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ABSTRACT
Under severe plastic deformation (SPD), the phase transformations are often observed, which  
are accompanied by accelerated mass transfer. In aluminum, copper, and titanium alloys,  
an equilibrium was observed between the formation and decomposition of a supersaturated solid 
solution during SPD. In this case, accelerated mass transfer of the atoms of the matrix and the 
dissolved component occurs. Estimates of the effective diffusion coefficient for such mass transfer 
caused by SPD were carried out. It was found that the effective diffusion coefficient Deq at SPD 
is 8–12 orders of magnitude higher than the values of the bulk thermal diffusion coefficient Dv at 
the temperature of SPD experiment (usually 300 K). This is most likely due to the high content 
of lattice defects in the stationary state that occurs during SPD. Thus, the Deq value observed 
during the SPD at TSPD = 300 K is comparable to the Dv value at some effective temperature Teff, 
which is much higher than the temperature of the SPD experiment TSPD. We recently developed 
an installation for low-energy, high-current ion implantation using a Hall-current accelerator. 
In particular, it enables the implantation of oxygen and nitrogen ions at current densities which 
several orders of magnitude higher than those achieved with standard ion implantation methods. 
Consequently, for instance, the penetration depth of oxygen ions into titanium at an energy of 1 keV 
is approximately 15 micrometers in our setup, compared to the standard 15 nanometers. We believe 
there is a certain similarity between deformation-induced and ion-induced mass transport under 
conditions far from equilibrium. Therefore, this new process can be called, similar to SPD, severe ion  
implantation.
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АННОТАЦИЯ
При интенсивной пластической деформации (ИПД) часто наблюдаются фазовые превраще-
ния, которые сопровождаются ускоренным массопереносом. В сплавах алюминия, меди и 
титана при ИПД наблюдалось равновесие между образованием и распадом пересыщенного 
твердого раствора. При этом происходит ускоренный массоперенос атомов матрицы и раство-
ренного компонента. Были проведены оценки эффективного коэффициента диффузии для та-
кого массопереноса, вызванного ИПД. Обнаружено, что эффективный коэффициент диффузии  
Deq при ИПД на 8–12 порядков величины превышает значения коэффициента объемной тер-
мической диффузии Dv при температуре ИПД эксперимента (обычно это 300 К). Это свя-
зано, по всей видимости, с высоким содержанием дефектов решетки в стационарном со-
стоянии, возникающим при ИПД. Таким образом, величина Deq, наблюдаемая в ходе ИПД  
при TSPD = 300 К сравнима с величиной Dv при некоторой эффективной температуре Teff, на-
много превышающей температуру ИПД эксперимента TSPD. Недавно нами была разработа-
на установка для низкоэнергетической сильноточной ионной имплантации в ускорителе с 
Холловским током. Она, в частности, позволяет проводить имплантацию ионов кислорода и 
азота с плотностью ионного тока на несколько порядков выше, чем в стандартных методах 
ионной имплантации. В результате, например, глубина проникновения ионов кислорода в ти-
тан при энергии 1 кВ в нашем случае вместо стандартных 15 нанометров составляет около  
15 микрометров. По нашему мнению, существует определенное сходство между  
деформационно-стимулированным и ионно-стимулированным массопереносом в сильно не-
равновесных условиях.

КЛЮЧЕВЫЕ СЛОВА 
Массоперенос; интенсивная пластическая деформация; интенсивная ионная имплантация; 
металлические сплавы; кислород.

Введение

Интенсивная пластическая деформация 
(ИПД) – это сравнительно новый и мощный 
метод в арсенале металлургов и инженеров 
для изменения структуры и свойств материа-
лов [1]. Идея ИПД заключается в деформации 
материала в ограниченном пространстве. Это 

позволяет увеличить деформацию до огром-
ных значений без разрушения образца. ИПД 
часто приводит к фазовым превращениям в 
материалах [2, 3], таким, например, как об-
разование [4–12] или распад [13–15] пересы-
щенного твердого раствора, растворение фаз 
[16–28], разупорядочение упорядоченных 
фаз [19–31], аморфизация кристаллических 
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фаз [32–40], синтез низкотемпературных [21, 
28] или высокотемпературных аллотропных 
модификаций [41–43] или же фаз высокого 
давления [44–52], а также нанокристаллиза-
ция в аморфной матрице [53–61]. Довольно 
часто фазы после ИПД совпадают с фаза-
ми, которые появляются в материале после 
длительного отжига при определенной (по-
вышенной) температуре. Эта температура 
называется эффективной температурой Teff. 
Недавно было продемонстрировано, что 
концепция эффективной температуры Teff, 
первоначально предложенная для материа-
лов, подвергающихся сильному облучению 
[62], применима также для ИПД [63]. Если 
перемещения атомов, вызванные внешним 
воздействием (деформацией или облучени-
ем), выше по сравнению с обычной термо-
диффузией, материал вынужден переходить 
в состояние, эквивалентное состоянию при 
определенной повышенной (эффективной) 
температуре Teff. Можно оценить Teff, если 
фазы в материале после ИПД обработки от-
личаются от фаз до ИПД [63].

В частности, для изучения фазовых пре-
вращений очень чувствительным параме-
тром является состав твердого раствора в ма-
трице. За ним можно легко следить, измеряя 
с помощью рентгеновской дифракции пери-
од решетки этого твердого раствора. Именно 
так мы обнаружили во многих эксперимен-
тах, что период решетки твердого раствора 
отвечает не температуре механической обра-
ботки с помощью кручения под высоким дав-
лением (КВД), а более высокой температуре 
Teff. Ее мы назвали эффективной температу-
рой Teff. Иногда она превышает температуру 
ИПД эксперимента TSPD на несколько сотен 
градусов. Более того, ИПД обработка при 
температуре окружающей среды TSPD обычно 
приводит к очень быстрым фазовым превра-
щениям, что легко понять, если учесть вы-
сокую плотность дефектов при ИПД, анало-
гичную плотности дефектов при повышен-
ной температуре. Повышенное давление, на-
против, приводит к снижению коэффициента 
диффузии и/или подвижности границ зерен 

[64, 65]. Для некоторых фазовых превраще-
ний, обусловленных ИПД, требуется лишь 
небольшое смещение атомов, тогда как для 
других необходим массоперенос на большие 
расстояния. Результаты таких переходов, об-
условленных ИПД, не могут быть объясне-
ны объемной диффузией или даже диффузи-
ей по границам зерен при температуре ИПД 
TSPD (которая обычно остается немного выше 
температуры окружающей среды). 

Изменения концентрации твердого рас-
твора при ИПД в большом, макроскопиче-
ском образце означает, что растворенные 
атомы в твердом растворе перемещаются 
на некоторое расстояние. Они или уходят  
в твердый раствор из частиц второй фазы, 
или, наоборот, конденсируются на частицах 
второй фазы, уходя из твердого раствора. 
Зная изменение концентрации, расстояние, 
на которое должны переместиться атомы, и 
продолжительность эксперимента, можно 
оценить эквивалентный коэффициент объ-
емной диффузии Deq, который может обеспе-
чить такой перенос массы.

Такие оценки дают значение для эквива-
лентного коэффициента диффузии Deq, кото-
рые на много порядков превышают значение 
коэффициента объемной диффузии Dv при 
температуре ИПД эксперимента TSPD. Зная 
экспериментальные данные по зависимо-
сти коэффициентов объемной диффузии от 
температуры, можно оценить температуру, 
при которой такие значения коэффициентов 
объемной диффузии достигаются в обычных 
условиях без ИПД деформации. Иными сло-
вами, по скорости массопереноса тоже мож-
но оценить эффективную температуру ИПД 
Teff. Интересно, что эти оценки обычно близ-
ки к оценкам по изменению концентрации в 
твердом растворе. Такие данные были нами 
получены для сплавов на основе меди, алю-
миния, титана и др.

Кроме того, недавно нами была разра-
ботана установка для низкоэнергетической 
сильноточной ионной имплантации в уско-
рителе с Холловским током. Она, в част-
ности, позволяет проводить имплантацию 
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ионов кислорода и азота с плотностью ион-
ного тока на несколько порядков выше, чем  
в стандартных методах ионной имплантации. 
В результате, например, глубина проникно-
вения ионов кислорода в титан при энергии 
1 кВ в нашем случае вместо стандартных 
20 нм составляет около 20 мкм. По нашему 
мнению, существует определенное сходство 
между деформационно-стимулированным  
и ионно-стимулированным массопереносом 
в сильно неравновесных условиях.

1. Методика исследований

В работе были изучены сплавы алюми-
ния с цинком, медью, серебром и магнием, 
сплавы меди с кобальтом, никелем, оловом, 
серебром, индием и алюминием, а также 
сплавы титана с железом, кобальтом и нике-
лем. Сплавы были выплавлены индуктивным 
методом в вакууме с использованием компо-
нентов высокой чистоты. Расплав заливали 
в вакууме в охлаждаемый водой цилиндри-
ческий медный тигель диаметром 10 мм. 
После распила на электроискровом станке, 
шлифовки и химического травления диски 
толщиной 0,7 мм, вырезанные из отлитых 
цилиндров, помещали в герметичные и ва-
куумированные ампулы из кварца (остаточ-
ное давление p = 4×10−4 Па). Они были ото-
жжены при различных температурах в печи 
сопротивления СНОЛ и закалены с ампулой  
в воде комнатной температуры. После отжи-
га и закалки образцы деформировали круче-
нием под высоким давлением (КВД) в уста-
новке типа наковальни Бриджмена (комнат-
ная температура, давление 5–7 ГПа, 1 оборот 
в минуту, 5 оборотов) с использованием спе-
циально изготовленного устройства для КВД 
с компьютерным управлением (W. Klement 
GmbH, Ланг, Австрия). Крутящий момент, 
измеренный во время КВД, увеличивался  
в течение 1–2 оборотов наковальни, а затем 
оставался неизменным (т.е. достигал стаци-
онарного состояния). КВД обработка приво-
дит к небольшому нагреву образца примерно 
до 40–50 °C в стационарном режиме. После 
КВД центральная (малодеформированная) 

часть каждого диска (диаметром около 3 мм) 
была исключена из дальнейших исследова-
ний. Из цилиндрических слитков диаметром 
⌀10 мм также были вырезаны кусочки тол-
щиной 2 мм, которые затем были разделены 
на четыре части. Эти отлитые образцы были 
залиты пластмассой, а затем механически от-
шлифованы и отполированы с использовани-
ем алмазной пасты 1 мкм на последнем этапе 
полировки для металлографического иссле-
дования.

Ионы O2− с энергией 800 эВ и дозой  
1021 ион/см2 были имплантированы в тита-
новую подложку (99,99%) в течение 6 часов 
с использованием ускорителя с Холловским 
током в многофункциональной высоковаку-
умной установке «Ромашка», изготовленной 
в нашей лаборатории. Во время импланта-
ции поток ионов нагревал титановую под-
ложку до температуры 600 °C. Для создания 
канавок глубиной 20–30 мкм для измерения 
профилей титана и кислорода использовал-
ся метод образования кратеров с помощью 
твердого шарика диаметром 20 мм. Иссле-
дования методом сканирующей электронной 
микроскопии (СЭМ) проводились с исполь-
зованием двухлучевого микроскопа VERSA 
3D HighVac FEI (Нидерланды, США) и 
микроскопа Vega TS5130 MM (Tescan), ос-
нащенного энергодисперсионным спектро-
метром LINK (Oxford Instruments). Рентге-
ноструктурный анализ (РСА) проводили с 
использованием дифрактометра smartLAB 
(Rigaku) с излучением Cu Ka. Фазовый ана-
лиз и расчет параметров кристаллической 
решетки проводили с использованием про-
граммы PowderCell 2.4 (PowderCell для 
Windows. Версия 2.4. 08.03.2000, Вернер 
Краус и Герт Нольце, BAM, Берлин). Ис-
следования методом просвечивающей элек-
тронной микроскопии (ПЭМ) проводились 
с использованием микроскопа JEOL JEM 
2010 (Jeol, Япония) с рабочим напряжением  
200 кВ, оснащенного анализатором EDS. Об-
разцы для ПЭМ-исследований были выреза-
ны с использованием системы сфокусиро-
ванного ионного пучка (FIB).
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2. Результаты и их обсуждение

Движение атомов, вызванное интенсив-
ным внешним воздействием, может привести 
как к ускоренной диффузии, так и к фазовым 
превращениям в материале. Исторически 
такое необычное поведение впервые наблю-
далось в материалах, подвергшихся сильно-
му облучению [62]. Ж. Мартен предложил 
упрощенное описание методом среднего 
поля для твердых растворов, в которых про-
исходит перемешивание атомов, вызванное 
нейтронным облучением [62]. Его основная 
идея заключалась в том, что принудитель-
ное перемешивание, вызванное облучением, 
вызывает увеличение энтропии и изменяет 
термодинамические потенциалы в сплаве.  
В приближении Брэгга-Вильямса Ж. Марте-
ном был сформулирован закон соответству-
ющих состояний: равновесная конфигурация 
твердого тела под действием потока облуче-
ния θ при температуре T идентична конфи-
гурации при D = 0 и некоторой эффективной 
температуре

Teff = T(1+D).                    (1)

Если вызванные излучением перемеще-
ния атомов подобны по амплитуде обычным 
диффузионным скачкам, они могут быть 
описаны «баллистическим» коэффициентом 
диффузии Dball и D = Dball/Db, где Db – обыч-
ный объемный коэффициент диффузии, воз-
можно увеличенный из-за неравновесной 
концентрации дефектов [62]. Это означает, 
что для описания системы, подвергнутой об-
лучению, можно использовать фазовую диа-
грамму равновесия, но при Teff вместо фак-
тической температуры эксперимента T. На-
пример, если на фазовой диаграмме при Teff 
присутствует жидкая фаза, то при облучении 
будет наблюдаться аморфная фаза [62, 66].

Чтобы проверить применимость закона 
Мартена (1) к вынужденной диффузии, вы-
званной деформацией чистого сдвига (DHPT) 
вместо облучения (Dball), необходимо проана-
лизировать эксперименты, в которых ИПД 

приводит к фазовым превращениям. Мы 
выбрали для сравнения данные, в которых 
(i) движения атомов, вызванные ИПД, со-
поставимы друг с другом, т.е. КВД проводи-
лось при давлении 4–6 ГПа с 4–6 поворота-
ми плунжера, и (ii) фазы, появившиеся после 
КВД, могут быть легко найдены на фазовых 
диаграммах и отличаются от тех, которые 
присутствуют в образцах до КВД.

Рис. 1. Микроструктура сплава Al–20 мас.% Zn  
после КВД. ПЭМ-микрофотография  

в светлом поле, на которой видны зерна (Al) и (Zn)  
с экстинкционными контурами в точках a, b и c. 

Показаны также картины электронной дифракции 
для зерен (Al) и (Zn) в точках A и B соответственно. 

Воспроизведено из работы [13]  
с разрешения Elsevier ©2004

Fig. 1. Microstructure of the Al–20 wt.% Zn alloy  
after HPT deformation. Bright field TEM micrograph 
showing (Al) and (Zn) grains with extinction contours  

in points a, b, and c. Electron diffraction patterns  
for (Al) and (Zn) grains are also shown in points  

a and b, correspondingly. Reproduced from ref. [13]  
with permission from Elsevier ©2004
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Рис. 2. Микроструктура сплава Al–5 мас.% Mg после КВД.  
(а) микрофотография в светлом поле (BF). A – дислокации. B – границы субзерен.  

(b) Картины электронной дифракции с отражениями Al (сплошные линии) и β-фазы (пунктирные линии). 
Положение колец также показано для β-фазы (слева) и (Al) (справа). Воспроизведено из работы [13]  

с разрешения Elsevier ©2004

Fig. 2. Microstructure of the Al–5 wt.% Mg alloy after HPT deformation.  
(a) bright field (BF) micrograph. A – dislocations. B – subgrain boundaries. (b) Electron diffraction patterns  

with reflexes of Al (solid lines) and β-phase (dotted lines). The positions of rings are also shown for β-phase (left)  
and (Al) (right). Reproduced from ref. [13] with permission from Elsevier ©2004

Фазовые превращения при ИПД (раство-
рение и образование частиц второй фазы, 
аморфизация, переходы между фазами Юм-
Розери и т.д.) связаны с перераспределением 
компонентов и, следовательно, с массопере-
носом. Этот массоперенос, вызванный ИПД, 
протекает чрезвычайно быстро (обычное 
время установления стационарного режи-
ма при КВД составляет всего 2–5 минут) и 
при температуре окружающей среды без су-
щественного повышения нагрева образца. 
Оценим теперь наблюдаемый массоперенос, 
обусловленный ИПД, используя эффектив-
ный коэффициент диффузии Deq, и сравним 
его с «обычными» коэффициентами объ-

емной диффузии D при температуре КВД-
обработки и при Teff.

Пересыщение в твердом растворе явля-
ется движущей силой объемной диффузии 
(массопереноса) цинка и магния в сплавах 
Al–Zn и Al–Mg из твердого раствора в преци-
питаты, которые представляют собой соот-
ветственно частицы (Zn) и β-фазы (Al3Mg2) 
[13]. Мы можем предположить, что сред-
ний путь диффузии L для отдельных атомов 
цинка и магния во время КВД-обработки, 
можно оценить как размер зерен в сплавах 
Al–Zn и Al–Mg после КВД. Они были рав-
ны соответственно примерно 800 и 100 нм  
(см. рис. 1). 
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Рис. 3. Температурные зависимости в аррениусовских координатах для коэффициентов объемной диффузии Dv 
меди, магния, цинка и серебра в алюминии (показаны сплошными линиями). Пунктирными линиями показана 

экстраполяция этих экспериментальных данных к температуре КВД (TSPD = 300 К). Квадратами обозначены 
величины эквивалентного коэффициента диффузии этих элементов Deq при массопереносе во время КВД [66–69]

Fig. 3. Temperature dependences in Arrhenius coordinates for the coefficients of volume diffusion Dv of copper, 
magnesium, zinc, and silver in aluminum (shown by solid lines). The dotted lines show the extrapolation  

of these experimental data to the HPT temperature (TSPD = 300 K). The squares indicate the values of the equivalent 
diffusion coefficient Deq of these elements during the HPT induced mass transfer [66–69]

Таким образом, мы можем оценить вели-
чину Deq, которая обеспечивает распад пере-
сыщенного твердого раствора, используя 
приблизительное соотношение L ≈ (Deqt)0,5 
(t = 300 с, то есть продолжительность КВД 
обработки). Deq соответствует коэффициенту 
объемной диффузии, равному 10–15 м2с–1 для 
цинка и 10–17 м2с–1 для магния. Существуют 
две группы данных для объемной диффу-
зии изотопов цинка в алюминии: измерен-
ные в поликристаллах (D0 = 0,30·10–4 м2с–1,  
Q = 121,4 кДж·моль–1, полученные на 65Zn в 
диапазоне 700–920 К [67]) и в монокристаллах 
(D0 = 0,259·10–4 м2с–1, Q = 120,8 кДж·моль–1, 
630–926 К, 65Zn [68]). После экстраполяции 
к 300 К (температуре КВД обработки) оба 
результата дают очень близкие значения  
D (300 К) = 0,95·10–23 м2с–1 и  
D (300 К) = 1,0 · 10–23 м2с–1. Это примерно  
на 8 порядков меньше значения Deq, рассчи-
танного по пути диффузии фактического рас-

пада твердого раствора во время КВД. Экстра-
поляция данных для объемной диффузии маг-
ния в монокристаллах Al (D0 = 1,24·10–4 м2с–1, 
Q = 130,4 кДж·моль–1, 667–928 К, 28Mg [69]) 
дает D (300 К) = 1,7 10–24 м2с–1. Это означает, 
что, хотя магний диффундирует медленнее, 
чем цинк, разница примерно на 8 порядков  
с величиной Deq остается.

В случае распада твердого раствора в 
сплавах Cu–Ni [15] средний размер зерен 
после КВД составляет около 100 нм. При-
близительное соотношение L ≈ (Deqt)0,5  
(t = 300 с – продолжительность КВД обра-
ботки) дает Deq = 3×10–17 м2/с. По нашему 
мнению, маловероятно, что массовая вза-
имная диффузия ответственна за распад 
твердого раствора во время КВД обработ-
ки. Действительно, диапазон объемных ко-
эффициентов химической взаимодиффузии  
в сплавах Cu–Ni при комнатной температуре 
можно оценить по коэффициентам диффу-
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зии примесей никеля в меди и меди в никеле  
(рис. 4). Экстраполируя литературные дан-
ные на комнатную температуру (27 °C), по-
лучаем = 4,8·10−44 м2/с и = 2,3·10−49 м2/с [70] 
(см. рис. 4). Эти коэффициенты диффузии 
могут быть значительно увеличены за счет 
неравновесных избыточных вакансий, об-
разующихся во время КВД. Предполагая, 
что максимальная концентрация вакансий, 
которую может поддерживать твердое веще-
ство, соответствует равновесной концентра-
ции вакансий при температуре плавления, 
и учитывая литературные значения энталь-
пий образования вакансий, равные 1,28 эВ  
и 1,88 эВ для меди и никеля соответ-
ственно [71], мы оцениваем максималь-
ные коэффициенты диффузии при 300 К  
как = 3×10–27 м2/с и = 3×10–23 м2/с. Эти значе-
ния все еще на 6–10 порядков ниже нашей 
оценки Deq = 3×10–17 м2/с. Внешнее давление 
может дополнительно замедлить диффузию 
[64, 65]. В то же время, экстраполируя ко-
эффициенты диффузии по «сверхбыстрым» 
границам зерен, измеренные недавно в чи-
стом никеле [72] и сплаве Cu–Zr [73], обра-
ботанном методом равноканального угло-
вого прессования (РКУП), мы получаем 
коэффициенты диффузии по границам зе-
рен при комнатной температуре в диапазо-
не 3×10–20 м2/с. Это ближе к нашей оценке  
Deq = 3×10–17 м2/с, при этом оставшаяся раз-
ница в три порядка величины, возможно, 
связана с неопределенностями в опреде-
лении Deq, различиями между процессами 
РКУП и КВД, а также с тем фактом, что из-
мерения диффузии в работах [72, 74] были 
выполнены после процесса РКУП, так что 
значительная часть неравновесных дефектов 
имела время для аннигиляции. В заключе-
ние, простые оценки, представленные выше, 
подтверждают гипотезу о том, что процесс 
распада пересыщенного твердого раствора в 
сплавах Cu – 42 мас.% Ni и Cu – 77 мас.% Ni 
контролируется границами зерен, а не объ-
емной взаимной диффузией.

Подставляя в уравнение (1) нашу оцен-
ку Deq = 3×10–17 м2/с, получим DBall = DHPT = 
= 2,4×10–17 м2/с для «баллистического» коэф-

фициента взаимной диффузии. Физическим 
механизмом перемешивания, вызванного 
пластическим сдвигом, является придание 
шероховатости поверхности раздела двух 
материалов [74]. Это придание шероховато-
сти является кинематическим по своей при-
роде (т.е. контролируется главным образом 
геометрией скольжения) и слабо зависит от 
других характеристик материала. Это объ-
ясняет, почему в сплавах Al–Zn эффективная 
температура КВД была близка к комнатной 
температуре. Действительно, коэффициент 
химической взаимной диффузии в сплавах 
Al–Zn на много порядков выше, чем в сплавах 
Cu–Ni при той же температуре, из-за более 
высокой температуры плавления последнего. 
Например, коэффициент диффузии приме-
си цинка в алюминии, экстраполированный 
на комнатную температуру по данным вы-
сокотемпературных измерений, составляет  
4,7·10–26 м2/с, что на 18 порядков больше, чем 
[70]. Учет неравновесных дефектов, возни-
кающих при КВД, уменьшает этот огромный 
разрыв, но разница в несколько порядков все 
равно остается.

В сплавах Cu-Co с высоким содержани-
ем меди [75] преципитаты кобальта в образ-
це частично растворились во время КВД за 
время t = 300 с [75]. Предположим, что это 
растворение контролировалось диффузией 
атомов. Путь диффузии в этом случае был 
бы равен расстоянию между мелкими выде-
лениями кобальта, т.е. d = 200 нм [75]. Это 
соответствует объемному коэффициенту 
диффузии Deq = 10–16 м2/с. С другой стороны, 
экстраполяция опубликованных результатов 
измерений диффузии на температуру ИПД 
обработки, TSPD = 300 К дает D = 10–38 м2/с для 
диффузии кобальта в меди [76] и D = 10–35 м2/с 
для самодиффузии в Cu [77] (рис. 4). Если 
предположить, что массоперенос контро-
лировался диффузией по границам зерен, 
то экстраполяция соответствующих данных 
на TSPD показывает, что DGB = 10–19 м2/с для 
самодиффузии меди [78], DGB = 10–22 м2/с 
для диффузии никеля по границам зерен в 
крупнозернистых поликристаллах меди [79]  
и DGB = 10–19 м2/с для диффузии никеля в на-
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нозернистых поликристаллах меди [80] (DGB 
для кобальта до сих пор не измерялся). Как 
видно, расхождение велико: массоперенос 
во время КВД происходит на 3–12 порядков 
быстрее, чем может обеспечить любой воз-
можный процесс диффузии. Более того, при-
ложенное давление в 6 ГПа дополнительно 
замедляет диффузию, а также миграцию гра-
ниц зерен [64, 65]. Следовательно, мы долж-
ны принимать во внимание механизмы мас-
сопереноса, обусловленные деформацией.

КВД сплава Cu–13,5 ат.% In приводит к 
частичному растворению выделений δ-фазы 
[81]. Мы можем оценить эквивалентный 
коэффициент диффузии Deq для результатов 
этого массопереноса, вызванного КВД, из 
простого уравнения L = (Deq t)0,5, где t = 300 с 
(это продолжительность КВД), а L – 
расстояние массопереноса. Первоначальные 

редко расположенные частицы δ-фазы 
размером в несколько микрометров были 
заменены мелкими частицами нанометрового 
размера. Кратчайшее возможное расстояние 
для этого массопереноса, вызванного 
КВД, сравнимо с размером зерен матрицы  
L = 20 нм. Другие оценки дали бы еще 
большие значения L. Таким образом,  
Deq = 10–18 м2/с. Экстраполяция D для 
самодиффузии меди и объемной диффузии в 
меди к 300 К (температура КВД обработки) 
дает D = 10–35 м2/с [77] и D = 10–39 м2/с [82] 
соответственно. Аналогичная экстраполяция 
коэффициента диффузии по границам зерен 
дает DGB = 10–28 м2/с [83]. Несмотря на то, что 
высокое давление замедляет как объемную, 
так и диффузию по границам зерен [64, 65], 
Deq на 10–21 порядков величины превышает 
эти экстраполированные значения.
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Рис. 4. Температурные зависимости в аррениусовских координатах для коэффициентов объемной диффузии 
Dv кобальта, никеля, олова, серебра, индия и алюминия в меди (показаны сплошными линиями). Пунктирными 

линиями показана экстраполяция этих экспериментальных данных к температуре КВД  
(TSPD = 300 К). Квадратами обозначены величины эквивалентного коэффициента диффузии Deq этих элементов 

при массопереносе во время КВД [70–87]

Fig. 4. Temperature dependences in Arrhenius coordinates for the coefficients of volume diffusion Dv of cobalt, nickel, 
tin, silver, indium and aluminum in copper (shown by solid lines). The dotted lines show the extrapolation of these 

experimental data to the HPT temperature (TSPD = 300 K). The squares indicate the values of the equivalent diffusion 
coefficient Deq of these elements during the HPT induced mass transfer [70–87]
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Для сплавов Cu–Sn мы также можем 
сравнить массоперенос, вызванный дефор-
мацией, и обычную термодиффузию [84]. 
Объемный коэффициент диффузии Deq, не-
обходимый для такого массопереноса, мо-
жет быть формально оценен по формуле  
L = (Deq t)0,5. Продолжительность процесса 
кручения под высоким давлением t составля-
ет 300 с. Расстояние L, на котором происходит 
массоперенос, можно оценить как половину 
размера зерен после кручения под высоким 
давлением, т.е. L ~ 100 нм. Соответственно, 
Deq ~ 10–17 м2/с. Экстраполяция D для объ-
емной самодиффузии в меди до 300 К (тем-

пература кручения под высоким давлением) 
и объемной диффузии олова в меди дает  
D = 10–35 м2/с [77] и D = 10–31 м2/с [83] соот-
ветственно. Хотя давление снижает объем-
ный коэффициент и коэффициент диффузии 
по границам зерен [64, 65], Deq на 14–18 по-
рядков превышает эти экстраполированные 
значения. Это означает, что кручение под вы-
соким давлением значительно ускоряет мас-
соперенос, как и в наших предыдущих экс-
периментах. Следовательно, эквивалентный 
коэффициент диффузии для массопереноса, 
управляемого КВД, сравним с обычным коэф-
фициентом диффузии при (повышенном) Teff.
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Рис. 5. Температурные зависимости в аррениусовских координатах для коэффициентов  
объемной диффузии Dv кобальта, никеля и железа в α-титане (показаны сплошными линиями).  

Пунктирными линиями показана экстраполяция этих экспериментальных данных к температуре  
КВД (TSPD = 300 К). Квадратами обозначены величины эквивалентного коэффициента  

диффузии Deq этих элементов при массопереносе во время КВД [88–93].

Fig. 5. Temperature dependences in Arrhenius coordinates for the coefficients of volume diffusion Dv  
of copper, cobalt, nickel, and iron in α-titanium (shown by solid lines).  

The dotted lines show the extrapolation of these experimental data to the HPT temperature  
(TSPD = 300 K). The squares indicate the values of the equivalent diffusion coefficient Deq  

of these elements during the HPT induced mass transfer [88–93]
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В работах [88–90] нами были изучены яв-
ления при кручении под высоким давлением 
сплавов титана с железом, кобальтом и нике-
лем. Фазовые превращения, которые проис-
ходят в этих материалах при КВД, намного 
сложнее, чем просто формирование и рас-
пад твердого раствора, как это наблюдалось 
в сплавах алюминия и меди. Причина этого 
состоит в том, что титан существует в трех 
аллотропических вариантах, а именно низко-
температурном α-Ti, высокотемпературном 
β-Ti, а также в виде фазы высокого давления 
ω-Ti. Тем не менее, в этих материалах тоже 
происходит измельчение элементов струк-
туры при ИПД, а также изменения состава 
различных фаз. Эти явления позволяют оце-
нить характерную длину для переноса массы 
в материале и, соответственно, эквивалент-
ный коэффициент диффузии Deq. На рис.  5 
приведены температурные зависимости в 
аррениусовских координатах для коэффици-
ентов объемной диффузии Dv кобальта, ни-
келя и железа в α-титане (показаны сплош-
ными линиями) [91–93]. Пунктирными ли-
ниями показана экстраполяция этих экспе-
риментальных данных к температуре КВД  
(TSPD = 300 К). Квадратами обозначены вели-
чины эквивалентного коэффициента диффу-
зии Deq этих элементов при массопереносе  
во время КВД. Как мы видим, и в сплавах 
титана эквивалентные коэффициенты диф-
фузии Deq при КВД на 7–8 порядков выше 
значений, которые получаются для экстрапо-
ляции от высоких температур для коэффици-
ентов обычной диффузии Dv.

Анализируя и сравнивая все эти результа-
ты, можно сделать вывод, что оригинальная 
идея Жоржа Мартена [62] в ее развитом виде 
применима также к фазовым преобразова-
ниям, вызванным ИПД. Мы можем сделать 
этот вывод, несмотря на то что в модели Ж. 
Мартена предполагается, что движения ато-
мов, обусловленные облучением, подобны 
диффузионным скачкам. Очевидно, что это 
не совсем верно для случая движений ато-
мов, вызванным ИПД. Тем не менее общая 
тенденция (1) довольно схожа. В этой рабо-
те мы сравнили сплавы, деформированные 
методом КВД в сопоставимых условиях  

(TSPD ~ 300K, ~ 5 ГПа, ~ 1 об/мин, ~ 5 круче-
ний). Можно предположить, что перемеще-
ния атомов, управляемые ИПД, сопоставимы 
во всех рассматриваемых системах. С другой 
стороны, «естественные» диффузионные 
скачки атомов сильно отличаются из-за раз-
ницы температур плавления Tm рассматри-
ваемых материалов. Поскольку TSPD ~ 300 K 
практически одинакова, «естественные» ко-
эффициенты диффузии являются низкими 
для материалов с высоким Tm. В этом случае 
движения атомов, обусловленные ИПД, вели-
ки по сравнению с диффузионными скачками,  
а Teff высока (как и предсказывал Ж. Мартен,  
см. уравнение (1)). В противоположном слу-
чае, при низком Tm (как в сплавах на основе 
алюминия), температура Teff низкая и может 
быть близка к температуре окружающей сре-
ды при TSPD [13, 14]. ИПД также ускоряет  
массообмен в материалах. Часто эквивалент-
ный коэффициент диффузии для массопере-
носа, управляемого ИПД, сравним с обыч-
ным коэффициентом диффузии при (повы-
шенном) Teff.

Недавно нами была изучена имплантация 
кислорода в α-Ti. Ионы кислорода с энергией  
800 эВ и дозой 1021 ион/см2 были импланти-
рованы в α-Ti с использованием холловского 
источника. Толщина имплантируемого слоя 
составила 15 мкм вместо 15 нм при дозе ниже 
1018 ион/см2 в случае обычной имплантации. 
Во время обработки ионный поток нагревал 
подложку до 600 °C. Зная глубину проникно-
вения кислорода в подложку L и продолжи-
тельность эксперимента t можно приблизи-
тельно оценить эквивалентный коэффициент 
объемной диффузии Deq для ионно-стимули-
рованного массопереноса, используя форму-
лу L = (Deqt)0,5. На рис. 6 показана темпера-
турная зависимость коэффициента объемной 
диффузии кислорода D в координатах Арре-
ниуса, основанная на данных из [70]. Зеле-
ные линии показывают Dv кислорода в α-Ti, 
а синие линии показывают Dv кислорода  
в β-Ti. Красным квадратом обозначено рас-
четное значение Deq, соответствующее глу-
бине проникновения кислорода, наблюдав-
шейся при имплантации в наш образец (его 
температура составляла 600 °C). 
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Рис. 6. Графики Аррениуса для коэффициента объемной диффузии Dv кислорода  
в α-Ti (зеленые линии) и β-Ti (синие линии), взятые из [70].  

Красный квадрат – это значение Deq, рассчитанное по нашим данным

Fig. 6. Arrhenius plots for the volume diffusion coefficient Dv of oxygen in α-Ti (green lines)  
and β-Ti (blue lines) taken from [70]. Red square is the Deq value calculated for our data

Оценим теперь сравнительный вклад 
обычной и ионно-стимулированной диффу-
зии в проникновение кислорода в титановую 
подложку. Глубина проникновения кислоро-
да в α-Ti за счет обычной объемной диффу-
зии при температуре 600 °C за время экспе-
римента 6 ч составляет 1,5 мкм (по формуле 
L = (Deqt)0,5 при t = 21 600 с и D = 10–35 м2/с, 
см. рис. 6). Таким образом, за счет объемной 
диффузии при 600 °C за время эксперимен-
та кислород проникнет в глубину подложки 
только на 1,5 мкм. Полная глубина проник-
новения составила 15 мкм. Следовательно, 
вклад ионно-стимулированной диффузии со-
ставил 13,5 мкм. 

Определенное нами значение Deq пример-
но на два порядка выше, чем Dv при 600 °C, 
и эквивалентно Dv при 850 °C. В нашем слу-
чае плотность потока ионов на три порядка 

выше, чем в традиционных методах, где глу-
бина проникновения является баллистиче-
ской по своей природе. На наш взгляд, это 
приводит к повышенной концентрации де-
фектов кристаллической решетки, что при-
водит к высокой скорости массопереноса. 
В данном случае эта скорость эквивалентна 
скорости объемной диффузии кислорода в 
титане при температуре 850  °C. Аналогич-
ное увеличение скорости массопереноса – 
на несколько порядков – происходит и при 
ИПД. В процессе ИПД в образце образуется 
высокая стационарная концентрация дефек-
тов, способствующая аномально быстрому 
массопереносу. Наиболее вероятно, что та-
кая же высокая концентрация дефектов кри-
сталлической решетки образуется также при 
ионной имплантации и облегчает массопере-
нос. Более того, в процессе ИПД при 300 К 
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фазы, образующиеся в образце, обычно на-
блюдаются при гораздо более высоких тем-
пературах. Экстраполяция значения Dv для 
высокотемпературной фазы β-Ti на низкие 
температуры (рис.  6) соответствует нашей 
красной точке для Deq. Таким образом, наше 
значение Deq хорошо согласуется с этой экс-
траполяцией. Это говорит о том, что в про-
цессе имплантации создается не просто 
структура, богатая дефектами, но структура, 
эквивалентная высокотемпературной β-Ti-
фазе.

Выводы

При интенсивной пластической дефор-
мации (ИПД) наблюдаются не только из-
мельчение зерен и изменения механических 
свойств материала, но и разнообразные фа-
зовые превращения. Более того, при интен-
сивной пластической деформации наблюда-
ется ускоренный массоперенос в материале. 
Оценки эффективного коэффициента диф-
фузии при ИПД дают значения, которые на 
много порядков выше, чем коэффициенты 
объемной диффузии при температуре ИПД 
обработки. Похожее явление наблюдается и 
при интенсивной ионной имплантации с по-
мощью холловского источника. Оба класса 
явлений роднит то обстоятельство, что и при 
ИПД, и при интенсивной ионной импланта-
ции наблюдается высокая стационарная кон-
центрация дефектов в материале, которая и 
способствует ускоренному переносу массы.
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