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稀有金属材料与工程 
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变形时效处理N36锆合金基体/沉淀相界面相互作用

研究

薛克敏，刘叶诚，王嘉伟，刘 源，赵佳杰，张 澳，李 萍
（合肥工业大学  材料科学与工程学院，安徽  合肥  230009）

摘 要：采用等通道双转角挤压（equal channel dual angle pressing, ECDAP）大塑性变形工艺制备N36锆合金试样，并进行

退火和时效处理。使用OM观察了初始显微组织，使用SEM及TEM分析了沉淀相种类及形貌特征。结合价电子密度差与抗

拉强度，分析了时效处理后α-Zr基体与(Zr,Nb)2Fe沉淀相界面的键合机制，探究了(Zr,Nb)2Fe颗粒析出行为对ECDAP工艺制

备 N36 锆合金组织及性能的影响。结果表明：ECDAP 工艺可以显著细化晶粒，并促进 N36 锆合金中沉淀相的均匀分

布。析出相主要由Zr(Nb,Fe)2和(Zr,Nb)2Fe组成，并有大量的内部条纹位错。α-Zr基体与(Zr,Nb)2Fe沉淀相界面处的价电子密

度差为91.02%，晶格失配导致界面位错运动阻力增大，不稳定性提高，易产生相对运动并引发层错。界面位错可能诱导基

体位错移动以满足变形需要。4和8 h时效后N36锆合金抗拉强度增幅分别达到2.14%和10.36%，这是由于沉淀相与基体间

的强电子不连续性导致的第二相强化增加。
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1　引 言

锆合金因其极低的中子吸收截面、优异的耐腐蚀性和

良好的热导性，以及在高温环境下仍能保持较高机械强度

和出色抗辐射性能的能力，成为核工业中反应堆包壳的主

要材料[1–3]。随着我国核工业的迅速发展，对锆合金性能的

要求也日益提高。我国自主研制的N36锆合金是“华龙一

号”CF3燃料组件的关键原材料。N36锆合金核燃料包壳

作为反应堆的第一道安全屏障，承担着防止核燃料外泄，保

护其完整性和安全性的重任。N36锆合金的管壁极薄，但

强度极高，能够承受严酷的工作环境，确保核反应堆安全运

行。但在服役过程中，由于强烈中子辐照、燃料膨胀和裂变

气体释放导致的高温高压环境，以及冷却剂的腐蚀作用，严

重限制了包壳的使用寿命。因此，如何提升N36锆合金的

综合性能成为急需解决的关键问题。

大塑性变形（severe plastic deformation，SPD）因其能

够细化晶粒、促进沉淀相均匀弥散而显著提高N36锆合

金的强度和韧性，同时改善其加工性和结构稳定性，在过

去几十年中成为人们研究的热点[4–7]。最有效的SPD方

法之一是等通道转角挤压（ECAP）工艺，该工艺在一次

变形过程中通过3个独立的应变路径改变N36锆合金的

微观组织，从而促进微观结构的发展并有效细化晶粒。

Rezaei等[8]对Mg-6Gd-3Y-1.5Ag合金进行研究发现，相较

于简单剪切挤压，ECAP使合金的再结晶率提高，这是由

于其产生了更大的等效应变率。等通道双转角挤压

（equal channel dual angle pressing, ECDAP）是传统ECAP

的改进工艺，具有更为灵活的工艺路线，其工艺原理图见

图 1，能够更有效地细化晶粒并提高模具寿命而适用于

多种材料[9–10]。王金亮等[11]采用数值模拟和实验验证的

方法对 ECDAP 过程进行了研究，结果表明，单道次

ECDAP 应变与双道次 ECAP 应变的累积效果相当，但

ECDAP的应变均匀性更高。

沉淀相在提高N36锆合金性能方面发挥着重要作用，

这些作用主要体现在对N36锆合金力学性能、塑性和韧性

的影响。沉淀相可以在晶界或晶粒内形成颗粒、板条、纤维

等形态，当N36锆合金受外力作用时，这些形态的第二相可

以有效地阻碍位错滑移，从而提高N36锆合金的强度和硬

度，这种强化机制被称为第二相强化或弥散强化[12–14]。时效

处理则能够通过控制温度和时间促进沉淀相的析出，同时

改善N36锆合金耐腐蚀性和疲劳性能。然而，过高的时效

温度或过长的时效时间可能导致析出的沉淀相过度长大或

聚集，从而影响性能[15–17]。团队前期对ECDAP工艺后N36

锆合金进行的研究表明，时效处理能够使沉淀相较好地弥
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散分布在晶内，析出的沉淀相类型主要为四方(Zr,Nb)2Fe相

和六方Zr(Nb,Fe)2相。Yuan等[18]对热轧ZIRLO合金沉淀相

的研究发现，具有C14 Laves结构的沉淀相在组成二元系统

的过程中不作为平衡相存在，且Fe和Nb混合分布在亚晶格

位点。Fan等[19]对不同温度热轧Zr-Sn-Nb-Fe合金进行时

效后发现，沉淀相除C14（hcp）结构的 Zr(Nb,Fe)2及C15

（fcc）结构的(Zr,Nb)2Fe外，高温轧制将会促进β-Nb沉淀相

的析出。本研究通过对ECDAP变形后的N36锆合金进行

退火与时效处理，探索(Zr,Nb)2Fe沉淀相的析出行为及其与

α-Zr基体的相互作用，分析界面处的结合机制，并计算了

(Zr,Nb)2Fe沉淀相与α-Zr基体的价电子密度差，为研究(Zr,

Nb)2Fe沉淀相对N36锆合金大塑性变形行为及力学性能的

影响提供了理论依据。

2　实 验

实验材料为N36锆合金，具体成分如表 1所示。使

用团队自研RZU200HF压扭液压机进行 ECDAP实验，

原始坯料尺寸为 20 mm×20 mm×70 mm的块状试样，挤

压时模具与坯料一同加热至 450 ℃以降低变形阻力，双

转角角度均为135°。

对变形后试样先进行退火，再以10 ℃/min速度真空升

温至580 ℃并保温4与8 h，真空时效处理是由于锆的强氧

化性。图2为变形试样的宏观图与拉伸试样取样区示意图，

从变形试样的剪切变形区取拉伸试样进行拉伸试验，并在

此区域取另外试样，进行预磨和抛光处理后，采用XJP-6A

金相显微镜进行显微组织观察，腐蚀液为HF/HNO3水溶

液。使用Zeiss SIGMA-300场发射扫描电子显微镜分析沉

淀相的形貌与分布，测试电压为 15 kV。此外，采用FEI 

TECNAI G2 S-TWIN F20型透射电子显微镜（TEM）对试

样的沉淀相类型进行了表征，双喷减薄溶液为93%乙醇与

7%高氯酸，温度控制在–25 ℃，电压为30 V。此外，扫描电

子显微镜（SEM）、高分辨透射电子显微镜（HRTEM）、能谱

仪（EDS）等仪器也用于分析试样。

沉淀相/基体界面的电子密度连续性是影响位错运

动阻力的重要因素，位错运动通过键的形成和断裂来影

响材料的塑性变形性能。当电子密度严重不连续时，界

面处的电子传输将十分困难，位错运动阻力极大，从而导

致材料强度增加。使用经验电子理论（EET）方法来计算

价电子密度差[20–21]。EET基于 Pauling金属电子理论和

能带理论，从原子态角度提供晶体的价电子结构，它决定

了通过经验方程计算的共价电子数、晶格电子数和共价

半径。键长差法是EET的基本方法，用以确定第 σ（σ为

原子的杂化态序号）杂化态及其相对电子数。共价键长

度与共享电子对数量之间的关系如下：

Du - v
nα = Ru(l ) + Rv(l ) –βlgnα （1）

式中，Du - v
nα 表示原子间的共价键长度；Ru(l )及Rv( )l 表示

原子单键半径，u、n表示不同原子；nα为共享电子对数量；

系数β表示电子云重叠能力。

为探究沉淀相/基体界面对合金室温强度的影响，对

时效前后的4道次变形样进行了室温拉伸测试。在变形

样的中部截面切取试样，并依据国标GB/T 228-2002加

工片状拉伸试样，其中标距段长度为5 mm，宽度为1.5 mm，

厚度为2 mm，拉伸速度为1.6×10–2 mm/s。

3　结果与讨论

3.1　显微组织分析

N36锆合金的初始组织如图 3所示，为典型的魏氏

组织。原始β晶粒内存在大量丛状分布的马氏体α板条，

图1  ECDAP工艺原理图

Fig.1  Schematic diagram of ECDAP process

表1  N36锆合金主要化学成分

Table 1  Chemical composition of N36 zirconium alloy (wt%)

Sn

1.0

Nb

1.0

Fe

0.3

Zr

Bal.

Tensile 
specimen

Characterised 
specimen

Φ5

R5

13

12.5

43

7.5

2.
5

a

b

图2  ECDAP工艺后试样宏观图与取样区示意图

Fig.2  Macroscopic view of the specimen after the ECDAP process (a)

and schematic diagram of the sampling area (b)

Punch

Blank

Die
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晶界处的板条 α明显粗化，此种组织拉伸性能和疲劳性

能相对较差。经统计，平均板条宽度约为6.2 μm。

图 4 为 4 道次不同时效时间 N36 锆合金的 SEM 形

貌，使用 Image-Pro Plus软件对每种样品的晶粒尺寸进

行统计分析。从图 4a 与 4d 可以看出，在未经时效处

理的试样中板条 α晶粒由于强烈的塑性变形产生了明

显的破碎细化，部分板条 α在巨大剪切力的作用下发

生球化，平均晶粒直径为 5.5 μm，并呈链状分布，原 α

晶粒间连续的片层状 β 相出现断裂。 4 h 时效后

（图 4b、4e）的微观组织中，等轴 α晶粒开始长大，平均

晶粒直径快速上升至 7.4 μm，同时片层 β两端处相较

未时效试样更为粗大，且由断续分布转变为连续分

布。在板条 α与片层 β交界处开始出现高亮小尺寸沉

淀相。随着时效时间的延长，等轴晶进一步长大，平

均晶粒直径上升至 7.7 μm，虽然平均晶粒尺寸涨幅较

小，但大尺寸晶粒的占比明显上升（图 5），同时沉淀相

颗粒也持续长大。这是由于时效时间的延长为沉淀相

提供了足够的表面能，依据Gibbs-Thomson定律，小尺寸

颗粒通过溶质扩散减小直至消失，而大尺寸颗粒不断长

大，此时奥斯特瓦尔德熟化为主要扩散长大机制[22]。沉

淀相尺寸的时变规律Lifshitz-Slyozov-Wagner理论给出

了平均颗粒半径 r与时间演化的标度律，证明颗粒尺寸

分布趋向于特定归一化的稳态分布，与初始条件无关。

奥斯特瓦尔德熟化扩散长大机制解释了沉淀相粒子的尺

寸变化规律，并说明随着时效时间的增加，平均晶粒尺寸

仅发生了小幅增加，但尺寸分布产生了更明显的变化：大

尺寸晶粒更集中分布。

3.2　第二相与基体界面

为研究沉淀相颗粒与 α-Zr基体的更深层次交互作

用，选取时效8 h后的试样进行TEM表征，图6为相应的

TEM照片。从图像中可以观察到，沉淀相颗粒呈现出球

状或椭球状，分布均匀，部分位置同时存在多个沉淀相的

重叠，框选其中 2 个沉淀相粒子进行 EDS 分析（表 2）。

EDS结果及之前的研究证明，沉淀相主要为Zr(Nb,Fe)2

以及(Zr,Nb)2Fe。

沉淀相颗粒的 HRTEM 显示出颗粒内存在大量位

错，呈条纹状排列，并在界面处与周围 α-Zr基体存在一

定角度，这通常和沉淀相在析出时与α-Zr基体之间的晶

格失配有关。有研究表明[18]，(Zr,Nb)2Fe沉淀相与α-Zr基

体之间的取向关系接近(10
-
10)α-Zr//(2

-
1
-
10)C14和(0001)α-Zr//

(01
-
10)C14。当沉淀相颗粒与 α-Zr基体形成过渡界面时，

钉扎作用将会固定沉淀相颗粒，抑制沉淀相的异常长大，

这也是时效8 h后晶粒较时效4 h时晶粒尺寸仅发生极小

增长的原因，同时其在应力应变作用下更易产生裂纹[23]。

沉淀相与 α-Zr基体的晶格失配将增大位错运动在

30 µm 30 µm 30 µm

5 µm 5 µm5 µm

a b c

fed

Equiaxial grains
Equiaxial grain

Precipitated phase
Crushing α-Zr

图4  N36锆合金不同时效时间后显微组织

Fig.4  Microstructures of N36 zirconium alloy after aging for different time: (a, d) initial state, (b, e) 4 h, and (c, f) 8 h

30 µm

图3  N36锆合金初始组织

Fig.3  Original microstructure of N36 zirconium alloy
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界面处的阻力，因此拍摄了更高分辨的TEM图像以深入

了解(Zr,Nb)2Fe沉淀相与α-Zr基体间的晶格匹配度。如

图 7a所示，(Zr,Nb)2Fe与 α-Zr的晶格匹配为(
-
22

-
2)(Zr,Nb)2Fe//

(
-
12

-
12)α-Zr，同时在界面处观察到了宽约4个原子间距的层

错区域。(
-
22

-
2)(Zr,Nb)2Fe与(

-
12

-
12)α-Zr的面间晶体间距经测量

分别为 0.4292与 0.2772 nm，边缘晶格失配度较大，表明

其界面具有较高的不稳定性，这导致在受到应力作用时，

(Zr,Nb)2Fe沉淀相与α-Zr基体界面更易产生相对运动，这

可能是图7a中层错区域产生的原因。

在ECDAP后，晶粒细化导致晶界处积累了大量位

错，局部应力上升，为后续时效过程中(Zr,Nb)2Fe沉淀相

的析出提供了原始驱动力，同时也导致了(Zr,Nb)2Fe沉淀

相与 α-Zr 基体间层错区域的产生。然而也有研究认

为[21,24]，界面附近扭曲晶面的产生是由于原始界面上存

在大量位错与原子空位，当晶格畸变沿界面产生时，为使

畸变能量最小化，原始界面位错将诱导基体位错向沉淀

相移动并依次滑走，以满足变形需要。图 7a与 7d中，层

错更多地位于(Zr,Nb)2Fe沉淀相一侧也为这种观点提供

了一定依据。从晶格结构的角度看，层错发生在(Zr,Nb)

2Fe沉淀相一侧是由于(Zr,Nb)2Fe为四方 fcc结构，相较于

六方 α-Zr基体，层错能更高，更易在变形中产生位错的

滑移与攀移。

3.3　价电子密度差计算

电子传输在沉淀相与基体的键合过程中起到至关重

要的作用，电子传输越剧烈，在界面的运动过程中断键与

形成键的难度就越大，并会对沉淀相颗粒的长大过程产

生影响[25]。因此，基于EET计算(Zr,Nb)2Fe与α-Zr界面处

的价电子密度差十分有必要。

(Zr,Nb)2Fe 与 α -Zr 的点阵类型分别为 Fd
-
3m 与

P63/mmc，(Zr,Nb)2Fe沉淀相为 fcc结构，Zr和Nb原子位

于晶格顶点，Fe原子位于面心[26]。α-Zr基体为hcp结构。

a b

100 nm 50 nmSPPs-A

SPPs-B

20 nm

Second phase particles

图6  N36锆合金时效8 h后沉淀相TEM像

Fig.6  TEM images of precipitated phases of N36 zirconium alloy after aging for 8 h: (a) overall topography; (b) localized magnification image

图5  N36锆合金不同时效时间后晶粒尺寸分布

Fig.5  Grain size distributions of N36 zirconium alloy after aging for different time: (a) initial state, (b) 4 h, and (c) 8 h

表2  图6中标记区域的EDS成分分析

Table 2  EDS analysis results of regions marked in Fig.6a (wt%)

Precipitated phase

SPPs-A

SPPs-B

Zr

70.30

63.62

Fe

13.00

11.38

Nb

16.60

24.95
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分别计算了(Zr,Nb)2Fe与α-Zr的界面参数与价电子密度，

结果列于表3中。共享电子对总数nc用下式进行计算：

nc =∑α = A

N nα Iα （2）

式中，N为求和的上限，代表键类型的总数；α为求和指

标，代表不同类型的共价键；A为求和下限，通常表示第1

种键类型；Iα为共价键的等价键数，Iα用式（3）进行计算：

Iα = IM IS IK （3）

其中，IM为晶胞内参考原子个数；IS为单位晶胞内所有α

键总数；IK 为原子序数，同类原子时为 2，异类原子时为

1。(
-
22

-
2)(Zr,Nb)2Fe 与(

-
12

-
12)α-Zr价电子密度分别用式（4）与

（5）进行计算：

ρ(Zr,Nb)2Fe =
∑n

(
-
2 2

-
2 )

c

S (
-
2 2

-
2 )

(Zr,Nb)2Fe

（4）

ρα-Zr=
∑n(

-
1 2

-
1 2)

c

S (
-
1 2

-
1 2)

α-Zr

（5）

经计算，(
-
22

-
2)(Zr,Nb)2Fe与(

-
12

-
12)α-Zr的价电子密度分别

为 8.81和 22.75 nm–2。(
-
22

-
2)(Zr,Nb)2Fe具有 2组不同的共享

电子，分别标记为 nA1和 nB1，(
-
12

-
12)α-Zr也具有 2组不同的

共 享 电 子 ，分 别 标 记 为 nA2 和 nB2。 经 式（3）计 算

(
-
22

-
2)(Zr,Nb)2Fe与(

-
12

-
12)α-Zr的共享电子对数分别为 5.4104与

2.4336，而(
-
22

-
2)(Zr,Nb)2Fe与(

-
12

-
12)α-Zr之间的价电子密度差由

式（6）表示：

Δρα-Zr– (Zr,Nb)2Fe=

|

|

|

|

|
||
|
|

|

|

|
ρα-Zr–ρ(Zr,Nb)2Fe

1
2

( ρα-Zr+ρ(Zr,Nb)2Fe )

|

|

|

|

|
||
|
|

|

|

|

（6）

计算结果显示，(
-
22

-
2)(Zr,Nb)2Fe 与 (

-
12

-
12)α-Zr 间的价电

子密度差达到 91.02%，表明界面处的电子密度发生了

表3  α-Zr/(Zr,Nb)2Fe界面的计算参数

Table 3  Calculated parameters for α-Zr/(Zr,Nb)2Fe interface

Phase

α-Zr

(Zr,Nb)2Fe

Bond type

nA2

nB2

nA1

nB1

Iα

8

4

8

8

Du-v
nα

3.18

4.53

2.58

2.58

nα

0.3023

0.0038

0.4068

0.2695

∑nc

2.4336

5.4104

ρ

0.0881

0.2352

5 nm

5  1/nm

(
-
22

-
2)

(
-
12

-
12)

(011̄1̄)

(121̄)

(
-22

-2)

(
-12

-12)

α-
Z

r(Z
r,N

b)
2
Fe

Stacking 

fault

(Zr,Nb)2Fe

( -22 -2)
( -12 -12)

α-Zr

Lattice
distortion

a b c

d e

(Zr,Nb)2Fe

0.4292 nm
0.2772 nm

b

d

c

α-Zr

图7   (Zr,Nb)2Fe和α-Zr的界面和晶格匹配图

Fig.7  Interface and lattice matching between (Zr,Nb)2Fe and α-Zr: (a) interface; (b–c) atom arrangement of (Zr,Nb)2Fe and α-Zr; (d) crystal plane; 

(e) lattice matching diagram
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剧烈变化，电子密度的强不连续性将导致电子传输困

难。此外，位于位错额外半面的原子在位错滑移过程

中，将破坏(
-
22

-
2)(Zr,Nb)2Fe 与(

-
12

-
12)α-Zr 界面上原有的强键

并在位错与沉淀相间形成新键，因此会消耗更多的能

量，界面对位错运动的阻力急剧增加。基体与沉淀相

电荷密度差异越大，越有利于阻碍位错运动[27–28]。界

面吸引位错的能力各异而导致了位错运动程度不同，

进而体现在材料的宏观强度上有所不同[29–30]。有研究

表明，位错向界面移动时，其线张力减小至零，这是位

错被界面吸引并最终消失的原因[31]。然而，对于界面

上仍留存的位错，需要结合界面特性对位错运动的影

响进行解释。

图 8为 α-Zr与(Zr,Nb)2Fe界面处的位错滑移与攀移

过程。在减小界面变形能的原始界面位错形成前，向界

面滑动的移动基体位错必须首先与第二相相对抗，然后

与界面分离。由于原始界面位错不足，使得基体位错很

难找到额外的原子和空位在界面上进一步移动[32]，这意

味着基体位错完全沉积在界面[33]上。结果表明，在α-Zr

与(Zr,Nb)2Fe界面附近存在明显的位错堆积现象。只有

当限制位错过多而无法在界面处稳定聚集时，才有可能

发生剥离过程。

其次，由于α-Zr与(Zr,Nb)2Fe的价电子密度相差很大

（91.02%），且界面上剧烈的电子交换导致了 α -Zr 与    

(Zr,Nb)2Fe之间强烈的相互作用，使得基体位错在跨越界

面时，位于位错外原子平面的原子的电子组态将发生剧

烈变化。强烈的电子组态变化需要足够的能量来而激

发，这意味着位错一旦到达界面就难以继续移动。在这

种情况下，为了保持位错的稳定性，价电子在整个额外原

子平面上的重排是不可避免的，这也是一个相当耗能的

过程。

图9展示了不同时效时间后试样抗拉强度与沉淀相

体积分数。可以看出，随着时效时间的增加，沉淀相体积

分数逐渐上升，同时抗拉强度也明显增加，二者之间存在

显著正相关性。这是由于沉淀相体积分数的增加导致其

与基体的接触表面积增大，根据计算得到 α -Zr 基体

与 (Zr,Nb)2Fe沉淀相界面存在极大的位错滑移阻力，综

合导致了(Zr,Nb)2Fe沉淀相提供的第二相强化占比增加。

未进行时效时抗拉强度为 611.7 MPa，而经过 4与 8 h时

效后，抗拉强度上升至624.8与675.1 MPa，增加幅度分别

达到2.14%和10.36%，这归功于(Zr,Nb)2Fe沉淀相与α-Zr

基体间的强电子不连续性。

4　结 论

1）N36锆合金经 4道次ECDAP工艺后，α晶粒破碎

细化，β相断裂呈断续分布。随着时效时间延长，大尺寸

晶粒占比上升。

2）时效8 h后N36锆合金沉淀相主要为Zr(Nb,Fe)2和

(Zr,Nb)2Fe，呈球状或椭球状且均匀分布，内部存在大量

条纹状位错。沉淀相与 α-Zr基体间的晶格失配导致位

错运动阻力增大，界面不稳定性提升，产生相对运动和层

错区域。晶粒细化导致晶界处位错积累，为后续时效过

程中沉淀相析出提供了驱动力。

3) 电子的剧烈传输在(Zr,Nb)2Fe与α-Zr界面的键合

图9  N36锆合金不同时效时间后抗拉强度与沉淀相体积分数

Fig.9  Tensile strength and volume fraction of precipitated phase of 

N36 zirconium alloy after aging for different time

ba

Precipitated   
  phase

Interface
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Connecting

Extra half plane

Dislocation 
gliding

Matrix Matrix

Interface

Dislocation 
climbing
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B

B

C

Precipitated   
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图8  α-Zr与 (Zr,Nb)2Fe界面抑制位错运动模型

Fig.8  Models for the inhibition effect of dislocation motion at the interface of α-Zr and (Zr,Nb)2Fe: (a) gliding process and (b) climbing process

•• 1780



第 7 期 薛克敏等：变形时效处理N36锆合金基体/沉淀相界面相互作用研究

过程中会增加界面处断键与成键的难度，并影响沉淀相

颗粒的长大。两者界面处的价电子密度差达到91.02%，

导致电子传输困难，增加界面对位错运动的阻力。4和

8 h时效后抗拉强度增幅分别达到2.14%和10.36%，这是

由于沉淀相与基体间的强电子不连续性导致的第二相强

化增加。
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Matrix/Precipitated Phase Interface Interaction of Deformation Age-Treated 

N36 Zirconium Alloy

Xue Kemin, Liu Yecheng, Wang Jiawei, Liu Yuan, Zhao Jiajie, Zhang Ao, Li Ping

(School of Materials Science and Engineering, Hefei University of Technology, Hefei 230009, China)

Abstract: N36 zirconium alloy specimens were prepared by the severe plastic deformation process of equal channel dual angle pressing 

(ECDAP), followed by annealing and aging treatment. The initial microstructure was observed by OM. The types and morphological 

characteristics of the precipitated phases were analyzed by SEM and TEM. The bonding mechanism at the interface between the α-Zr matrix and 

the (Zr, Nb)2Fe precipitated phase after aging treatment was analyzed by combining the difference of valence electron density and the tensile 

strength. The influence of the precipitation behavior of the (Zr,Nb)2Fe on the microstructure and properties of N36 zirconium alloy prepared by the 

ECDAP process was investigated. The results indicate that the ECDAP process can significantly refine the grain and promote the uniform 

distribution of the precipitated phase in N36 zirconium alloy, which mainly consists of Zr(Nb,Fe)2 and (Zr,Nb)2Fe with a large number of internal 

striated dislocations. The difference of valence electron density at the interface between the α-Zr matrix and the (Zr,Nb)2Fe precipitated phase is 

91.02%, and the lattice mismatch leads to increased resistance and instability of interfacial dislocation motion, which can generate susceptibility to 

relative motion and laminar dislocation initiation. Interfacial dislocations can induce matrix dislocation shifts to meet deformation demands. The 

increment in tensile strength after aging for 4 and 8 h reaches 2.14% and 10.36%, respectively, which is due to the increase in the reinforcement of 

the precipitated phase resulting from the strong electronic discontinuity between the precipitated phase and the matrix.

Key words: severe plastic deformation; equal channel dual angle pressing (ECDAP); aging treatment; precipitated phase; difference of valence 

electron density
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