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Установлено влияние механизма образования и распределения дисперсных фаз в гетерофазном
многокомпонентном сплаве Кантора (FeMnNiCoCr) на температурную зависимость его механиче-
ских свойств, деформационное поведение и механизмы разрушения при одноосном статическом
растяжении в температурном интервале 77–300 К. Показано, что при отжиге сплава Кантора про-
исходит гетерогенное образование обогащенных хромом σ-фазы и фазы с ГЦК-кристаллической
решеткой: преимущественно на границах зерен при отжиге гомогенизированных образцов (части-
цы неоднородно распределены по структуре) и на деформационных дефектах при отжиге предвари-
тельно деформированных образцов (частицы распределены однородно по структуре). Установлено,
что зернограничные фазы слабо влияют на температурную зависимость предела текучести σ0.2, де-
формационное поведение и механизм деформации гетерофазного сплава, но способствуют сниже-
нию пластичности и формированию хрупких вторичных трещин на поверхностях разрушения при
низкотемпературной деформации. Комплексное влияние дисперсионного твердения и зерногра-
ничного упрочнения в образцах с однородным распределением частиц, сформированных при ста-
рении предварительно деформированных образцов, вызывает значительный рост прочностных
свойств сплава Кантора во всем интервале температур при сохранении высокой пластичности и
сильной температурной зависимости σ0.2.
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ВВЕДЕНИЕ
Масштабное изучение высокоэнтропийных

сплавов (ВЭС) началось в 2004 г. после опублико-
вания работ Кантора и Й.-В. Йе [1, 2]. Идея со-
здания ВЭС базировалась на том, что высокая эн-
тропия смешения в сплавах, состоящих из пяти и
более химических элементов, может обеспечить
формирование разупорядоченной однофазной
структуры с простой кристаллической решеткой.
За последние без малого двадцать лет было опуб-
ликовано немало теоретических и эксперимен-
тальных работ, посвященных ВЭС [1–8]. Доста-
точно быстро стало понятно, что высокая конфи-
гурационная энтропия не является достаточным
условием для стабилизации структуры. Отто с со-
авторами исследовали пятикомпонентный сплав
Кантора CoCrFeMnNi и заменяли в нем основ-
ные элементы на близкие по свойствам (таким,
как электроотрицательность, размер атомов, тип

решетки при комнатной температуре) переход-
ные металлы [3]. Несмотря на одинаковые значе-
ния конфигурационной энтропии, модифициро-
ванные сплавы обладали гетерофазной структу-
рой, т.е. лишь сплав Кантора можно было считать
“истинным” ВЭС [3]. Рогачев в своем обзоре [4]
справедливо отметил, что критерий высокой эн-
тропии системы зависит не только от числа компо-
нентов, но и от величины изменения энтальпии при
упорядочении и температуры. Т.е. исключать воз-
можность упорядочения и формирования новых
фаз в ВЭС необоснованно. В работе Горбань с со-
авторами [8] описана взаимосвязь фазообразова-
ния и усредненной электронной концентрации
(Сsd, эл./ат.) в эквиатомных ВЭС. В соответствии
с разработанными ими критериями величина
Сsd = 8 эл./ат. для сплава Кантора обеспечивает
формирование ГЦК-структуры [8]. Это значение
Сsd выше верхней границы, соответствующей
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формированию 100% интерметаллидных σ-фаз,
но в составе сплава есть пары элементов, образу-
ющих такие фазы (Cr–Mn, Cr–Fe, Cr–Co), и об-
разование небольшого их количества с точки зре-
ния электронного строения сплава возможно.

Сплав Кантора при пониженных температурах
обладает стабильной к переохлаждению и деформа-
ции аустенитной структурой и характеризуется вы-
сокими механическими свойствами [5–7, 9–11].
Однако его структура нестабильна при высоко-
температурной деформации [12], продолжитель-
ных отжигах [13–15] и кратковременных постде-
формационных отжигах [16, 17]. В гомогенизиро-
ванном сплаве гетерогенное зарождение и рост
вторичных фаз происходит в интервале температур
723–973 К (500 ч) [13]. При температуре 773 К обра-
зуются L10-NiMn, B2-FeCo и обогащенная хро-
мом ОЦК-фаза, а при Т = 973 К формируется
обогащенная хромом σ-фаза. Последняя имеет
такую же кристаллическую структуру, как и би-
нарная Fe–Cr σ-фаза в нержавеющих сталях [8,
13, 18]. В работах [14, 15] после длительного старе-
ния гомогенизированного сплава Кантора (до
1000 ч) при Т = 973 К помимо зернограничной σ-
фазы наблюдали ГЦК-фазу с параметром решет-
ки ≈10.6 Å и идентифицировали ее как карбид
М23С6. После пластической деформации ско-
рость зарождения и роста вторичных фаз в сплаве
Кантора происходит быстрее. В работах [16, 17]
авторы наблюдали частицы σ-фазы в структуре
сплава после деформирования (прокатки [16] и
кручения под высоким давлением [17]) и часовых
отжигов в интервале температур 873–1073 К, а
при температурах 773–973 К образуется обога-
щенная по хрому ОЦК-фаза [16]. Пластическая
деформация способствовала гомогенному росту
частиц в теле зерен и обеспечивала формирова-
ние мелкого и ультрамелкого зерна.

Таким образом, общая картина о фазовых пре-
вращениях в сплаве Кантора, температурных ин-
тервалах образования фаз и их структуре уже сло-
жилась. В описанных выше исследованиях доля
выявленных вторичных фаз составляла единицы
процентов, т.е. с точки зрения макроструктуры из-
менения, происходящие при отжигах, не значи-
тельны. При этом не ясно, как формируемые фазы
влияют на деформационное поведение и механи-
ческие свойства сплава Кантора в области пони-
женных температур, где он, находясь в однофазном
состоянии, демонстрирует наилучшие механиче-
ские свойства. Цель данной работы – установить
влияние механизма образования дисперсных фаз
(их распределения) при отжиге Т = 973 К на струк-
туру, механические свойства, деформационное
поведение и механизмы разрушения сплава Кан-
тора в температурном интервале 77–300 К.

МАТЕРИАЛ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

В качестве материала исследования был выбран
эквиатомный сплав Кантора (19.9% Fe, 19.9% Mn,
20.0% Cr, 20.0% Ni, 20.2% Co, ат. %), полученный
индукционной плавкой в вакууме. Для гомогени-
зации состава литые заготовки подвергали горя-
чей ковке при Т = 1503 К, а затем 2-часовому от-
жигу при Т = 1473 К с охлаждением в воду комнат-
ной температуры. Часть заготовок отжигали при
Т = 973 К в течение 1 ч, а другую прокатывали при
300 К до степени осадки 75% и отжигали по тому
же режиму. Термические обработки проводили в
электропечи СУОЛ 0.16/11 в среде инертного газа
(гелий). Температура отжига была выбрана на ос-
нове данных работы [16] для формирования наи-
большей доли σ-фазы.

Из заготовок вырезали пропорциональные об-
разцы в форме двойных лопаток с размерами ра-
бочей части 1.3 × 2.5 × 18 мм3. После механической
шлифовки их электролитически полировали в пе-
ресыщенном растворе CrO3 в ортофосфорной кис-
лоте. Одноосное статическое растяжение образцов
проводили с начальной скоростью деформации
5 × 10–4 с–1 в интервале температур от 77 до 300 К
(Instron 1185).

Рентгеновский анализ образцов выполняли на
дифрактометре Дрон-7 с использованием CoKα-
излучения. Для металлографических исследова-
ний использовали микроскоп Альтами МЕТ 1С.
Фольги для электронно-микроскопических ис-
следований утоняли струйной полировкой
(110 Twin Jet Electropolisher, Fischione). Микро-
структуру изучали с помощью просвечивающего
электронного микроскопа JEOL JEM-2100
(ПЭМ). Микромеханизмы разрушения сплава
выявляли с использованием методов растровой
электронной микроскопии (РЭМ, микроскоп
LEO EVO 50, Zeiss).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

После гомогенизации образцы сплава Кантора
имели крупнокристаллическую аустенитную
структуру с размером зерна 200 ± 110 мкм (рис. 1а).
На рентгенограммах для гомогенизированного
сплава присутствуют отражения только аустенит-
ной фазы с параметром решетки а = 3.601 ± 0.004 Å.
Отжиг гомогенизированных и прокатанных об-
разцов при Т = 973 К не вызывает изменения вида
рентгенограмм, дополнительных отражений не
наблюдается. Параметр решетки аустенита при
этом незначительно уменьшается до а = 3.594 ±
± 0.003 Å. Поскольку рентгенофазовый анализ не
выявил присутствия вторичных фаз, то их объем-
ная доля после отжигов не превышает 5%, что
коррелирует с данными работ [16, 17].
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Отжиг гомогенизированного сплава не влияет
на размер аустенитного зерна (рис. 1б). Повы-
шенная травимость приграничных участков по-
сле отжига говорит о том, что они имеют отлич-
ный от тела зерна состав. Методами ПЭМ в об-
разцах выявлено формирование тонких прослоек
обогащенной хромом σ-фазы вдоль границ зерен
(рис. 1в). Чаще всего наблюдали пластины тол-
щиной 76 ± 22 нм, смачивающие границы зерен,
и частицы, расположенные непосредственно у
границ (рис. 1в). Часть зернограничной фазы
имела ГЦК-кристаллическую решетку (с парамет-
ром a = 10–11 Å), полностью когерентную аусте-
нитной матрице, и была обогащена по хрому отно-
сительно базового состава сплава (рис. 1в, 1г). Ее
параметры решетки близки к карбиду типа М23С6,
как это было ранее показано в работах [14, 15], но
энергодисперсионный анализ частиц не подтвер-
ждает повышенную концентрацию углерода в та-
ких частицах. Полностью исключить из состава
сплава неметаллические элементы сложно, в нем
после выплавки содержится менее 0.011 мас. % уг-
лерода и 0.006 мас. % азота. Этих концентраций
недостаточно для образования заметного количе-
ства карбидов или карбонитридов. Вопрос воз-
можности образования σ-фазы в ВЭС через про-
межуточную упорядоченную ГЦК-фазу или фор-

мирования карбидов или карбонитридов хрома
требует рассмотрения в рамках отдельной публи-
кации. Важно понимать, что незначительное со-
держание углерода, который неизбежно присут-
ствует при промышленном производстве сплава,
может обеспечить формирование карбидов при
нагреве.

При отжиге предварительно деформированного
сплава происходит одновременно рост частиц σ-фа-
зы (фаза с ГЦК-структурой также встречается) в теле
аустенитных зерен, образование и рост зародышей
рекристаллизации. Характерные ПЭМ-изображе-
ния микроструктуры сплава до и после отжига при-
ведены на рис. 2. Сформированная при отжиге мел-
козернистая структура имеет средний размер зерна
4.5 ± 3.0 мкм и содержит сферические частицы σ-фа-
зы (средний размер частиц – 76 ± 22 нм, объемная
доля – 1.1%). Размеры частиц близки к толщине
пластин зернограничной фазы, формируемой в об-
разцах, состаренных без предварительной деформа-
ции. Т.е. пластическая деформация не влияет на
тип формируемых при отжиге фаз, а их рост опре-
деляется коэффициентом объемной диффузии
элементов к зародышу [19]. Поскольку наряду с
фазовым превращением при отжиге в структуре
сплава происходит образование зародышей ре-

Рис. 1. Металлографические (а, б) и ПЭМ (в, г) изображения структуры сплава Кантора в гомогенизированном состо-
янии (а) и после отжига при Т = 973 К (б, в, г). Стрелками на (в) показаны частицы дисперсных фаз. Область, для ко-
торой получена микродифракционная картина (г), выделена кружком на рисунке (в). ZA – ось зоны.
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Рис. 2. ПЭМ-изображения микроструктуры и соответствующие им микродифракционные картины для сплава Кан-
тора после прокатки (а) и отжига при Т = 973 К (б, в). Изображение (б) получено в режиме сканирующей ПЭМ. Обла-
сти, для которых получены дифракционные картины, выделены кружками.
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кристаллизации, то рост зерна при отжиге сдер-
живается силой Зинера [20].

В обоих описанных выше случаях происходит
гетерогенное зарождение и рост частиц вторич-
ных фаз. Но в отличие от отжига гомогенизиро-
ванного сплава, когда их формирование происхо-
дит преимущественно у границ зерен, при отжиге
прокатанных образцов фазы формируются пред-
почтительно на дефектах кристаллического стро-
ения и субграницах (в теле зерен). Это происхо-
дит из-за того, что пластическая деформация,
предшествующая отжигу, создает большое коли-
чество мест для формирования зародышей вто-
ричных фаз и новых зерен – дислокаций, дефек-
тов упаковки, субграниц [19]. Таким образом, в
результате реализации разных механизмов обра-
зования дисперсных фаз были сформированы два
типа образцов сплава Кантора – крупнозерни-
стые с наноразмерными прослойками вторичных

фаз вдоль границ зерен и мелкозернистые с дис-
персными фазами, однородно распределенными
в структуре. Диаграммы растяжения для таких об-
разцов, полученные в интервале температур 77–
300 К, приведены на рис. 3а и 3б (пунктирные ли-
нии на рисунках соответствуют диаграммам рас-
тяжения однофазного сплава Кантора при 300  и
77 К).

Для отожженного гомогенизированного спла-
ва (механизм образования фаз – гетерогенное за-
рождение на границах зерен, неоднородное рас-
пределение дисперсных фаз в структуре, частицы
вдоль границ зерен) диаграммы растяжения и ме-
ханические свойства близки к свойствам гомоге-
низированного сплава, не содержащего вторичных
фаз (рис. 3а, 3в). Стадийность кривых течения, де-
формирующие напряжения, деформационное
упрочнение в них одинаковы. Заметные различия
наблюдаются только в величинах удлинения до раз-

Рис. 3. Диаграммы растяжения в инженерных координатах (а, б) для сплава Кантора после старения при температуре
973 К и температурная зависимость условного предела текучести σ0.2 (в) и удлинения до разрушения δ (г). На рисунке
(а) показаны кривые течения для сплава с частицами по границам зерен, на рисунке (б) – с частицами в теле зерен,
пунктирные линии соответствуют растяжению гомогенизированных образцов, не содержащих частиц вторичных фаз.
Температура деформации приведена на рисунках.
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рушения (δ) (рис. 3г). Для однофазного сплава Кан-
тора характерен практически линейный рост удли-
нения при понижении температуры испытания, а
для отожженных образцов можно выделить два
характерных интервала температур с разным на-
клоном зависимостей δ(Т). При температурах Т >
> 225 К наклон Δδ/ΔТ такой же, как и в однофаз-
ном сплаве Кантора. При Т < 225 К для отожжен-
ных образцов наклон зависимости δ(Т) меняет
знак, т.е. с понижением температуры величина
удлинения снижается (рис. 3г). Анализ данных на
рис. 3г свидетельствует о том, что формирование
прослоек зернограничной фазы отрицательно
влияет на пластичность крупнокристаллических
образцов в области температур Т < 225 К, но при
этом способствует росту пластичности при Т >
> 225 К.

Сильная температурная зависимость величин
σ0.2 характерна для сплава Кантора. Она превышает
зависимости σ0.2(Т) для чистых металлов и бинар-
ных твердых растворов замещения [11, 21–23]. Тем-
пературные зависимости условного предела текуче-
сти (σ0.2) для однофазного сплава и сплава с части-
цами вдоль границ совпадают (рис. 3в). Поскольку
критическая температура, при которой происхо-
дит переход от термически-активируемого к атер-
мическому течению, в ВЭС выше (473–673 К),
чем в бинарных твердых растворах замещения
[21, 23], то исследуемый в работе температурный
интервал относится к области термически-акти-
вируемых деформационных процессов. Поэтому
на зависимостях σ0.2(Т) не наблюдается характер-

ного для области атермической деформации пла-
то напряжений.

Для гомогенизированного сплава на ранних
стадиях пластического течения характерно разви-
тие планарной дислокационной структуры, кото-
рая достаточно быстро трансформируется в сетча-
тую, а затем в однородную с высокой плотностью
дислокаций. При этом механическое двойникова-
ние развивается уже после значительной деформа-
ции скольжением, способствуя деформационно-
му упрочнению и росту пластичности сплава
(особенно при пониженных температурах, где ак-
тивность двойникования высокая и структура бо-
лее планарная, чем при комнатной температуре)
[11, 21]. В отожженных образцах образованные
вдоль границ фазы незначительно влияют на со-
став материала внутри зерен (за исключением
приграничных областей) и не изменяют размеров
зерен. Дислокационные структуры в гомогенизи-
рованном и отожженном сплавах одинаковы –
наблюдаются плоские скопления дислокаций
(рис. 4а, 4б). Поскольку механизм деформации
(дислокационное скольжение), тип дислокаци-
онного скольжения (планарный) и длины сво-
бодного пробега дислокаций на ранних стадиях
пластического течения не изменяются при отжи-
ге, то и напряжения течения на пределе текучести
близки в гомогенизированном и отожженном
сплавах (рис. 3в).

Несмотря на единые механизмы упрочнения и
деформационное поведение, для отожженного
сплава характерно небольшое увеличение пла-

Рис. 4. ПЭМ-изображения дислокационной структуры в деформированных при испытаниях образцах сплава Кантора
в гомогенизированном состоянии (а), после отжига при Т = 973 К (б), после прокатки и отжига при Т = 973 К (в–д):
а–в – 0.5% пластической деформации, 300 К; г – 10% деформации, 300 К; д – 10% деформации, 77 К.
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стичности при Т > 225 К. Причиной может слу-
жить атомное упорядочение, вызванное выдерж-
кой образцов при Т = 973 К. Формирование
ближнего порядка в неэквиатомном сплаве
Fe50Mn30Co10Cr10 было доказано в работе [24], и
авторы предположили, что этот эффект в той или
иной степени может наблюдаться в эквиатомных
ВЭС. Небольшое уменьшение параметра решет-
ки аустенитной фазы после отжига коррелирует с
этим предположением [20]. Вероятно, степень упо-
рядочения в данном случае недостаточно велика
для того чтобы вызвать упрочнение и видимое уси-
ление планарности дислокационной структуры, ха-
рактерные для этого эффекта [20, 25], но достаточ-
на для небольшого увеличения пластичности
сплава при Т > 225 К (рис. 3г).

На рис. 5а–5в показаны поверхности разруше-
ния образцов, деформированных при температу-
рах 300 и 77 К. При комнатной температуре об-
разцы отожженного гомогенизированного сплава
(частицы вдоль границ зерен) разрушаются тран-
скристаллитно вязко с образованием выражен-
ной шейки на последней стадии пластического
течения. Микромеханизм разрушения – ямоч-
ный (рис. 5а), он аналогичен наблюдаемому для
однофазного сплава Кантора, который разруша-
ется вязко вплоть до криогенных температур де-
формации [9, 23]. Т.е. зернограничные фазы не
влияют на механизм разрушения сплава при Т >
> 225 К. При пониженных температурах также
преобладает вязкий транскристаллитный излом,
но на поверхностях разрушения видны вторич-

ные хрупкие трещины (рис. 5б, 5в). Они форми-
руются из-за хрупкого разрушения материала вдоль
границ зерен, что, очевидно, и является причиной
снижения удлинения отожженного сплава в обла-
сти температур деформации Т < 225 К.

На рис. 3б представлены диаграммы растяже-
ния образцов сплава Кантора, в которых при ста-
рении были сформированы дисперсные частицы
в теле зерен (гетерогенное зарождение фаз на де-
фектах кристаллического строения, однородное
распределение частиц в объеме материала, мелкое
аустенитное зерно). Изменение механизма образо-
вания дисперсных фаз, связанное с предшествую-
щей отжигу пластической деформацией, и, как
следствие, дисперсионное твердение и формиро-
вание мелкозернистой структуры влияют на де-
формационное поведение и прочностные свой-
ства сплава (рис. 3б, 3в). При этом удлинение
остается достаточно высоким, и оно возрастает с
понижением температуры также, как и в одно-
фазном сплаве Кантора (рис. 3г).

Форма кривых течения изменяется, становит-
ся близкой к параболической, характерной для
дисперсно-упрочненных сплавов с крупными не-
когерентными включениями [19, 20, 25]. Присут-
ствие частиц в структуре сплава вызывает измене-
ние типа дислокационной структуры по сравне-
нию с однофазным сплавом, дисперсные фазы
стимулируют “волнистое” скольжение. На элек-
тронно-микроскопических изображениях видно,
что на ранних стадиях деформации в мелких
аустенитных зернах не формируются мощные

Рис. 5. РЭМ-изображения поверхностей разрушения отожженных при Т = 973 К образцов сплава Кантора, деформи-
рованных растяжением до разрушения при температурах 300 (а, г) и 77 К (б, в, д, е): а–в – частицы по границам зерен;
г–е – частицы в теле зерна.
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плоские скопления, как в крупнокристалличе-
ском однофазном сплаве (рис. 4в, 4г, 4д). Части-
цы не деформируются, препятствуют движению
дислокаций, с ростом степени деформации “об-
растают” дислокационными клубками (рис. 4г).
В результате, накопление дислокаций за счет ба-
рьерного эффекта от частиц и границ зерен про-
воцирует сильное деформационное упрочнение и
вызывает изменение формы диаграмм растяже-
ния по сравнению с диаграммами однофазного
крупнокристаллического сплава Кантора и ото-
жженного сплава, в котором был реализован
иной механизм дисперсионного твердения – ге-
терогенное зарождение и рост частиц по грани-
цам зерен.

Температурная зависимость условного преде-
ла текучести в образцах с мелким зерном и гомо-
генным распределением дисперсных частиц оста-
ется такой же высокой, как и в двух других состо-
яниях. Это происходит, несмотря на изменение
механизма образования фаз и их распределение в
структуре, которые способствуют обеднению
твердого раствора атомами замещения в аусте-
нитных зернах. Наклон Δσ0.2/ΔТ близок для всех
исследуемых состояний (рис. 3в). Сохранение
сильной температурной зависимости σ0.2 несмот-
ря на снижение концентрации элементов заме-
щения в твердом растворе аустенита при отжиге
компенсируется сильной температурной зависи-
мостью зернограничного упрочнения, подтвер-
жденной в литературе для сплава Кантора [9, 23].
В частности, экспериментально определенные
величины коэффициента Kу в соотношении Хол-
ла–Петча ΔσХ–П = Kуd–1/2 [19, 20, 25] составляют
Kу = 494 МПа/мкм1/2 при Т = 293 К и Kу =
= 538 МПа/мкм1/2 при Т = 77 К [11]. Согласно
расчетам по соотношению Холла–Петча, вызван-
ное отжигом измельчение зерна привело к росту
предела текучести на 200 МПа при комнатной
температуре и на 230 МПа при 77 К. Эти расчет-
ные значения ниже экспериментально наблюдае-
мых различий между пределами текучести мелко-
зернистого гетерофазного сплава и однофазного
крупнозернистого сплава: 250 МПа при 300 К и
290 МПа при 77 К (рис. 3в). Так как электронно-
микроскопические данные свидетельствуют о
том, что частицы образующихся в теле зерен фаз
не когерентны аустенитной матрице, то для оцен-
ки дисперсионного твердения в отожженном
сплаве можно использовать соотношение Орова-
на [26] ΔσДТ = (0.85MGbΦ/2πλ)ln(λ/2b), где M =
= 3.06 – фактор Тейлора, G = 80(85) ГПа – модуль
сдвига при 300К (77К) [27], b = 2.54 Å – вектор
Бюргерса для дислокации скольжения, Ф = 1.18
(1.17) для Т = 300 К (77 К) – коэффициент, харак-
теризующий тип взаимодействующих с частица-
ми дислокаций, λ = 524 нм – среднее расстояние
между частицами (со средним размером 76 нм и

объемной долей 1.1%). Рассчитанный по этому
соотношению вклад в упрочнение от дисперсных
частиц меньше, но одного порядка с вкладом от
зернограничного упрочнения: 130 МПа при 300 К
и 140 МПа при 77 К. Суммарный вклад дисперси-
онного твердения и зернограничного упрочнения
завышен относительно экспериментальных дан-
ных, но в целом верно описывает увеличение пре-
дела текучести и его температурную зависимость.
Приведенные расчеты показывают, что оба меха-
низма упрочнения играют важную роль в форми-
ровании механических свойств сплава Кантора,
подвергнутого прокатке и отжигу, а изменение
механизма дисперсионного твердения (распреде-
ления частиц) обусловливает значительный рост
предела текучести сплава Кантора при сохране-
нии сильной температурной зависимости σ0.2(Т).

Изучение температурной зависимости меха-
низма разрушения сплава с дисперсными части-
цами в теле зерен показало, что в исследуемом
интервале температур образцы разрушаются
транскристаллитно вязко с формированием мно-
гочисленных ямок излома на поверхностях разру-
шения (рис. 5г–5е). Глубина ямок в мелкозерни-
стых образцах с частицами в теле зерен меньше, чем
в однофазном сплаве, что с понижением температу-
ры испытания становится более выраженным. Это
свидетельствует о меньшей степени локальной пла-
стической деформации при разрушении и коррели-
рует с макромеханическим поведением сплавов.

Таким образом, на основе полученных экспе-
риментальных данных и оценок основных меха-
низмов упрочнения сплава Кантора при отжиге
можно сделать вывод о том, что изменение меха-
низма образования вторичных фаз позволяет су-
щественно варьировать прочностные свойства,
деформационное поведение и микромеханизмы
разрушения сплава Кантора. Гетерогенное за-
рождение и рост частиц на границах зерен слабо
влияет на прочностные свойства и деформацион-
ное поведение многокомпонентного сплава при
одноосном растяжении. Гетерогенное формирова-
ние фаз в теле зерен на дефектах деформационной
природы способствует не только однородному рас-
пределению частиц вторичных фаз в структуре, вы-
зывая эффект дисперсионного твердения, но также
препятствует миграции границ зерен при рекри-
сталлизации, происходящей при отжиге дефор-
мированных образцов. Комплексное дисперси-
онное и зернограничное упрочнение способству-
ют существенному росту прочностных свойств
сплава Кантора, влияют на деформационное
упрочнение, подавляют формирование хрупких
вторичных трещин при разрушении образцов.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Проанализировано влияние механизма обра-

зования и распределения дисперсных фаз, обра-
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зующихся при отжиге (Т = 973 К, 1 ч) сплава Кан-
тора (FeMnNiCoCr), на механические свойства,
деформационное поведение, механизмы дефор-
мации и микромеханизмы разрушения при одно-
осном статическом растяжении в температурном
интервале 77–300 К.

Экспериментально установлено, что при от-
жиге в гомогенизированных крупнокристалличе-
ских образцах сплава происходит формирование
наноразмерных зернограничных фаз (гетероген-
ное образование на границах зерен) – обогащен-
ных хромом σ-фазы и фазы с ГЦК-кристалличе-
ской решеткой, a = 10–11 Å. Зернограничные фа-
зы слабо влияют на температурную зависимость
предела текучести, стадийность пластического
течения, деформационное упрочнение и меха-
низмы деформации сплава, но способствуют сни-
жению пластичности и формированию хрупких
вторичных трещин на поверхностях разрушения
при низкотемпературной деформации (Т < 225 К).

Показано, что предшествующая отжигу пла-
стическая деформация обеспечивает формирова-
ние мелкозернистой аустенитной структуры с од-
нородным распределением частиц в исследуемом
гетерофазном сплаве (гетерогеное зарождение и
рост фаз на деформационных дефектах). Предел
текучести сплава возрастает в два раза за счет зер-
нограничного и дисперсионного упрочнения при
сохранении сильной температурной зависимо-
сти, характерной для однофазного сплава Канто-
ра. Несмотря на то, что удлинение до разрушения
снижается после отжига, оно остается достаточно
высоким (50–70%), и образцы разрушаются тран-
скристаллитно вязко во всем исследуемом интер-
вале температур.

Работа выполнена при поддержке Российско-
го научного фонда, проект № 20-19-00261. Иссле-
дования выполнены на оборудовании ЦКП “На-
нотех” ИФПМ СО РАН.
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