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УДК 621.762:669.71 

Б. Б. Хина, д-р физ.-мат. наук, Г. Ф. Ловшенко, канд. техн. наук, доц. 

МАТЕМАТИЧЕСКОЕ МОДЕЛИРОВАНИЕ ТВЕРДОФАЗНОЙ ДИФФУЗИИ  
ПРИ МЕХАНИЧЕСКОМ ЛЕГИРОВАНИИ В СИСТЕМЕ Ni–Cr 
 

Для системы Ni–Cr разработана математическая модель твердофазной диффузии в условиях пе-
риодической пластической деформации (имеющей место при обработке порошковой шихты в энергона-
пряженном механореакторе), учитывающая генерацию неравновесных точечных дефектов при ударе и 
их релаксацию в паузах между ударами, что приводит к ускорению диффузионных процессов, в свою 
очередь обуславливающих образование пересыщенных твердых растворов, способствующих неравно-
весному фазовому переходу – образованию квазикристаллических и/или аморфных фаз. 
 

Введение 

Периодическая пластическая дефор-
мация (ППД), имеющая место при различ-
ных видах обработки, включая и механи-
ческое легирование (МЛ), существенно 
ускоряет твердофазную диффузию в ме-
таллах [1–6]. Эффективный (кажущийся) 
коэффициент диффузии может возрастать 
на несколько порядков, приближаясь к 
значению, характерному для металлов 
вблизи температуры плавления. Ускорен-
ный диффузионный массоперенос, имею-
щий место при МЛ в системах на основе 
металлов, приводит к образованию мета-
стабильных фаз (пересыщенных твердых 
растворов, квазикристаллических и 
аморфных фаз) и структур (нанокристал-
лических зерен). 

Открытое в начале 70-х гг. [7] МЛ 
осуществляется в энергонапряженных уст-
ройствах – механореакторах (аттриторы, 
вибрационные, планетарные мельницы и 
др.) [8–11], получает применение для син-
теза новых металлических материалов, в 
том числе композиционных, с уникальны-
ми свойствами [6, 12, 13]. В химической 
технологии способ применяется для меха-
нической активации (МА) неорганических 
веществ, интенсифицирующей процессы 
синтеза различных продуктов, получения 
метастабильных соединений и изменения 
свойств известных веществ [14].  

Физико-химические механизмы яв-
лений, наблюдаемых при МЛ/МА, до сих 
пор недостаточно исследованы [8–11, 14]. 
Известны механические модели МЛ/МА, 

основанные на концепции упругого 
удара (теории Герца), которые позволя-
ют оценить время соударения типа 
«шар-шар» и «шар-стенка», степень и 
скорость деформации, температуру 
адиабатического разогрева и другие ха-
рактеристики МЛ/МА [15–17]. 

Механически активируемое фазо-
образование может протекать только 
при перемешивании на атомном уровне 
вблизи границы раздела фаз – т. е. диф-
фузии, которая, как отмечено выше, 
существенно ускоряется при ППД. Про-
цессы диффузии атомов в сплавах при 
внешнем механическом воздействии 
(так называемые «mechanically driven 
alloys») исследовали методом молеку-
лярно-динамического моделирования 
[18], однако подобные «атомистиче-
ские» модели плохо связаны как с 
внешними условиями, т. е. с режимом 
обработки порошковых частиц в уст-
ройстве для МЛ, так и с макроскопиче-
скими параметрами (например, коэф-
фициентами диффузии), которые из-
вестны в литературе. Однако адекватно-
го объяснения ускорения диффузии в 
условиях ППД до сих пор не было 
предложено. В имеющихся работах 
процесс описывается, в основном, на 
качественном уровне [19–24]. Подобная 
ситуация обусловлена недостаточной 
изученностью процесса в теоретическом 
аспекте [25] при большом объеме нако-
пленных экспериментальных материа-
лов [6–10]. Исключение составляют ра-
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боты [26–28], в которых предложена са-
мосогласованная математическая модель 
ускоренной твердофазной диффузии в 
бинарных металлических системах под 
действием интенсивной периодической 
пластической деформации с учетом ос-
новных физических факторов приме-
нительно к МЛ.  

Целью данного исследования явля-
ется уточнение и модификация модели и 
проведение численного моделирования 
диффузионного массопереноса при МЛ в 
системе Cr–Ni. При расчетах будут ис-
пользованы известные в справочной ли-
тературе значения параметров (коэффи-
циенты самодиффузии и др.) и независи-
мые оценки характеристик процесса МЛ 
для конкретного устройства (время со-
ударения, длительность пауз между уда-
рами, скорость деформации и др.). 

 
Формулировка модели 

В качестве физической ситуации рас-
сматривается слоистая частица, сформиро-
вавшаяся на начальной стадии МЛ за счет 
измельчения и холодной сварки частиц 
исходных металлов. Диффузионный мас-
соперенос происходит в единичном струк-
турном элементе – диффузионной паре 
«металл В (фаза 2) – металл A (фаза 1)». 
Поскольку направление удара при столк-
новении частиц с мелющими шарами 
имеет случайный характер, пренебрегаем 
изменением геометрии частицы, и сводим 
роль пластической деформации только к 
образованию деформационных дефектов в 
кристаллической решетке. 

Экспериментально показано [2–4], 
что во многих системах замещения в ус-
ловиях интенсивной пластической де-
формации в широком интервале темпе-
ратур (начиная с комнатной) преобладает 
объемная, а не зернограничная диффузия. 

Наибольшее влияние на объемную 
диффузию в сплавах замещения (при 
близких диаметрах атомов A и B) оказы-
вает генерация неравновесных вакансий, а 
также межузельных атомов, которые мо-
гут диффундировать с высокой скоро-

стью. Основным механизмом генерации 
неравновесных точечных дефектов при 
пластической деформации является про-
таскивание ступенек («jog dragging») 
винтовыми дислокациями (точнее, вин-
товыми участками дислокационных пе-
тель) при их скольжении под действием 
сдвигающего напряжения [29–31]. Ино-
гда одним из возможных механизмов 
образования межузельных атомов счи-
тают выталкивания атомов из узлов ре-
шетки во время удара [1, 20] (подобно 
баллистическим эффектам при облуче-
нии [32–34] или ионной бомбардиров-
ке). Однако, как показало молекулярно-
динамическое моделирование [35], для 
этого необходимо давление p ~ 100 ГПа, 
характерное для ударных волн при об-
работке взрывом. Но для МЛ типичное 
давление при соударении p ~ 1 ГПа [15, 
16] – на два порядка ниже. Поэтому та-
кой механизм мы не рассматриваем. 

Концентрации диффундирующих 
частиц определим по отношению к чис-
лу узлов кристаллической решетки [36]:  

 
ck = Nk / N0, 

 
где Nk – число частиц сорта k в единице 
объема; N0 – плотность узлов решетки. 
Под частицами понимаем решеточные 
атомы A и B, вакансии (v) и межузель-
ные атомы A (обозначим Ai) и B (обо-
значим Bi).  

Поскольку N0 = NB + NA + Nv, то    
cB + cA + cv = 1. 

Уравнение диффузионного массо-
переноса [37, 38] для рассматриваемого 
случая запишется в виде 

 
∂
∂
c
t
k  = –div Jk + Fk ,                    (1) 

 
где Fk – мощность источников/стоков  
k-х частиц, k ≡ A, B, v, Ai, Bi; Jk – диф-
фузионный поток. 

Пренебрегая градиентом плотно-
сти узлов решетки ∂N0/∂x, запишем вы-
ражения для диффузионных потоков 
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решеточных атомов A и B и вакансий v с 
учетом их взаимосвязи через перекрест-
ные коэффициенты диффузии [3–38]: 

 
∑−=
n

nknk ,cgradDJ  

)2(vB,A,nk,0,J
k

k ≡=∑
 

Коэффициенты взаимной диффузии 
Dkn, входящие в выражение (2) для пото-
ков атомов B и вакансий v, определим на 
основе теории диффузии в сплаве с нерав-
новесными вакансиями [38]: 

 
DBB = DB*(gBB – gAB)cv/cv

0; 

DAA = DA*(gAA – gBA)cv/cv
0; 

DBv = –DB*cB/cv
0; 

DvB = DAA – DBB; 
 

Dvv  = Dv + DAA; 

Dv = [cBDB* + cADA*]/cv
0; 

gkk = 1 + ∂(ln γk)/∂(ln ck); 

gkj = (ck/cj) ∂(lnγk)/∂(ln cj);   

k,j ≡ A,B, k ≠ j.                            (3) 
 

где DB* и DA* – коэффициенты самодиф-
фузии атомов A и B, измеряемые в усло-
виях локального квазиравновесия вакан-
сий cv ~ cv

0 (т. е. значения, известные в 
справочной литературе); g – термодина-
мический фактор; γ – коэффициент актив-
ности. В первом приближении твердые 
растворы можно считать идеальными, т. е. 
gkk = 1, gki = 0. 

Как видно из формулы (3), повыше-
ние концентрации вакансий по отношению 
к равновесной cv

0 приводит к росту коэф-
фициентов диффузии. Это соответствует 
увеличению предэкспоненциального мно-
жителя D0 в Аррениусовской формуле             
D* = D0exp[–E/(RT)] при неизменной энер-
гии активации E. Последнее обусловлено 
вакансионным механизмом диффузии, при 
котором величина E определяется энергети-
ческим барьером для перескока решеточно-
го атома на вакантное место в кристалличе-

ской решетке, а предэкспонент D0 связан с 
числом доступных мест для скачка. 

Далее необходимо определить ис-
точниковые/стоковые члены Fk в урав-
нении (1). Как отмечено выше, в бинар-
ном сплаве неравновесные вакансии и 
межузельные атомы двух сортов (Ai и Bi) 
генерируются при скольжении винтовых 
дислокаций во время деформации. Для 
описания их релаксации в процессе 
диффузии воспользуемся некоторыми 
положениями теории взаимодействия 
точечных и линейных дефектов в облу-
ченных сплавах [32–34]. Межузельные 
атомы Ai и Bi могут рекомбинировать с 
избыточными вакансиями в объеме 
сплава. Существенный вклад в релакса-
цию точечных дефектов вносит взаимо-
действие избыточных вакансий и межу-
зельных атомов с краевыми участками 
дислокационных петель, которые играют 
роль объемно-распределенных стоков. 
Это приводит к переползанию краевых 
дислокаций, а межузельные атомы Ai и 
Bi становятся решеточными атомами A и 
B соответственно. 

В рамках вышеизложенного под-
хода уравнения для концентраций ато-
мов B, вакансий и межузельных атомов 
Bi и Ai в каждой фазе запишутся как 

 
∂
∂
c
t
B  = ∂

∂
∂
∂

∂
∂x

D
c
x

D
c
xBB

B
Bv

v+⎛
⎝⎜

⎞
⎠⎟

 – 

– Pi cB + ZBi DBi cBi ρe + Kiv(cv–cv
0)cBi;    (4) 

 
∂
∂
c
t
v  = ∂

∂
∂
∂

∂
∂x

D
c
x

D
c
xv B

B
vv

v+⎛
⎝⎜

⎞
⎠⎟

 + Pv – 

– Zv Dv(cv–cv
0)ρe – Kiv(cv–cv

0)(cBi+cAi);  (5) 
 
∂
∂
c

t
Bi  = ∂

∂
∂
∂x

D
c
xBi
Bi⎛

⎝⎜
⎞
⎠⎟

 + Pi cB – 

– ZBi DBi cBi ρe – Kiv(cv–cv
0)cBi;               (6) 

 
∂
∂
c

t
Ai  = ∂

∂
∂
∂x

D
c
xAi
Ai⎛

⎝⎜
⎞
⎠⎟

 + Pi cA –  

–ZAi DAi cAi ρe – Kiv(cv–cv
0)cAi;                (7) 

 
сB + сA + cv = 1,                                     (8) 
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где DBi, DAi – коэффициенты диффузии 
межузельных атомов; Pi и Pv – скорости 
генерации межузельных атомов и вакан-
сий в единице объема по вышеописанно-
му механизму; ρe – плотность краевых 
дислокаций; ZAi, ZBi – безразмерные ко-
эффициенты, учитывающие эффектив-
ность краевых дислокаций как стоков для 
межузельных атомов (т. к. в общем случае 
энергия взаимодействия межузельных 
атомов разного сорта с краевыми дисло-
кациями различна, то ZBi ≠ ZAi) [32, 33];        
Zv – то же, для вакансий; Kiv – скорость 
рекомбинации межузельных атомов и 
вакансий в единице объема [34]. 

Для замыкания задачи к уравнениям 
диффузионного массопереноса (4)–(7) не-
обходимо поставить граничные и началь-
ные условия. 

Граничные условия к уравнениям 
(4)–(7) на краях счетной области 0 ≤ x ≤ L 
имеют вид: 

 
Jk(x = 0,L) = 0;     k ≡ B, v, Bi, Ai .     (9) 
 
Для диффузии вакансий к уравне-

нию (5) ставится дополнительное условие 
на границе фаз 2 и 1 (x = L/2 = Γ)  

 
cv(x = Γ) = cv

0.                 (10) 
 
Условие (10) обусловлено тем, что в 

обычных условиях граница исходных ме-
таллов A и B (координата x = Γ = L/2) не-
когерентна и имеет дислокационную 
структуру, подобную малоугловым гра-
ницам зерен [39], т. е. может служить ло-
кализованным стоком неограниченной 
мощности для неравновесных вакансий. 

Начальные условия (при t = 0) име-
ют вид: 

 
cBi(x) = cAi(x) = 0;   

cv(x) = cv
0  при 0 < x < L;   

cB(x) = 1  при 0 < x < Γ; 

cB(x) = 0  при Γ < x < L.           (11) 
 
Таким образом, сформулированная 

задача (3)–(11), описывающая диффу-

зионный массоперенос в условиях ге-
нерации неравновесных точечных де-
фектов за счет ППД при МЛ, является 
замкнутой. 

Для решения задачи необходимо 
определить параметры Pv и Pi – скорости 
генерации неравновесных точечных де-
фектов при протаскивании ступенек 
скользящими винтовыми дислокациями 
(точнее, винтовыми компонентами дис-
локационных петель). В первом прибли-
жении можно воспользоваться простой 
теорией Хирша-Мотта [29], в которой 
учитывается, что ступеньки на винтовых 
дислокациях действующей системы 
скольжения образуются при их пересече-
нии с неподвижными дислокациями леса: 

 
Pv = ( ε b/2)(fv ξρ/2)1/2;   

Pi = ( ε b/2)(fi ξρ/2)1/2,                  (12) 
 

где ρ – общая плотность дислокаций 
(обычно считают, что ρs ≈ ρe = ρ/2, где  
ρs – плотность винтовых дислокаций);            
ξ – доля дислокаций леса (обычно пола-
гают, что ξ = 0,5); b – вектор Бюргерса; 
ε  = dε/dt – скорость деформации, где             
ε – степень деформации; fv и fi – доли 
числа ступенек на винтовой дислокации, 
генерирующих вакансии и межузельные 
атомы (fv + fi = 1). Количество ступенек 
на скользящей винтовой дислокации, 
генерирующих вакансии, больше доли 
ступенек, способных генерировать ме-
жузельные атомы (fv > fi) [29–31]. По-
следнее связано с тем, что генерация 
межузельного атома – это выталкивание 
атома движущейся ступенькой из узла 
решетки в межузельное положение без 
образования вакансии на прежнем месте. 
Для этого требуется бóльшая энергия 
активации, чем для образования вакан-
сии при протаскивании ступеньки про-
тивоположного знака.  

 
Метод численного решения задачи 

Поскольку система (3)–(12) являет-
ся существенно нелинейной, решение 
сформулированной задачи о диффузии в 



Эл
ек
тр
он
на
я б
иб
ли
от
ек
а  

Бе
ло
ру
сс
ко

-Р
ос
си
йс
ко
го 
ун
ив
ер
си
те
та

Вестник  Белорусско-Российского университета. 2007. № 3 (16) 
____________________________________________________________________________________________________ 

 
Машиностроение. Металлургия 

88

сплаве замещения в условиях ППД при 
МЛ может быть получено только с исполь-
зованием современных численных методов 
для нелинейных уравнений в частных про-
изводных параболического типа. Для ре-
шения уравнений диффузионного массо-
переноса (4)–(7) с источниками/стоками 
разработана чисто неявная консервативная 
конечно-разностная схема, основанная на 
использовании интегро-интерполя-
ционного метода Самарского [40], и соот-
ветствующий алгоритм расчета. Получен-
ные разностные уравнения решали эконо-
мичным методом прогонки [40]: для со-
пряженных уравнений (4) и (5) применяли 
матричную прогонку, а для уравнений (6) 
и (7) – скалярную. На каждом шаге по 
времени коэффициенты диффузии, зави-
сящие от концентраций, рассчитывали по 
уравнениям (3), а мощность источника то-
чечных дефектов – по формуле (12). Полу-
ченные решения разностных аналогов 
уравнений диффузии (4)–(7) уточняли с 
помощью метода простой итерации. В ка-
честве начального приближения на данном 
«временном слое» брали значения концен-
траций на предыдущем слое, а для самого 
первого шага по времени – начальные ус-
ловия (11). После достижения сходимости 
итераций на данном шаге по времени осу-
ществляли переход на следующий времен-
ной слой, если же итерации не сходились, 
то шаг по времени делили пополам и рас-
чет повторяли. Численный счет продолжа-
ли до достижения заданного времени МЛ, 
т. е. числа циклов «деформация-
релаксация». Изложенный алгоритм реа-
лизован в виде программы на языке Фор-
тран для персонального компьютера. 

 
Исходные данные для моделирования 

МЛ в системе Ni–Cr 

Разработанная модель, как и всякая 
другая математическая модель, описывает 
сложные и многообразные процессы, про-
текающие при МЛ, только в некотором 
упрощенном приближении. Поэтому ее 
следует рассматривать лишь как полуко-
личественное описание; целью численно-
го моделирования является не замена экс-

периментальных исследований, а до-
полнение к ним, способствующее 
выяснению механизма процесса и роли 
основных физико-химических и 
технологических факторов. 

Расчеты выполняли для модель-
ной системы «металл B (Cr – исходная 
фаза 2) – металл A  (Ni – исходная фа-
за 1)». Значения параметров модели 
выбирали на основе известных в лите-
ратуре данных для никеля и хрома, а 
при отсутствии данных – оценивали на 
основе известных теорий. 

Толщина прослоек (т. е. единич-
ной диффузионной пары A–B) в компо-
зиционных (слоистых) частицах, сфор-
мировавшихся на ранних стадиях МЛ 
за счет разрушения и холодной сварки, 
составляет 0,5–0,1 мкм [7, 8, 15, 16]. 
Для моделирования выбрано значение   
L = 0,1 мкм. Численные значения пара-
метров брали для системы Cr (металл 
A) – Ni (металл B). Значения вектора 
Бюргерса, входящие в формулу (12), из-
вестны: для хрома b(2) = 2,50⋅10–8 см, для 
Ni  b(1) = 2,49⋅10–8 см [41, 42], где верх-
ний индекс (i) означает номер фазы. 

Рассматривали повторяющийся 
цикл «деформация-релаксация». Во 
время удара происходит генерация то-
чечных дефектов, при этом значения 
параметров Pi и Pv, входящие в уравне-
ния (4)–(7), определяли по формуле 
(12). На стадии релаксации, т. е. во вре-
мя паузы между ударами, Pi = Pv = 0. В 
качестве примера взяты параметры цик-
ла для вибромельницы конструкции Бе-
лорусско-Российского университета            
(г. Могилев) с частотой колебаний             
ω = 25 Гц, т. е. 50 пульсаций в секунду 
[17], тогда длительность цикла составля-
ет tc = (2ω)–1 = 0,02 с. Используя модель 
механики соударения в вибромельнице 
[15–17], основанную на теории Герца, 
получим время деформации частицы              
td ≈ 2,5⋅10–5 с, тогда время релаксации 
между ударами tr = tc – td = 1,9975⋅10–2 с. 
Скорость деформации при ударе типа 
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«шар – частица – шар» или «шар – части-
ца – стенка» в таком устройстве составля-
ет ε =3,6⋅104 с–1 [17]. 

По оценкам [17] для интенсивных 
режимов размола в вибромельницах ло-
кальное повышение температуры при лобо-
вом ударе для хрома и никеля невелико:  
ΔT ≈ 25–30 °C. Средняя температура в объ-
еме вибромельницы около 60 °C. Поэтому 
при моделировании принимали температу-
ру системы T = const = 100 °C = 373 К, что 
соответствует промышленным устройствам 
для МЛ с водоохлаждаемым корпусом. 

Коэффициенты примесной диффузии 
атомов Ni в твердом растворе на базе хро-
ма (фаза 2) (DNi*(2)) и атомов Cr в никеле 
(фаза 1) (DCr*(1)) брали из справочной ли-
тературы: для диффузии никеля в хроме         
E = 190,92 кДж/моль, D0 = 3,5⋅10–4 см2/с в 
интервале температуры T = 1143–1443 К 
[43], а для диффузии хрома в никеле                    
E = 171 кДж/моль, D0 = 0,03 см2/с при             
T = 940–1170 К [44]. Тогда экстраполяция 
на T = 373 К дает: DNi*(2) = 6,4⋅10–31 см2/с, 
DCr*(1) = 3,4⋅10–26 см2/с. Если принять ха-
рактерное значение коэффициента диф-
фузии при указанной температуре                     
Dx = DCr*(1) = 3,4⋅10–26 см2/с, то простая 
оценка характерного времени диффузи-
онного массопереноса дает чрезвычайно 
большую величину: t0 ~ L2/Dx = 8⋅1011 ч ≈ 
≈ 9⋅107 лет. Следовательно, в рамках 
классической теории диффузии за типич-
ное время обработки в измельчающем 
устройстве (до нескольких десятков ча-
сов) заметное легирование невозможно. 

Данные по коэффициентам само-
диффузии хрома (DCr*(2)) и никеля 
(DNi*(1)) (т. е. коэффициентам диффузии 
собственных атомов в соответствующем 
чистом металле) имеются только при вы-
соких температурах: для хрома                            
E ≡ E* = 308,4 кДж/моль, D0 = 0,2 см2/с в 
интервале T = 870 ≈ 1404 °C [41] или                   
E* = 221 кДж/моль, D0 = 1,0⋅10–4 см2/с при 
T = 1200 ≈ 1700 К [44]; для никеля              
E ≡ E* = 281,1 кДж/моль,  D0 = 1,27 см2/с 
при T = 1028 ≈ 1545 °C [41]. Экстраполя-
ция на T = 373 K дает явно заниженные 

значения по сравнению с параметрами 
диффузии примесных атомов: DCr*(2) = 
=1,3⋅10–44–1,1⋅10–35 см2/с, DNi*(1) = 
=5,4⋅10–40 см2/с. Известно, что в неупо-
рядоченных твердых растворах заме-
щения, где диффузия протекает по 
«обычному» вакансионному механиз-
му, парциальные коэффициенты диф-
фузии компонентов с близкими разме-
рами атомов отличаются не более чем 
на порядок; при этом примесь диф-
фундирует быстрее, чем атомы основы 
сплава. Поэтому для расчетов значения 
DCr*(2) и DNi*(1) принимали несколько 
меньшими, чем DNi*(2) и DCr*(1) соот-
ветственно: DCr*(2) = 1,0⋅10–31 см2/с, 
DNi*(1) = 1,5⋅10–26 см2/с. 

Равновесная концентрация вакан-
сий определяется по формуле 

 
cv

0 = exp[–Hv/(RT)], 

где Hv – энтальпия образования вакан-
сий; kB – константа Больцмана. Для ни-
келя Hv = 1,40 эВ = 134,9 кДж/моль [45]. 
Поскольку для хрома данные отсутствуют, 
используем оценку для ОЦК-металлов:            
Hv ≈ (0,55–0,65)E* [45].  

Используя вышеприведенное зна-
чение E* = 221 кДж/моль, получим для 
хрома Hv ≈ 132,6 кДж/моль = 1,38 эВ. 
Тогда равновесные концентрации ва-
кансий при T = 373 K составляют: в ни-
келе (фаза 1) cv

0 = 1,3⋅10–19, в хроме (фа-
за 2) cv

0 = 2,7⋅10–19 (ат. доли). Коэффи-
циент диффузии собственных межу-
зельных атомов выше, чем вакансий 
[32–34]. Для моделирования принимали 
DAi, DBi ~ Dv, где величина Dv вычисля-
ется по формулам (3). 

Плотность дислокаций в металлах, 
подвергнутых интенсивной холодной де-
формации, составляет ρ~1010–1012 см–2    
[9, 30]; для моделирования брали нижнее 
значение ρ = 1010 см–2. Для вычисления 
скорости генерации точечных дефектов 
по формуле (12) принимали следующие 
значения доли ступенек, способных ге-
нерировать вакансии: для фазы 2                        
(Cr) fv = 0,5, а для фазы 1 (Ni) fv = 0,7. 
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Входящие в уравнения (4)–(7) безраз-
мерные коэффициенты Zk, описывающие 
интенсивность взаимодействия точечных 
дефектов с краевыми дислокациями, опре-
деляли на основе работ по радиационно-
стимулированной диффузии [32–34]: пара-
метры Zk ~ 1, k ≡ Ai, Bi, v, и при этом ZAi и 
ZBi несколько выше, чем Zv. При моделиро-
вании принимали одинаковые значения для 
двух фаз: Zv = ZAi = ZBi = 1. 

Для оценки коэффициентов реком-
бинации вакансий с межузельными ато-
мами в твердом растворе также использо-
вана теория диффузии в облученных 
сплавах [34]: 

 
Kiv = (4πr0/ω)(Di + Dv),            (13) 

 
где r0 – радиус захвата; ω – объем кри-
сталлической ячейки, ω = a0

3; a0 – период 
решетки (a0 = 3,5238⋅10–8 см для никеля и 
a0 = 2,8847⋅10–8 см для хрома [41]); обычно 
принимают [32–34] r0 = b/2, поскольку век-
тор Бюргерса b – это минимальное рас-
стояние между атомами в кристаллической 
решетке. На основании вышеприведенных 
данных для расчетов принято: для фазы 2 
(твердый раствор на основе хрома)                 
Kiv

(2) ≈ 5⋅109 с−1 и для фазы 1 (твердый рас-
твор на основе никеля) Kiv

(1) ≈ 5⋅108 с−1 при 
373 K. 

 
Результаты моделирования 

 и их обсуждение 
 

Результаты моделирования для раз-
личных ситуаций показаны на рис. 1 и 2.  

Случай, когда граница исходных фаз 
2/1 является локализованным стоком не-
ограниченной мощности для неравновес-
ных вакансий, т. е. учитывается дополни-
тельное граничное условие (10) к уравне-
нию диффузии вакансий (5), представлен 
на рис. 1. В такой ситуации происходит 
преимущественная диффузия атомов A 
(Ni) из фазы 1 в фазу 2, и за время                   
t = 1100–1800 с (55000–90000 циклов 
«деформация-релаксация») формируется 
пересыщенный твердый раствор на осно-
ве хрома (рис. 1, a, линии 4 и 5). Это обу-

словлено совместным действием сле-
дующих физических факторов: высокая 
скорость генерации вакансий в фазе 2, 
их накопление и, в результате этого, 
существенное возрастание коэффициен-
тов диффузии атомов A и B (уравнение 
(3)). Еще одной причиной является нали-
чие весьма высокого градиента концен-
трации вакансий в фазе 2 вблизи границы 
2/1 и соответственно потока неравновес-
ных вакансий на эту границу (рис. 1, б). 
Этот факт, как следует из уравнений (4) и 
(5), приводит к возникновению большого 
встречного диффузионного потока ато-
мов примеси (в данном случае Ni) от гра-
ницы 2/1 в фазу 2. Их дальнейшая диффу-
зия в глубь фазы 2 происходит, в основ-
ном, под действием собственного гради-
ента концентрации, т. к. градиент концен-
трации вакансий ∂cv/∂x в объеме фазы 2 
мал, и наблюдаемое существенное леги-
рование определяется большим парци-
альным коэффициентом диффузии ато-
мов A в фазе 2 из-за высокой концентра-
ции вакансий (см. рис. 1, a и б). При этом 
стационарный профиль концентрации 
вакансий устанавливается за относи-
тельно небольшое время t = 400 с, что 
соответствует 20 000 циклам (рис. 1, б, 
линии 3–5). 

Таким образом, существенную 
роль в ускорении диффузии при МЛ иг-
рает так называемый перекрестный эф-
фект из-за наличия недиагональных ко-
эффициентов диффузии (см. уравнения 
(3)–(5)), имеющих высокие значения. 
Как отмечено выше, в рассматриваемом 
случае этот эффект имеет место вблизи 
границы фаз 2/1. Межузельные атомы A 
(Ni) накапливаются преимущественно в 
фазе 1 (рис. 1, в), что связано с меньшей 
скоростью аннигиляции межузельных 
атомов и неравновесных вакансий в 
объеме этой фазы (параметр Kiv) по 
сравнению с фазой 2. 

В отличие от системы Cu-Al, мо-
делирование диффузии, в которой при 
МЛ проведено ранее [27, 28], в данной 
системе коэффициенты самодиффузии 
компонентов при температуре процесса 
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существенно ниже. Кроме того, в фазе 2 
в системе Cr–Ni  DB*(2) < DA*(2), в то вре-
мя как в системе  Cu–Al  соотношение 
обратное. Это обеспечивает изменение 
знака коэффициента DvB в фазе 2 (урав-
нение (3)), что может привести к измене-
нию направления потока вакансий, кото-
рые значительно более подвижны, чем 
решеточные атомы. 

Известно, что при МЛ одновремен-
но с ускоренной диффузией и формиро-

ванием метастабильных фаз (пересы-
щенных твердых растворов) происходит 
уменьшение размера зерен до наномет-
рических размеров [46]. В литературе 
высказана гипотеза, что при МЛ грани-
цы нанозерен (а следовательно, и гра-
ницы фаз) насыщаются вакансиями и 
перестают играть роль стока вакансий, 
т. е. становятся проницаемыми для их 
диффузии [47]. 

 

 

 

 

Рис. 1. Моделирование неравновесной ускоренной диффузии при МЛ в системе Ni (фаза 1) – Cr 
(фаза 2) с учетом стока неравновесных вакансий на границу фаз 2/1: a – распределение концентрации атомов A 
(Ni); б – профиль концентрации вакансий (cv); в – профиль концентрации межузельных атомов A (cAi); 1 – 750 циклов «удар-
пауза» (t = 15 с), 2 – 5 000 циклов (t = 100 с), 3 – 20 000 циклов (t = 400 с), 4 – 55 000 циклов (t = 1 100 с), 5 – 90 000 циклов            
(t = 1 800 с) 
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Рис. 2. Моделирование неравновесной ускоренной диффузии при МЛ в системе Ni (фаза 1) – Cr 
(фаза 2) без учета стока неравновесных вакансий на границу фаз 2/1: a – распределение концентрации атомов B 
(Cr); б – профиль концентрации вакансий (cv); в – профиль концентрации межузельных атомов B (cBi); г – профиль концентрации 
межузельных атомов A (cAi); 1 – 3 000 циклов «удар-пауза» (t = 60 с); 2 – 6 000 циклов (t = 120 с); 3 – 9 000 циклов (t = 180 с);            
4 – 20 000 циклов (t = 400 с) 
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Это мотивировано тем, что границы 
нанозерен по сравнению с «обычными» 
границами зерен в металлах в большей 
степени разупорядочены и имеют высо-
кую относительную толщину (отношение 
ширины границы к размеру зерна) [48]. 

Поэтому проведено моделирование 
для случая, когда граница фаз 2/1 не явля-
ется локализованным стоком вакансий,                      
т. е. без граничного условия (10). При этом 
имеются только объемно-распределенные 
стоки неравновесных точечных дефектов 
(краевые дислокации) в двух фазах. Ре-
зультаты численных расчетов показаны на 
рис. 2. Видно, что в этих условиях проис-
ходит быстрая диффузия атомов B (хрома) 
в фазу 1 (никель) и формируется широкая 
зона твердого раствора на основе фазы 1 за 
короткое время t = 180 с (9000 циклов). 
Имеет место также встречная диффузия 
никеля в хром, но со значительно меньшей 
скоростью (рис. 2, a). При этом градиент 
концентрации элемента B (Cr) в твердом 
растворе на основе никеля практически от-
сутствует. Это обусловлено тем, что парци-
альный коэффициент диффузии атомов Cr 
в фазе 1 сильно возрастает из-за высокой 
концентрации неравновесных вакансий 
(рис. 2, б). При этом перекрестный эффект 
(влияние градиента концентрации вакансий 
на диффузионный поток атомов B) в фазе 1 
играет незначительную роль, что связано с 
небольшим градиентом концентрации ва-
кансий, и основную роль в ускорении диф-
фузии атомов хрома играет только увели-
чение его коэффициента диффузии DBB

(2). 
Концентрации межузельных атомов двух 
сортов в фазе 1 существенно выше, чем в 
фазе 2 (рис. 2, в и г), что связано с мень-
шей скоростью их аннигиляции с нерав-
новесными вакансиями в объеме этой фа-
зы. При этом при малых временах про-
цесса концентрации межузельных атомов 
Ai и Bi в фазе 1 несколько снижаются 
(рис. 2, в и г, линии 1 и 2), а затем возрас-
тают (рис. 2, в и г, линии 3 и 4) из-за на-
копления этих точечных дефектов. 

При большем времени t = 400 с 
(20000 циклов «деформация-релаксация») 
наблюдается небольшой пик на кривой 

cB(x) (рис. 2, a, линия 4). Это связано с 
тем, что градиент концентрации атомов 
B (Cr) уменьшается (выхолаживается), и 
из-за наличия градиента концентрации 
вакансий grad cv в окрестностях границы 
фаз 2/1 (рис. 2, б) в этой узкой области 
начинает проявляться перекрестный 
эффект (из-за недиагонального коэффи-
циента диффузии DBv), т. е. возникает 
небольшой локальный поток атомов B в 
противоположном направлении. Таким 
образом, в процессах ускоренной диф-
фузии при МЛ может иметь место не 
только совместное влияние различных 
факторов (генерация и накопление не-
равновесных вакансий, возрастание ко-
эффициентов диффузии решеточных 
атомов, взаимное (перекрестное) влия-
ние потоков атомов и вакансий), но и их 
конкуренция (те же перекрестные эф-
фекты при ином направлении потоков 
относительно друг друга). Последнее 
может привести к изменению направле-
ния диффузии. 

Следовательно, условия взаимо-
действия неравновесных вакансий с 
границей фаз 2/1, которые определяют-
ся структурой границы, играют важную 
роль и могут изменить направления 
диффузионных потоков решеточных 
атомов, т. е. привести к формированию 
твердого раствора на основе иной фазы. 
Это видно из сравнения рис. 1, a (ситуа-
ция, когда граница фаз является локали-
зованным стоком для неравновесных 
вакансий) и рис. 2, a (случай, когда гра-
ница проницаема для диффузии вакан-
сий, т. е. не взаимодействует с ними). 

 
Заключение 

Изложена математическая модель 
диффузии в системе Ni–Cr в условиях 
ППД, имеющей место при МЛ, учиты-
вающая генерацию неравновесных то-
чечных дефектов при ударе и их релак-
сацию в паузах между ударами. Чис-
ленные расчеты с использованием ре-
альных значений коэффициентов диф-
фузии и характеристик ППД при МЛ 
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показали, что существенное легирование 
(образование пересыщенного твердого 
раствора) может произойти за относи-
тельно короткое время обработки шихты 
в механореакторе. Ускорение диффузион-
ного массопереноса обусловлено совме-
стным действием и конкуренцией ряда 
физических факторов, основными из ко-
торых являются:  

1) генерация неравновесных вакан-
сий во время деформации и их медленная 
релаксация в объеме фаз в периодах между 
ударами;  

2) возрастание собственных (диаго-
нальных) коэффициентов диффузии из-за 
наличия неравновесных вакансий;  

3) перекрестное влияние потоков ре-
шеточных атомов и вакансий за счет не-
диагональных коэффициентов диффузии;  

4) взаимодействие диффузионных 
потоков атомов и вакансий с границей фаз. 

Взаимодействие неравновесных ва-
кансий, генерирующихся скользящими 
винтовыми дислокациями при деформа-
ции, с границей фаз 2/1 оказывает селек-
тивное влияние на диффузию атомов A и B 
(т. е. изменяет преимущественное направ-
ление диффузионных потоков) и соответ-
ственно приводит к формированию твер-
дого раствора на основе иной фазы. 

Образование, согласно разработан-
ной модели, заметного количества твердо-
го раствора в течение относительно корот-
кого времени обработки в механореакторе, 
вызванное ускорением диффузии, качест-
венно согласуется как с эксперименталь-
ными данными [6–10, 13], так и с теорети-
ческими оценками [49]. 

Скорости генерации точечных де-
фектов, определенные по формуле (12), 
представляют собой нижнюю оценку: при 
динамических режимах деформации                                 
( ε  > 10 с–1) они могут быть на порядок 
выше [50]. Кроме того, накопление избы-
точных вакансий и межузельных атомов в 
фазах 1 и 2, вызывающее искажение кри-
сталлической решетки, приводит к сниже-
нию энергии активации диффузии E, что, в 

свою очередь, ускоряет диффузионный 
массоперенос. Диффузия неравновес-
ных точечных дефектов обеспечивает 
формирование пересыщенных твердых 
растворов при МЛ, что способствует 
неравновесному фазовому переходу – 
образованию квазикристаллических 
и/или аморфных фаз. 
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Mathematical modeling of solid phase diffusion under the period of plastic deformation taking place 
while powder charge processing in the strained mechanical reactor has been developed for the Ni–Cr system. It 
counts the generation of non-equilibrium point imperfection under impact and their relaxation within the pauses 
between the impacts. It results in the diffusion processes acceleration, which in its turn stipulates supersaturated 
solid solution generation. It also encourages non-equilibrium phase change, i. e. quasi-crystal and/or amorphous 
phases generation. 
 




