещением эффектов его структурного упрочнения и 
дисперсионного твердения. Однако, из-за высокой хруп-
кости интенсивно деформированного и состаренного на 
максимальную твердость сплава, повышенные характе-
ристики его прочности при растяжении не были зафик-
сированы.
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