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Для разных структурных состояний (литого и после двух термообработок) в интервале температур 
0,5–300 К при квазистатической деформации путем одноосного сжатия и растяжения изучены механиче-
ские свойства и особенности разрушения высокоэнтропийного сплава Al0,5CoCrCuFeNi. Методом меха-
нической резонансной спектроскопии измерены температурные зависимости модуля Юнга для разных 
структурных состояний. Найдено, что термообработка образцов приводит к увеличению (примерно на 
25%) модуля Юнга, значений условного предела текучести τ0,2, и деформирующего напряжения. Про-
анализирован вид деформационных кривых. Установлен температурный интервал перехода от плавного 
характера пластического течения к скачкообразному. Для литого состояния установлены различия в зна-
чениях τ0,2 при растяжении и сжатии, обнаружена аномальная температурная зависимость τ0,2 (для ин-
тервала температур 0,5–4,2 К), выполнен термоактивационный анализ экспериментальных данных, по-
зволивший получить эмпирические оценки параметров взаимодействия дислокаций с локальными 
барьерами. После термообработки образцы при сжатии разрушаются на две части, в отличие от литого 
состояния, когда в ходе сжатия образцы приобретали «бочкообразную» форму. Установлено, что разру-
шение термообработанных образцов в интервале температур 300–4,2 К имеет вязкий характер. 

Для різних структурних станів (литого та після двох термообробок) в інтервалі температур 0,5–300 К 
при квазістатичній деформації шляхом одновісного стискання та розтягнення вивчено механічні власти-
вості та особливості руйнування високоентропійного сплаву Al0,5CoCrCuFeNi. Методом механічної ре-
зонансної спектроскопії вивчено температурні залежності модуля Юнга для різних структурних станів. 
Встановлено, що термообробка зразків призводить до збільшення (приблизно на 25%) модуля Юнга, 
значень умовної межі плинності τ0,2, та деформуючого напруження. Проаналізовано вигляд деформацій-
них кривих. Встановлено температурний інтервал переходу від плавного характеру пластичної течії до 
скачкоподібного. Для литого стану встановлено відмінності в значеннях τ0,2 при розтягненні та стискан-
ні, виявлено аномальну температурну залежність τ0,2 (для інтервалу температур 0,5–4,2 К), виконано 
термоактиваційний аналіз експериментальних даних, що дозволив отримати емпіричні оцінки параметрів 
взаємодії дислокацій з локальними бар’єрами. Після термообробки зразки при стисканні руйнувалися на 
дві частки, на відмінність від литого стану, коли в ході стискання зразки ставали «бочкоподібними». 
Встановлено, що в інтервалі температур 300–4,2 К для відпаленого стану руйнування має в’язкий ха-
рактер. 
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PACS: 62.20.–x Механические свойства твердых тел; 
61.72.Hh Косвенные доказательства дислокаций и других дефектов (удельное сопротивление, 
скольжение, ползучесть, деформации, внутреннее трение, ЭПР, ЯМР и т.д.); 
81.40.Ef Холодная обработка, деформационное упрочнение, отжиг, последеформационный от-
жиг; закалка с последующим возвратом и кристаллизация; 
81.40.Lm  Деформация, пластичность и ползучесть. 
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1. Введение 

Улучшение механических свойств кристаллических 
многокомпонентных металлических сплавов традици-
онно осуществляется добавкой к одному или двум ос-
новным «базовым» компонентам небольших добавок 
легирующих элементов. В последние годы был пред-
ложен новый подход к созданию многокомпонентных 
металлических сплавов на основе смесей из пяти и бо-
лее различных компонентов с концентрацией, близкой 
к эквиатомной [1–3]. Для таких сплавов характерны по-
вышенные, по сравнению с традиционными многоком-
понентными сплавами, значения энтропии смешения ΔS, 
в связи с чем они получили название высокоэнтропий-
ных (ВЭС). Объяснение повышенного значения энтро-
пии в ВЭС опирается на представления классической 
термодинамики [4] о том, что энтропия смешения ме-
жду растворимыми компонентами максимальна, когда 
эти компоненты находятся в эквиатомной концентра-
ции. В приближении идеальных растворов конфигура-
ционная энтропия смешения ΔS сплава в таком случае 
записывается как 

 ln  S R n∆ = , (1) 

где R — универсальная газовая постоянная, а n — чис-
ло компонентов в сплаве. 

Поэтому значение энтропии смешения ΔS в экви-
атомных многокомпонентных сплавах растет с увели-
чением компонентов, входящих в такую систему. Из-
менение свободной энергии Гиббса ΔG при смешении 
компонент определяется соотношением: 

   G H T S∆ = ∆ − ∆ , (2) 

где ΔH — изменение энтальпии системы, T — темпе-
ратура. 

Высокие значения энтропии смешения в многоком-
понентных эквиатомных (или околоэквиатомных) спла-
вах понижают свободную энергию, в результате чего 
существенно повышается вероятность реализации в них 
твердых растворов замещения, имеющих простую кри-
сталлическую решетку. Действительно, структура мно-
гих пяти- и шестикомпонентных ВЭС образована од-
нофазными твердыми растворами с ГЦК или ОЦК 
решеткой [1–3]. Кристаллическая решетка в ВЭС, со-
стоящая из атомов разнородных элементов с разным 

электронным строением и размерами, существенно ис-
кажена [5–7]. Вследствие этих особенностей ВЭС об-
ладают рядом улучшенных физических свойств, в том 
числе и механических. Для них характерны благопри-
ятное сочетание прочности и пластичности, высокая 
устойчивость как к термическим, так и к механическим 
воздействиям [5–10]. Однако ряд исследований пока-
зал [11–13], что после термообработки (при Т, меньших 
температуры плавления) в ВЭС могут происходить 
фазовые превращения. Поэтому вопросы их фазовой 
стабильности и влияние структурного состояния на 
механические свойства ВЭС активно обсуждаются в 
литературе [11–17]. Для ВЭС с ГЦК решеткой дискус-
сионными являются причины более сильной, по срав-
нению с традиционными ГЦК сплавами, температурной 
зависимости предела текучести и прочности в области 
температур ниже комнатной [8,15–18]. Интерес к ис-
следованию данных вопросов обусловлен уникальны-
ми свойствами ВЭС и перспективами их применения 
как конструкционных материалов при различных тем-
пературах, в том числе криогенных. В качестве при-
мера можно привести активно исследуемый сплав 
СoCrFeMnNi (сплав Кантора), обладающий высокой 
пластичностью и вязкостью разрушения при темпера-
туре жидкого азота [16]. 

В данной работе в качестве объекта исследования вы-
бран другой известный сплав с ГЦК решеткой [15] — 
Al0,5CoCrCuFeNi (концентрации элементов даны в мо-
лярном отношении). Данные о микроструктуре сплава, 
полученные в [19], показали, что в литом состоянии 
сплав имеет дендритную структуру и состоит из двух 
ГЦК решеток с заметными различиями в локальном 
распределении его элементного химического состава. 
Изменения структурного состояния сплава (путем его 
термообработки) приводят к появлению в его микро-
структуре небольшого количества дополнительной ОЦК 
фазы (типа B2) и перераспределению локальной кон-
центрации различных элементов [19]. Кроме того, как 
в литом состоянии, так и после термообработки в мик-
роструктуре сплава наблюдаются наноразмерные вы-
деления из кластеров однотипных атомов, входящих в 
его структуру [20]. 

Отметим, что для области повышенных температур 
(от комнатной до 1200 °С) механические свойства дан-
ного сплава в разных структурных состояниях были 
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достаточно подробно изучены [17]. В то же время для 
температур ниже комнатной его механические свойст-
ва при деформации одноосным сжатием исследовались 
только для литого состояния [18]. Было показано, что в 
области температур 300–4,2 К сплав обладает высокой 
прочностью (~ 750 МПа при 4,2 К), превышающей в 
1,5–2 раза прочность традиционных ГЦК сплавов, а так-
же высокой пластичностью. Поэтому представляет не-
сомненный интерес изучить влияние термообработки 
на механические свойства данного сплава, расширив 
при этом интервал исследований в область сверхниз-
ких температур (от 4,2 до 0,5 К). 

В связи с этим целью данной работы было комплек-
сное изучение механических и акустических свойств 
высокоэнтропийного сплава Al0,5CoCrCuFeNi в интер-
вале температур 300–0,5 К в разных структурных со-
стояниях, полученных в результате термообработки. 

2. Материалы и методика эксперимента 

Сплав с номинальным составом Al0,5CoCrCuFeNi 
получали дуговой плавкой элементов в атмосфере очи-
щенного аргона с использованием вольфрамового элек-
трода. Исходные компоненты сплава имели чистоту вы-
ше 99,9%. Для достижения химической однородности 
слитки размером ~ 6×3×30 мм повторно расплавлялись 
не менее 5 раз. Металлографические исследования шли-
фов показали отсутствие макроскопической ликвации 
в слитках, их плотность была равна 7979 кг/м3, а фак-
тический химический состав сплава в весовых процен-
тах составлял: Аl — 4,46%; Co — 19,48%; Cu — 21,01%; 
Cr — 17,18%; Ni — 19,40%; Fe — 18,46%. Для даль-
нейших исследований образцы необходимых размеров 
вырезались из исходных слитков с помощью электро-
искровой резки. 

Исследовались образцы в трех разных структурных 
состояниях, микроструктура которых описана в [19]: 
исходном литом (I); после высокотемпературного от-
жига при 975° С в течение 12 ч (II); после последующе-
го отжига образцов (II) при 650°С в течение 6 ч (III). 
Отжиг проводился в вакууме; образцы после отжига 
охлаждались вместе с печью (скорость охлаждения до 
500° С составляла 4–5 град/мин). 

Механические характеристики образцов в трех струк-
турных состояниях были изучены в интервале темпера-
тур 0,5–300 К с относительной скоростью деформации 
4·10–4 с–1. В интервале температур 4,2–300 К образцы 
деформировались на жесткой деформационной маши-
не МРК-3. Эти образцы обозначены как образцы из се-
рии 1. В указанном температурном интервале для пер-
вого состояния образцы деформировались как 
растяжением (размер образцов 15×1,5×0,6 мм), так и 
сжатием (размер образцов 4×2×2 мм). В температур-
ном интервале 4,2–0,5 К деформация образцов сжати-
ем (размер образцов 0,8×0,8×1,9 мм) осуществлялась 
на специальной деформационной машине для испыта-

ний при ультранизких температурах. Эти образцы обо-
значены как образцы из серии 2. 

Для получения криогенных температур использо-
вался жидкий гелий и жидкий азот. Промежуточные 
температуры в интервале 77–300 К были получены 
продуванием паров азота через душ, охватывающий 
образец, а в интервале 4,2–77 К — охлаждением об-
разца парами гелия. Температуры ниже 4,2 К получали 
откачкой паров 3Не (в специальном криостате для 3Не, 
минимально достижимая температура в котором со-
ставляла 0,5 К). 

Величины деформирующих напряжений σ опреде-
лялись как отношение нагрузки к начальной площади 
поперечного сечения образца, величины пластической 
деформации ε вычислялись как отношение изменения 
длины образца в ходе пластической деформации к его 
начальной длине. Полученные диаграммы «нагрузка–
время» перестраивались в деформационные кривые в 
координатах «сдвиговые напряжения τ–деформация ε». 
Сдвиговые напряжения τ определялись как τ = σ/3 в 
предположении, что в сплаве действуют типичные для 
ГЦК кристаллов системы скольжения {111}<110> пол-
ных дислокаций. При деформации ε ~ 2% определялась 
скоростная чувствительность сдвигового деформиру-
ющего напряжения / ln έ∆τ ∆  при увеличении скорости 
деформации έ от 4∙10–4 с–1 до 1,8∙10–3 с–1 (в 4,4 раза), а 
величину активационного объема процесса пластической 
деформации V определяли согласно соотношению [21]: 

 ln  ( )
( )

V T kT
T

∆ ε
=

∆τ


, (3) 

где k — постоянная Больцмана. 
Акустические измерения выполнены методом меха-

нической резонансной спектроскопии на частоте из-
гибных колебаний 530 Гц в амплитудно-независимой 
области деформации ε0 ~ 10–7. Образцы для исследова-
ний были вырезаны электроискровой резкой и доведены 
до окончательных размеров 0,2×3×20 мм механической 
шлифовкой. В области температур 4,2–320 К измерены 
температурные зависимости декремента колебаний δ и 
динамического модуля Юнга Е. Скорость изменения 
температуры составляла ~ 1 К/мин, а точность измере-
ния температуры — ~50 мК. 

Вынужденные изгибные колебания консольно закре-
пленного образца в виде тонкой пластины возбуждались 
и регистрировались электростатическим образом. При 
приближении частоты f внешней вынуждающей элек-
тростатической силы к собственной частоте механи-
ческих колебаний образца rf  возникает резонанс. При 
этом модуль упругости E консольно закрепленного 
образца заданной толщины h и длины l зависит от экс-
периментально измеряемой резонансной частоты rf  
механических колебаний изучаемого образца и опре-
деляется соотношением [22]: 
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2 4

238,3118 f lE
h
ρ

= , (4) 

где ρ — плотность образца, 38,3118 — корректирую-
щая поправка, зависящая от формы образца и коэффи-
циента Пуассона ν (принято значение 0,3ν ≈ ). При 
постоянной амплитуде резонансных колебаний 0ε , ло-
гарифмический декремент колебаний δ  пропорциона-
лен вынуждающей электростатической силе [23]. 

Фрактографические исследования поверхности раз-
рушения образцов проведены на сканирующем элек-
тронном микроскопе JSM-7000F. 

3. Результаты исследований и их обсуждение 

3.1. Деформационные кривые 

На рис. 1 приведены типичные деформационные кри-
вые в координатах «сдвиговое напряжение τ–пласти-
ческая деформация ε», полученные в структурных со-
стояниях (I) и (II) при разных температурах для 
образцов серии 1 и 2: рис. 1(a) сжатие, состояние (I), 
серия 1, на вставке — сжатие, состояние (I), серия 2; 
рис. 1(б) — растяжение, состояния (I), серия 1; рис. 
1(в) сжатие, состояние (II), серия 1. Как видно на рис. 
1(а), деформационные кривые, полученные при 4,2 К 
для образцов, деформированных на разных деформа-
ционных машинах (серии образцов 1 и 2) идентичны, 
что позволяет сопоставлять и анализировать экспери-
ментальные данные, полученные для широкого интер-
вала температур от 300 до 0,5 К. Важно отметить, что 
деформационные кривые для состояния (II) и (III) 
практически совпадают, поэтому на рис. 1 приведены 
деформационные кривые только для состояния (II). На 
рис. 2 показаны зависимости скорости деформацион-
ного упрочнения /d dΘ = τ ε от τ, найденные из анали-
за соответствующих деформационных кривых, приве-
денных на рис. 1. На зависимостях Θ(τ) видно, что для 
всех представленных случаев деформационные кривые 
имеют стадийный характер, что может указывать на 
общность деформационных механизмов, ответствен-
ных за их формирование. На первой стадии кривой τ(ε) 
наблюдается сильное уменьшение Θ с ростом τ, что, 
как и в традиционных поликристаллических материа-
лах (как крупнозернистых, так и нанокристалличе-
ских), связано с постепенным вовлечением зерен в 
процесс пластической деформации из-за разной ориен-
тации зерен по отношению к направлению внешней 
силы и неравномерного распределения в них концен-
трации внутренних напряжений как источников заро-
ждения дислокаций [24,25]. На второй стадии с увели-
чением напряжения (деформации) на кривых τ(ε) 
наблюдается область слабой зависимости Θ(τ). На этой 
стадии, как и в традиционных ГЦК сплавах, в ВЭС 
наблюдается скольжение дислокаций по системам 
(111) в направлении <110> [15]. При 77 К как в состоя-

нии (I), так и в состояниях (II) и (III) с ростом величи-
ны напряжения наблюдается увеличение Θ (рис. 1 и 2), 
что, как следует из [25], связано с усиливающимся 
вкладом двойникующих дислокаций, границы которых 
создают новые эффективные барьеры для подвижных 
дислокаций. Возникновение двойниковых границ в ходе 
пластической деформации вызывает уменьшение раз-

Рис. 1. Типичные деформационные кривые в координатах 
«сдвиговое напряжение τ–пластическая деформация ε», по-
лученные в структурных состояниях (I) и (II) при различных 
температурах для образцов серии 1 и 2: (a) сжатие, состоя-
ние (I), серия 1, на вставке — сжатие, состояние (I), серия 2; 
(б) растяжение, состояния (I), серия 1; (в) сжатие, состояние 
(II), серия 1. 
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мера зерен, что, согласно соотношению Холла–Петча, 
приводит к росту деформирующего напряжения [25]. 
Интересно отметить, что при 4,2 К на кривых τ(ε) рост 
Θ практически не наблюдается. Объяснение этого факта 
требуют специальных структурных исследований. 

На рис. 2 видно, что для состояния (II) значения Θ 
выше, чем для состояния (I), что, очевидно, связано с 
появлением в микроструктуре сплава выделений ОЦК 
фазы типа В2, а также с изменениями в локальном рас-
положении различных химических элементов [19]. 

Отметим, что для всех структурных состояний при 
температуре 4,2 К наблюдается прерывистое (скачко-
образное) течение пластической деформации (рис. 1), в 
отличие от плавного течения при более высоких тем-
пературах. Оказалось, что начало скачкообразной пла-
стической деформации зависит от способа деформации. 
При сжатии регулярные скачки на деформационной кри-
вой начинаются сразу после предела текучести и про-
должаются вдоль всей деформационной кривой. Глу-
бина скачков ∆τ ~ 3 МПа при ε ~ 1–2% и увеличивается 
с ростом деформации до ~ 10 МПа. При растяжении 
скачкообразное пластическое течение наступает при 
больших деформациях (ε ~ 8–10%), средняя величина ∆τ 
равна ~ 10 МПа и практически не зависит от ε. Наблю-
даемые различия, по-видимому, отражают, как и в тра-
диционных ГЦК сплавах, разную степень локализации 
скольжения в процессе деформации образцов. Можно 
предположить, что в ВЭС низкотемпературная скачко-
образная деформация имеет ту же природу, что и в тра-
диционных ГЦК сплавах, а именно, определяется со-
вместным действием двух процессов, связанных друг с 
другом: дислокационных [27–29] и тепловых [30–33]. 

3.2. Температурные зависимости предела текучести 

На рис. 3 для деформации сжатием показаны темпе-
ратурные зависимости условного предела текучести τ0,2 
(в интервале 0,5–300 К) для трех структурных состоя-

Рис. 2. Зависимости степени деформационного упрочнения Θ 
от величины напряжения τ, построенные на основе деформа-
ционных кривых в координатах «истинное напряжение–ис-
тинная деформация» для образцов из серии 1: (а) состояние (I), 
сжатие; (б) состояние (I), растяжение; (в) состояние (II), сжатие. 

Рис. 3. Температурные зависимости условного предела теку-
чести τ0,2 при деформации сжатием (в интервале 0,5–300 К) 
в разных структурных состояниях: (●) — состояние (I), 
серии 1 и 2, (■) — состояние (II), серии 1 и 2, (□) — состоя-
ние (III), серия 1. На вставке в более крупном масштабе пока-
зана зависимость τ0,2(Т) для интервала температур 0,5–10 К, 
серия 2. 
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ний, для (I) и (II) состояний приведены данные образцов 
из серии 1 и серии 2, а для (III) состояния приведены 
результаты для образцов из серии 1. Как отмечено ра-
нее, для одинаковых структурных состояний при 4,2 К 
для образцов из серий 1 и 2 (т.е. для образцов разного 
размера, деформируемых на разных деформационных 
машинах) величины τ0,2 совпадают. Такое совпадение 
позволяет проводить анализ зависимости τ0,2(Т) в тем-
пературном интервале (0,5–300 К). Видно, что пониже-
ние температуры в интервале 4,2–300 К приводит к рос-
ту τ0,2: для состояния (I) увеличение τ0,2 составляет 
~ 68% (от 140 до 230 МПа), а для состояний (II) и (III) 
~ 65% (от 190 до 290 МПа). Отметим, что наблюдаемый 
рост τ0,2(T) значительно больше, чем соответствующие 
температурные изменения модуля упругости, которые, 
как будет показано ниже, не превышают 6%. 

Сравнение полученных зависимостей τ0,2(Т) с зависи-
мостями τ0,2(Т) для разных ГЦК материалов (для круп-
нозернистого Ni [34], бинарных ГЦК сплавов — NiFe [35] 
и NiCo [34]) приведено на рис. 4. Видно, что абсолют-
ные значения τ0,2 больше, а характер зависимости τ0,2(Т) 
сильнее, чем в традиционных ГЦК материалах. Наблю-
даемая сильная зависимость τ0,2(Т) подобна зависимо-
стям τ0,2(Т) для традиционных металлов с ОЦК или ГПУ 
решетками, в которых основными препятствиями, кон-
тролирующими движение дислокаций, могут быть как 
барьеры Пайерлса, так и скопления примесей [34–39]. 
В исследуемом сплаве качественная информация о типе 
барьеров, контролирующих пластичность в разных струк-
турных состояниях, получена из анализа температур-
ных зависимостей величин активационного объемов V 
процесса пластической деформации (для ε ~ 2%), при-
веденных на рис. 5. Значения V были вычислены из 
экспериментальных данных по формуле (3) (с исполь-
зованием вектора Бюргерса b = 2,54·10–10 м [40] для 
полных дислокаций систем скольжения {111}<110>). 

Как видно на рис. 5, для структурного состояния (I) 
величины активационного объема V (при ε~2%) при 
понижении температуры уменьшаются (от 122 b3 (300 К) 
до 25 b3 (30 К)). Аналогичные зависимости V(Т) наблю-
даются для состояний (II) и (III). Так, для состояния (II) 
значения V уменьшаются от 107 b3 (300 К) до 35 b3 
(77 К). Отметим, что для состояний (II) и (III) абсолют-
ные значения V и зависимости V(Т) практически сов-
падают между собой. Отметим также, что величины V 
для состояний (II) и (III) меньше, чем для состояния (I), 
что может быть связано с увеличением числа термиче-
ски преодолимых препятствий из-за локальных пере-
строек в расположении атомов в микроструктуре спла-
ва в результате его термообработки [19,20]. Указанные 
значения V по порядку величины совпадают с анало-
гичными величинами, полученными нами ранее для 
крупнозернистого ГЦК сплава Ni-18,75 ат.% Fe [41], 
для которого V = 318 b3 (Т = 300 К, ε ~ 2%,) и 32 b3 

(Т = 23 К, ε ~ 2%). В связи с тем, что для ВЭС вопрос о 
типах дефектов, контролирующих пластичность, оста-
ется дискуссионным [34], в разделе 3.4 для состоя-
ния (I) проведен более подробный термоактивацион-
ный анализ. 

Переход из состояния (I) в состояния (II) и (III) при-
водит к росту значений τ0,2 приблизительно на 25% 
(рис. 3), что, очевидно, связано с появлением в микро-
структуре сплава в состояниях (II) и (III) небольшого 
количества дополнительной ОЦК фазы (типа B2) [19], 
а также с изменениями в локальном расположении раз-
личных элементов сплава в результате его термообра-
ботки [19,20]. 

На рис. 3 видно, что в интервале температур 4,2–0,5 К 
ход τ0,2 (Т) меняется при изменении структурного со-
стояния сплава. Для состояния (I) в этом температурном 
интервале при понижении температуры наблюдается 
уменьшение величины τ0,2 от 230 МПа (при 4,2 К) до 
190 МПа (при 0,5 К). В то же время для состояний (II) 

Рис. 4. Сравнение температурных зависимостей условного пре-
дела текучести τ0,2 сплава Al0,5CoCrCuFeNi, полученных в этой 
работе, с литературными данными: () — для ГЦК Ni [34]; для 
ГЦК бинарных сплавов: (▲) — Ni18Fe [35], () — NiCo [34]. 

Рис. 5. Температурная зависимость активационного объема в 
единицах b3 для состояния (I) для образцов серии 1, дефор-
мированных сжатием для ε ~ 2%. 
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и (III) в этих условиях наблюдается монотонный рост 
величины τ0,2. Исходя из представлений о термоакти-
вированном характере пластической деформации, с по-
нижением температуры величина τ0,2 должна монотон-
но возрастать. По-видимому, аномальный ход τ0,2(Т) для 
состояния (I) может быть связан, как и в ряде традици-
онных ГЦК сплавов [27,42–45], со сменой механизма 
движения дислокаций через локальные барьеры от тер-
моактивационного к инерционному [27]. В этом случае 
часть локальных препятствий преодолевается дислока-
циями безактивационно, что, согласно [27], приводит к 
уменьшению τ0,2 с понижением температуры. Отсутст-
вие аномальной температурной зависимости τ0,2 в со-
стояниях (II) и (III), очевидно, связано с появлением в 
структуре более мощных препятствий, которые не мо-
гут быть преодолены дислокациями с помощью инер-
ционного механизма. 

Отметим, что для состояния (I) зависимость τ0,2(Т) 
была получена как при деформации сжатием, так и рас-
тяжением. Как видно на рис. 6, абсолютные значения τ0,2 
при растяжении приблизительно на 14% меньше, чем 
при сжатии. Аналогичное влияние способа деформа-
ции (сжатие или растяжение) на величину предела те-
кучести, так называемый S-D эффект, наблюдался ранее 
в некоторых металлических материалах [36,37,46–48]. 
Согласно [36,37], S-D эффект связан с неоднородным 
распределением внутренних напряжений в материале 
(наличием в микроструктуре растянутых и сжатых об-
ластей). Для исследуемого сплава такие неоднородности 
напряжения, должны возникать вблизи границ между 
двумя ГЦК фазами (границы между дендритами и меж-
дендритными прослойками), а также вокруг частиц ло-
кального скопления отдельных атомов, наблюдавшихся 
на этих границах [19], особенно вокруг областей скоп-
ления атомов Al, атомный радиус которых примерно 
на 14% больше атомных радиусов других элементов, 
входящих в исследуемый сплав. 

3.3. Температурные зависимости акустических 
характеристик 

Как видно на рис. 7, при понижении температуры от 
320 до 4,2 К модуль Юнга E сплава для состояния (I) 
монотонно растет от 182 до 194 ГПа, а поглощение δ 
падает. Для состояния (I) на температурных зависимо-
стях δ и Е не наблюдаются какие-либо существенные 
особенности релаксационной природы. Переход в 
структурное состояние (II) во всем исследованном 
температурном интервале приводит к существенному 
(~ 20%) увеличению модуля Юнга, а также к появле-
нию при температуре ~ 230 К пика акустического по-
глощения и соответствующей ему ступеньки на темпе-
ратурной зависимости дефекта модуля (см. вставку на 
рис. 7). 

Рис. 6. Температурные зависимости условного предела теку-
чести в структурном состоянии (I), образцы серии 1 для раз-
ных способов нагружения: (●) — сжатие, (○) — растяжение. 

Рис. 7. Температурные зависимости акустических свойств 
сплава Al0,5CoCrCuFeNi для структурных состояний (I) и (II): 
(а) температурная зависимость динамического модуля Юнга 
Е ((■) — состояние (I), (□) — состояние (II)); (б) температур-
ная зависимость логарифмического декремента колебаний δ 
((●) — состояние (I), (○) — состояние (II)). На вставке в более 
крупном масштабе показан релаксационный резонанс Кои-
вы–Хасигути наблюдаемый в структурном состоянии (II); 
сплошными линиями показаны фон температурной зависи-
мости модуля Юнга и фоновое поглощение, рассчитанные по 
формулам (8) и (5) соответственно. 
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Наблюдаемая зависимость акустического поглоще-
ния ( )exp Tδ  состоит из суммы резонансного ( ),R Tδ ω  
и фонового ( )BG Tδ  поглощения. Принимая во внима-
ние высокую температурную чувствительность фоново-
го поглощения, можно считать его обусловленным не-
консервативным вязким движением дислокаций [49–52] 
с энергией активации процесса BGU , величина которой 
не совпадает с величиной энергии активации процесса, 
контролирующего механизм внутреннего трения: 

 
1 2 exp BG

BG
U

A A
kT

 δ = + − 
 , (5) 

где коэффициенты A1, A2 — подгоночные параметры, 
величина которых изменяется при изменении структур-
ного состояния образца, в частности, величина коэф-
фициента A1 может существенно меняться при измене-
нии магнитной структуры образцов [53,54]. Формула (5) 
хорошо описывает температурную зависимость фона 
акустического поглощения в состояниях (I) и (II) при 
значении BGU  = 0,06 эВ и соответствующем подборе 
параметров A1, A2. 

В окрестностях пика резонансную составляющую 
( ),R Tδ ω  можно выделить, используя соотношение: 

( ) ( ) ( )exp ,BG RT T Tδ = δ + δ ω , ( ) ( )0 1, ,R rT C f Tδ ω = ∆ ω , 
  (6) 

здесь 2 fω = π  — циклическая частота; 0∆  и Cr —
удельный вклад отдельного релаксатора и их концен-
трация соответственно, а ( )1 ,f Tω  — положительно 
определенная функция (конкретный вид этой функции 
и положение ее максимума на оси температур зависят 
от физической природы релаксатора и значений его 
активационных параметров: 0U  — энергия активации 
и 0τ  — эффективный период попыток [55]); высота 
пика акустического поглощения пропорциональна 
множителю 0rC ∆ . 

Хорошо известно, что суммарная деформация реаль-
ного кристалла под действием механического нагруже-
ния складывается из упругой и неупругой компонент. 
Основное различие между ними состоит в том, что 
упругая деформация происходит мгновенно, а неупру-
гая имеет некоторую временную зависимость, опреде-
ляемую процессами релаксации. В связи с наличием 
релаксирующей компоненты,принято различать два пре-
дельных значения упругих модулей: квазистатический 
нерелаксированный модуль UE  определяющий реак-
цию кристалла на нагрузку в отсутствие неупругого 
вклада; релаксированный модуль RE , измеренный по 
прошествии времени, значительно превышающем ха-
рактерные времена релаксации для всех релаксацион-
ных процессов, существенных в изучаемом интервале 
температур. Если кристалл находится под воздействи-
ем периодической нагрузки с циклической частотой ω, 
то его механические свойства будут определяться ди-

намическим модулем упругости ( ),E Tω , величина 
которого зависит как от частоты колебаний, так и от 
температуры. При этом ( ),R UE E T E< ω <  и существу-
ет некоторый дефект модуля ( ),UE E T− ω . Кроме того, 
фоновый вклад ( )BGE T  в дефект модуля дает нерезо-
нансное взаимодействие звука с дислокациями различ-
ных систем скольжения, тепловыми фононами и элек-
тронами проводимости [56–58]. Установить наиболее 
существенные механизмы, определяющие дефект мо-
дуля в температурном интервале 300–4,2 К, можно 
только при наличии данных о частотной зависимости 
модуля в достаточно широком интервале частот коле-
баний. Для изучаемого материала таких данных в на-
стоящее время нет. Но в экспериментах при фиксиро-
ванной частоте колебаний температурная зависимость 
измеренных значений модуля Юнга в области темпе-
ратур, далекой от релаксационного резонанса, имеет 
достаточно простой и плавный вид (рис. 8). Это позво-
ляет предложить для температурной зависимости 

( )exp ,E Tω , описывающей результаты измерений на 
образцах с различными структурными состояниями, 
единую аналитическую аппроксимацию: 

 ( ) ( ) ( )exp 0 0 2, ,BG rE T E T E C f Tω = − ⋅ ∆ ω , (7) 

где ( )BGE T  задано соотношением 

 ( ) ( ) ( )0 0 1 expBGE T E T E T T Tη = η = −α −  , (8) 

здесь ( )0 2 ,rC f T∆ ω  — вклад зарегистрированного при 
225 К релаксационного процесса, а ( )2 ,f Tω  — поло-
жительно определенная функция, конкретный вид ко-
торой зависит от физической природы релаксатора и 
значений его активационных параметров 0U  и 0τ  [55]; 

0E  — адиабатический модуль упругости идеального 
кристалла при T → 0 К, а ( )Tη  — безразмерная функ-
ция температуры, которая описывает температурную 
зависимость упругого модуля данного сплава, анали-
тический вид которой должен быть выбран на основе 
критерия оптимальной аппроксимации температурной 
зависимости упругого модуля в заданном интервале 
температур. В нашем случае в качестве аналитическо-
го выражения для безразмерной функции ( )Tη  может 
быть взято эмпирическое соотношение, предложенное 
Варшни [59]: 

 ( ) ( )1 expT T T Tηη = −α − , (9) 

здесь α — постоянный множитель, величина которого 
зависит от исследуемого материала и моды деформа-
ции, а Tη — характеристическая температура. В боль-
шинстве случаев для материалов с не сильно искажен-
ными фононными спектрами Tη близка к температуре 
Эйнштейна EΘ : 
 E ET hη Θ = ν ,  (10) 
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где h — постоянная Планка и Eν  — частота гармони-
ческих осцилляций в эйнштейновской модели твердого 
тела [60]. Обычно ETη ≤ Θ , поскольку в реальных кри-
сталлах частоты акустических фононов ниже, чем час-
тота Эйнштейна. В простейшем случае 

 3
4E DΘ = Θ  , (11) 

где DΘ  — температура Дебая; что позволяет оценить 
характерную температуру Tη. 

Таким образом, фигурирующие в выражении (8) ве-
личины 0E , α и Tη будем рассматривать как подгоноч-
ные параметры, подлежащие экспериментальному оп-
ределению; при этом их значения должны зависеть как 
от частоты колебаний, так и от структурного состояния 
образца (в том числе, от состояния магнитной структу-
ры [53]). 

На рис. 8 видно, что функция (9) при значении па-
раметров α = 3,5⋅10–4 К–1, Tη=160 К монотонно убывает 
с увеличением температуры и хорошо описывает тем-
пературную зависимость упругого модуля изучаемого 
нами сплава в интервале температур 30 К ≤ T ≤ 300 К 
(когда вклад электронной составляющей в темпера-
турную зависимость модуля упругости становится не 
существенным). 

Выделение релаксационного вклада в акустическое 
поглощение по описанной выше процедуре позволило 
получить оценки активационных параметров U0 и τ0 
релаксационного процесса, зарегистрированного в со-
стоянии (II) при температуре 225 К, что дало возмож-
ность корректным образом учесть релаксационный 
вклад в температурную зависимость динамического 

модуля упругости. Отметим, что U0 имеет смысл энер-
гии активации открепления, а τ0 — периода колебаний 
сегмента дислокации, непосредственно взаимодейст-
вующего с дефектами [61], для идентификации которых 
требуются дальнейшие структурные исследования. 

3.4. Термоактивационный анализ процесса 
пластичности 

В данном разделе для состояния (I) исследуемого 
сплава на основании экспериментально полученных тем-
пературных и скоростных зависимостей деформиру-
ющего напряжения для интервала температур 300–30 К 
проведен термоактивационный анализ процесса пла-
стичности по методике, подробно описанной в [62,38]. 
Заметим, что для температур ниже 30 К термоакти-
вационный анализ не проводился из-за изменения 
плавного характера пластической деформации на скач-
кообразный, вследствие чего измерения скоростной 
чувствительности деформирующего напряжения не 
проводились. Примененный термоактивационный ана-
лиз [38,62] основан на описании термически активиро-
ванного процесса пластической деформации, в котором 
связь между скоростью пластической деформации ε , 
эффективным напряжением *τ  и температурой T пред-
ставлена в виде классического соотношения Аррениуса: 

 
*

0
( )exp ,H
kT

 τ
ε = ε − 

  
   (12) 

где 0ε  — предэкспоненциальный множитель; * iτ = τ − τ  
— эффективное напряжение равное разности между 
деформирующим τ и дальнодействующим внутренним 
τi напряжениями; *( )H τ  — эффективная энергия (эн-
тальпия) активации. 

Для зависимости энтальпии активации от напряже-
ния используется общее выражение: 

 
*

* 0( ) 1 , 0 1, 1 2

qp

c
H H p q

  τ τ = − ≤ ≤ ≤ ≤   τ  

, (13) 

где H0 — энергетический параметр, характеризующий 
взаимодействие дислокации с локальным барьером; τc — 
критическое напряжение безактивационного преодоле-
ния локального барьера; p и q — численные парамет-
ры: значение q зависит от формы барьера, а параметр 
p — от свойств барьера и статистики барьеров на дис-
локациях. 

Соотношения (12) и (13) позволяют получить следу-
ющие теоретические выражения деформирующего на-
пряжения 2 ( )Tτ  (при ε ≈ 2%), скоростной чувствитель-
ности деформирующего напряжения ( ) / ln aT∆τ ∆ ε , ак-
тивационного объема пластической деформации V(T) и 
параметра 0ln ( / )A = ε ε  : 

Рис. 8. Температурная зависимость упругого модуля для спла-
ва Al0,5CoCrCuFeNi в состоянии (I) — экспериментальные 
данные и аппроксимирующая эти данные теоретическая за-
висимость (сплошная линия), рассчитанная по формуле (8) 
при значении параметров α = 3,5⋅10–4 К–1, Tη = 160. 
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1

2
2( ) ( )

ln( ) a T

dT dA T T
d dT dTT T
dT

−
  τ∆τ η = − η − τ   η ∆ ε    η − 

 


  

  (17) 
Предполагается, что температурная зависимость па-

раметров τc, τi и H0 пропорциональна температурной за-
висимости упругих модулей:  

0( ) ( )c cT Tτ = τ η ,  0( ) ( )i iT Tτ = τ η ,  0 00( ) ( )H T H T= η , 

параметры τc0, τi0 и H00 не зависят от температуры, а 
аналитическое выражение для ( )Tη  определяется со-
отношением (9). 

Для получения эмпирических значений параметра A 
с помощью соотношения (17) были использованы экс-
периментальные зависимости 2 ( )Tτ  и ( ) / ln aT∆τ ∆ ε  
(рис. 10) для ε ≈ 2%. Результаты расчетов параметра A 
показаны на рис. 9. Среднее значение параметра A рав-
но 19,3. Отсутствие значительной температурной зави-
симости параметра A является одним из критериев при-
менимости соотношений (12) и (13) для описания про-
цесса термоактивированного пластического течения. 
Температурная зависимость 2τ  (деформирующее на-
пряжение для ε ≈ 2%) и ( ) / ln aT∆τ ∆ ε , (при ε ≈ 2%) 

(рис. 10), сопоставили с теоретическими зависимостями 
(14) и (15) соответственно. Проведенная процедура ап-
проксимации этих функций позволила найти значения 
всех теоретических параметров: p, q, τi0, τc0, H00, T00, A. 
Найденные значения параметров приведены в табл. 1. 

Таблица 1. Значения теоретических параметров для спла-
ва Al0,5CoCrCuFeNi в состоянии (I), полученные при анализе 
экспериментальных данных. 

р q τi0, МПа τc0, МПа H00, эВ T00, K A 

0,6 1,08 170 104 0.65 400 19 

На рис. 10 показаны экспериментальные зависимо-
сти 2 ( )Tτ  и ( ) / ln aT∆τ ∆ ε  и аппроксимирующие их тео-
ретические кривые, полученные с помощью формул (14) 
и (15) при указанных в табл. 1 значениях теоретиче-
ских параметров. Видно, что в интервале температур 
30 К ≤ T ≤ 300 К теоретические зависимости достаточно 
хорошо описывают экспериментальные данные, причем 
отклонения от аппроксимирующих зависимостей малы 

Рис. 10. Температурные зависимости деформирующего на-
пряжения τ2 (а) и скоростной чувствительности деформи-
рующего напряжения при изменении скорости деформиро-
вания в 4,4 раза (б), состояние (I), серия 1 при деформации 
2%. Сплошными линиями показаны теоретические зависи-
мости, полученные с помощью формул (14) и (15). 

Рис. 9. Температурная зависимость эмпирического пара-
метра А, вычисленного по формуле (20). 
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и не имеют систематического характера во всем тем-
пературном интервале. 

Теоретическая зависимость активационного объема 
процесса пластической деформации от температуры 
(соотношение (16)), построенная с использованием 
значений параметров из табл. 1, приведена на рис. 11 
(сплошная кривая). Видно, что в интервале температур 
30 К ≤ T ≤ 300 К имеется хорошее согласие с экспери-
ментальными значениями. 

Таким образом, данные на рис. 10, 11 показывают, 
что в интервале температур 30 К ≤ T ≤ 300 К наблюда-
ется хорошее соответствие теоретических и экспери-
ментальных результатов. Это соответствие позволяет 
говорить о едином механизме, контролирующем тер-
моактивируемую пластичность в изучаемом сплаве в 
исследованном интервале температур (при ε ≈ 2%). 
Кроме того, полученная величина энергии активации 
при отсутствии приложенного напряжения H0 порядка 
0,5–1 эВ является типичной для процессов, связанных 
с отрывом дислокационного сегмента от точек закреп-
ления (см., например, [38]). При p ≈0,6 можно оценить 
среднюю площадь, приходящуюся на одно локальное 
препятствие S0 [38,63], как 

 ( )3 2 2
0 / 2m d cS f b E= τ  (18) 

где Ed — сила линейного натяжения дислокации. 
Из полученного эмпирического значения параметра 

q ≈ 1 (табл. 1) и оценки 0 /mf H w=  для выражение (18) 
получаем 

 
33 3

0 0
0 2 3 2 5 22 2d c d c

H H bS
wb w E b E

 = =  
 τ τ

. (19) 

Используя соотношение (19), стандартную оценку 
22 dE Gb= , G = 72,8 ГПа, b = 0,254 нм, значения пара-

метров H00 и τc0 из табл. 1, получаем оценку для вели-

чины S0 = 2,1∙10–17 (b/w)3, м2. Приняв w ~ b, получим 
верхнюю оценку величины S0 = 326 b2, что соответст-
вует расстоянию между локальными препятствиями в 
плоскости скольжения l0 = (S0)

1/2 = 18 b = 4,6 нм. 
Если предположить, что локальными препятствиями, 

контролирующими термоактивируемую пластическую 
деформацию сплава, являются дислокации леса, то для 
их плотности можно получить оценку 1/S0=4,8∙1016 м–2, 
что является слишком большой величиной для крупно-
зернистого материала при величине пластической де-
формации порядка 2%. 

Из электронномикроскопических наблюдений [20] 
следует, что распределение элементов, входящих в 
сплав, неоднородно на наноуровне. В микроструктуре 
сплава наблюдаются области, имеющие форму полос 
шириной 15–20 нм, с существенно отличающимися кон-
центрациями различных элементов, Такие области фор-
мируют в микроструктуре трехмерную нерегулярную 
решетку. Вблизи узлов решетки (точек существенного 
изменения концентрации элементов) наблюдаются зна-
чительные искажения, вследствие чего такие места могут 
быть эффективными локальными препятствиями для 
термоактивированного движения дислокаций. Расстоя-
ние между этими структурными неоднородностями, как 
экспериментально показано в [20], равны ~ 20 нм. Эти 
значения несколько больше полученной в нашем тер-
моактивационном анализе оценки 4,6 нм, так что такой 
тип локальных препятствий, контролирующих термо-
активационную пластичность, можно рассматривать как 
возможный, но относительно маловероятный. 

Другим типом структурных неоднородностей, опре-
деляющих термоактивированную пластическую дефор-
мацию сплава, могут быть кластеры атомов одного из 
составляющих сплав элемента. Несколько расположен-
ных рядом атомов элемента с относительно большим 
атомным радиусом создают локальные искажения кри-
сталлической решетки и служат значительным препят-
ствием для дислокаций. Такие кластеры эксперимен-
тально наблюдались в [20] и характерное расстояние 
между ними составляет несколько нанометров, что до-
статочно хорошо совпадает с результатами проведен-
ного термоактивационного анализа. С такой моделью 
также согласуется полученное в проведенном термо-
активационном анализе значение энергии активации 
H00 = 0,65 эВ, которое характерно для локального пре-
пятствия, состоящего из нескольких атомов. 

Таким образом, проведенный анализ позволяет рас-
сматривать в качестве локальных барьеров, контроли-
рующих термоактивированную пластическую дефор-
мацию, неоднородности структуры атомного масштаба 
(кластеры атомов). Следует отметить, что для более 
точного сопоставления результатов теории с экспери-
ментом, необходимо в дальнейшем получить экспери-
ментальное количественное распределение кластеров 
по размерам и расстояниям между ними. 

Рис. 11. Температурная зависимость активационного объема 
в состоянии (I), серия 1 при деформации 2%. Эксперимен-
тальные точки вычислены по формуле (16), теоретическая 
зависимость (сплошная линия) построена с использованием 
значений параметров из табл. 1 (первая строка). 
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3.5. Особенности разрушения 

Изменение формы образцов исследуемого сплава, 
приобретаемой в ходе деформации сжатием, оказалось 
зависимым от их структурного состояния и температу-
ры испытания. В состоянии (I) во всем исследованном 
интервале температур в результате деформации образ-
цы приобретали бочкообразную форму, а затем при ε ~ 
~ 25–30% теряли устойчивость. Для состояний (II) и (III) 
аналогичное поведение образцов наблюдалось в интер-
вале температур 300–77 К. Однако при температуре 
4,2 К при больших деформациях (~ 20%) образцы раз-
рушались на две части по плоскости, ориентированной 
примерно под 45° к оси сжатия (рис. 12). На боко-
вой поверхности таких образцов наблюдались облас-
ти локализованного сдвига, состоящие из многочис-
ленных полос сдвига (рис. 13(а)). На границе этих 
областей при большем увеличении видны мелкие тре-

Рис. 13. Изображение полос сдвига: a) боковая поверхность образца (состояние (II), серия 1, 4,2 К); (б) трещина вблизи полосы 
сдвига (указано стрелкой), соответствующая месту внутри квадрата на рис. 13(а). 

Рис. 14. Поверхность вязкого излома образца, деформированного при 4,2 К (состояние (II), серия 1: a) меньшее увеличение; (б) 
большее увеличение. 

Рис. 12. Вид поверхности разрушения образца, деформиро-
ванного сжатием при 4,2 К, (состояние (II), серия 1). 
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щины (рис. 13(б)). При этом на поверхности разруше-
ния образцов наблюдается типично вязкий излом, на 
котором видны достаточно плоские области, с вытяну-
тыми выступами, шириной и глубиной порядка 1 мкм 
(рис. 14(а)). При большем увеличении на поверхности 
разрушения видны вытянутые в направлении сдвига 
локальные неоднородности, размером от 1 мкм до 
200 нм (рис. 14(б)). 

Таким образом, наблюдаемое в состоянии (II) и (III) 
при 4,2 К разрушение образцов на две части связано, 
по-видимому, с усилением процессов локализации сколь-
жения за счет изменений в результате отжига микро-
структуры сплава. Вязкий характер разрушения образцов 
является следствием большой пластичности сплава, 
наблюдаемой при гелиевой температуре в этих струк-
турных состояниях. 

5. Заключение 

В широком интервале низких температур 0,5–300 К 
для разных структурных состояний в ходе квазистати-
ческой деформации одноосным сжатием и растяжени-
ем изучены закономерности пластической деформации 
и особенности разрушения высокоэнтропийного спла-
ва Al0,5CoCrCuFeNi. На основании измеренных темпе-
ратурных зависимостей условного предела текучести 
τ0,2 и анализа вида деформационных кривых установ-
лено, что не зависимо от структурного состояния во всем 
температурном интервале в сплаве реализуется высо-
копрочное состояние при сохранении большой пла-
стичности. В исследованном температурном интервале 
установлено упрочняющее влияние отжигов (примерно 
на 25%) на величину условного предела текучести и 
деформирующее напряжение. Найдено, что для всех 
структурных состояний абсолютные значения предела 
текучести выше, а его температурная зависимость силь-
нее, чем в традиционных ГЦК металлах. Найдено, что 
при температурах ниже 30 К наблюдается переход от 
плавного пластического течения к скачкообразному. В 
интервале температур 0,5–4 К для первого состояния 
установлена аномальная зависимость τ0,2. Для интерва-
ла температур 300–30 К при пластической деформации 
~ 2% установлено влияние температуры и структурного 
состояния на величины активационного объема про-
цесса пластической деформации. Для первого состоя-
ния во всем температурном интервале установлен S-D 
эффект, а при пластической деформации ~ 2% на осно-
вании экспериментально определенных температурных 
зависимостей деформирующего напряжения и актива-
ционного объема для движения дислокаций выполнен 
термоактивационный анализ процесса пластичности. По-
лученные результаты позволяют заключить, что пла-
стическая деформация в первом состоянии в интервале 
температур от 30 до 300 К описывается единым меха-
низмом, для которого получены эмпирические оценки 

параметров взаимодействия дислокаций с локальными 
барьерами. Измерена температурная зависимость мо-
дуля Юнга сплава для разных структурных состояний 
и установлено увеличение модуля в результате отжи-
гов примерно на 25%. Установлено, что в ходе дефор-
мации сжатием в состояниях (II) и (III) при 4,2 К на-
блюдается разрушение образцов на две части, причем 
поверхность разрушения имеет вязкий характер. 

Работа частично финансировалась в рамках научно-
го украинско-словацкого проекта «Физические меха-
низмы низкотемпературной пластической деформации 
и разрушения новых высокопрочных многокомпонент-
ных аморфных и высокоэнтропийных сплавов». 
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Mechanical properties of high-entropy alloy 
Al0.5CoCrCuFeNi in the different structural state 

in the temperature range 0.5–300 K 

E.D. Tabachnikova, M.A. Laktionova, 
Yu.A. Semerenko, S.E. Shumilin, A.V. Podolskiy, 

M.A. Tikhonovsky, J. Miskuf, and K. Csach 

In the temperature range 0.5–300 K the mechanical 
properties and fracture characteristics of the high-
entropy alloy Al0.5CoCrCuFeNi were studied for dif-
ferent structural states (as cast and after two heat 
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treatments). The temperature dependences of Young’s 
modulus for different structural states were measured 
by mechanical resonance spectroscopy. It was found 
that heat treatment of the samples leads to an increase 
(~ 25%) of the Young’s modulus, the conditional yield 
stress τ0.2, and the deforming stress. The form of de-
formation curves is analyzed. Thermoactivation analy-
sis of experimental data made it possible to obtain em-
pirical estimates of the parameters of the interaction of 
dislocations with local barriers. 

PACS: 62.20.–x Mechanical properties of solids; 
61.72.Hh Indirect evidence of dislocations 
and other defects (resistivity, slip, creep, 
strains, internal friction, EPR, NMR, etc.); 
81.40.Ef Cold working, work hardening; an-
nealing, post-deformation annealing, quench-
ing, tempering recovery, and crystallization; 
81.40.Lm Deformation, plasticity, and creep. 

Keywords: low temperatures, dislocations, thermo-
activation analysis, internal friction.
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