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ВВЕДЕНИЕ 

Границы раздела в металлических материалах (границы зерен, 

межфазные границы) играют ключевую роль во многих процессах, 

определяют многие их физические свойства. Особенно это относится к 

поликристаллам с малым размером зерен, композиционным материалам и 

механическим смесям с малым размером фаз-компонентов, - в этих случаях 

относительно высоки доля границ раздела и их влияние на макроскопические 

свойства материала. 

Диффузия по границам раздела очень важна, например, при решении 

вопросов создания объектов и приборов микроэлектроники и 

оптоэлектроники. Эти приборы основаны на применении многослойных 

тонкопленочньтх структур, а при температурах эксплуатации таких приборов 

толщина этих структур зачастую сравнима с путем диффузии [1]. 

Возможность продолжительной эксплуатации приборов микроэлектроники и 

оптоэлектроники в значительной мере зависит от стабильности их 

физических свойств и от стабильности образующих их тонкопленочных 

структур. 

Диффузия в области межфазных границ играет ведущую роль при 

различных химических реакциях. В случае металлических материалов - это, 

например, реакция самораспространяющегося высокотемпературного 

синтеза (СВС), в результате которого получают интерметаллиды, 

обладающие, как правило, сравнительно высокой термостабильностью и 

жаростойкостью, что обуславливает их практическую значимость [2]. 

На границе фаз может возникнуть ситуация, качественно аналогичная 

той, которая имеет место на границе кристаллов одной фазы, то есть на 

границах зерен. В связи с этим в определенных условиях возможно 

ускорение диффузионного переноса вещества вдоль межфазных границ, что 

имеет подтверждение в экспериментальной практике [3, 4]. Принципиальное 

отличие между границами фаз и границами зерен заключается в том, что 

вторая фаза, как правило, существует в виде изолированного включения в 
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матрице, то есть границы фаз не образуют единой разветвленной сети, 

подобно границам зерен. Кроме того дислокации, характерные для 

межфазных границ, образуются не только в результате разориентации 

контактирующих кристаллов (как в случае границ зерен), но и вследствие 

несоответствия параметров решеток фаз (так называемые дислокации 

несоответствия) [4, 5]. В работах [3, 4] отмечается, что из-за несовершенства 

структуры границы фаз могут обнаруживать высокую диффузионную 

проницаемость, в некоторых случаях даже более высокую, чем границы 

зерен. Считается, что возможен и обратный случай, когда диффузия вблизи 

границы фаз идет медленнее, чем в объеме зерна. 

В настоящее время остается достаточно много нерешенных вопросов, 

связанных с атомной структурой межфазных границ и механизмами 

структурно-энергетических превращений с их участием на атомном уровне, в 

частности, с механизмами процессов диффузии, деформации, 

взаимодействия с различными дефектами. 

Решение подобных вопросов с помощью реальных экспериментов в 

настоящее время затруднительно, поскольку для этого необходимы 

исследования динамики структуры на атомном уровне. В данном случае 

наиболее эффективным является применение метода компьютерного 

моделирования, который позволяет с достаточной точностью в рамках 

модели учитывать и контролировать параметры исследуемого явления, 

изучать в динамике процессы, протекающие на атомном уровне с 

использованием различных наглядных визуализаторов структуры. Данный 

метод является дополнением к известным экспериментальным и 

теоретическим методам исследования, зачастую выступая в роли связующего 

звена между ними. 

Цель работы заключается в изучении с помощью метода молекулярной 

динамики атомной структуры межфазных границ Ni-Al, Cu-Au, Ni-yFe и 

процессов, протекающих вблизи них на атомном уровне в условиях 

различных внешних воздействий. 
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Диссертация состоит из введения, пяти глав и заключения. В первой 

главе диссертации проводится обзор экспериментальных и теоретических 

данных о структуре границ раздела в металлических материалах: границ 

зерен и фаз, и их влиянии на свойства материалов. Рассматриваются 

современные представления о диффузии вдоль границ раздела. В конце 

первой главы сделана постановка задачи. 

Вторая глава посвящена проблеме моделирования межфазных границ. В 

начале главы приведено описание методов компьютерного моделирования, 

большее внимание уделено методу молекулярной динамики. Рассмотрены 

основные аспекты и проблемы, возникающие при использовании метода 

молекулярной динамики. Приведено обоснование выбора потенциала 

межатомного взаимодействия. Описаны методика построения и особенности 

моделей межфазных границ, используемых в настоящей работе. В 

заключительной части главы приведены описания основных визуализаторов 

и характеристик динамики атомной структуры. 

Третья глава диссертации посвящена исследованию методом 

молекулярной динамики механизмов диффузии и пластической деформации 

вблизи межфазных границ Ni-Al, Cu-Au, Ni-Fe в двумерной модели. В начале 

главы рассматривается механизм диффузии вдоль межфазных границ при 

твердофазном контакте, устанавливается роль дислокаций несоответствия. 

Вторая часть главы посвящена изучению механизма пластической 

деформации вблизи межфазной границы в двумерной модели при сжатии-

растяжении вдоль двух различных направлений: вдоль и поперек границы. 

Четвертая глава посвящена исследованию структуры и диффузионной 

проницаемости межфазных границ Ni-Al, Cu-Au, Ni-yFe (100) и (111) в 

трехмерной модели. Проводится расчет характеристик диффузии вдоль 

рассматриваемых границ (коэффициентов диффузии, энергии активации), 

определяется ведущий механизм диффузии. Вторая часть четвертой главы 
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посвящена исследованию взаимодействия точечных дефектов с межфазными 

границами. 

В пятой главе приведены результаты исследования процессов, 

происходящих вблизи межфазных границ Ni-Al (100) и (111), в условиях 

внешних экстремальных воздействий. Первая часть главы посвящена 

исследованию диффузии вдоль рассматриваемых межфазных границ в 

условиях упругой одноосной деформации. Вторая часть — исследованию 

торможения каскадов атом-атомных соударений межфазной границей Ni-Al 

(100). 

Научная новизна диссертационной работы заключается в том, что 

впервые с помощью метода молекулярной динамики проведено исследование 

атомной структуры и диффузионной проницаемости межфазньтх границ Ni-

Al, Cu-Au, Ni-yFe (100) и (111) при твердофазном контакте. Рассчитаны 

характеристики диффузии вдоль рассматриваемых границ. Определена роль 

дислокаций несоответствия в механизмах диффузии и пластической 

деформации вблизи межфазных границ. Выполнено исследование 

сорбционной способности рассматриваемых границ по отношению к 

точечным дефектам. Изучена способность межфазной границы Ni-Al (100) 

тормозить каскады атом-атомных соударений. 

Практическая значимость работы состоит в том, что полученные 

результаты могут быть использованы для развития теоретических 

представлений о границах кристаллических фаз, теории диффузии и 

процессов с ней связанных вблизи межфазных границ, для создания 

математических моделей диффузии, учитывающих атомную структуру 

межфазных границ и механизм диффузии, обнаруженные в настоящей 

работе. Кроме того, результаты молекулярно-динамических исследований 

могут быть использованы в качестве демонстрационного материала для 

студентов физических и материаловедческих специальностей, на их базе 

возможно создание работ для лабораторного практикума. 
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На защиту выносятся следующие положения: 

1. Структура сетки дислокаций несоответствия на полукогерентной 

межфазной границе определяет многие процессы, протекающие вблизи 

границы: диффузию, деформацию, взаимодействие с другими дефектами и 

т.д. В частности, миграция атомов в процессе диффузии происходит 

преимущественно вдоль ядер дислокаций несоответствия. 

2. Энергия связи вакансий и межузельных атомов наибольшая с узлами 

сетки дислокаций несоответствия. Вблизи межфазной границы точечные 

дефекты стремятся мигрировать в ближайший узел дислокационной сетки. 

3. Пластические сдвиги и разрушение кристаллической решетки вблизи 

межфазной границы инициируются вблизи ядер дислокаций несоответствия. 

В результате возникновения различных по величине напряжений в 

контактирующих фазах при одной и той же степени деформации возможна 

миграция части дислокаций несоответствия с границы в объем одной из фаз. 

4. При исследовании взаимодействия каскада атом-атомных соударений 

с межфазной границей выяснено, что межфазная граница частично 

поглощает энергию каскада атом-атомных соударений. Степень поглощения 

энергии каскада межфазной границей повышается с ростом структурного 

несовершенства границы и плотности дислокаций несоответствия. 

Работа выполнена в рамках научного проекта №166 программы 

Министерства образования и науки РФ «Формирование государственных 

заданий высшим учебным заведениям в части проведения научно-

исследовательских работ» и при финансовой поддержке грантов РФФИ 

№13-02-00301-а, №14-02-98000-р_сибиръ_а, №14-08-90416-Укр_а. 
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I. СОВРЕМЕННЫЕ ПРЕДСТАВЛЕНИЯ О СТРУКТУРЕ И 

ДИФФУЗИОННЫХ СВОЙСТВАХ МЕЖФАЗНЫХ ГРАНИЦ 

1.1. Границы раздела в наноструктурных материалах 

В последнее время все большее внимание уделяется материалам с очень 

малым размером зерен или фаз-компонентов (в случае многокомпонентной 

смеси), В первом случае материалы называются ультрамелкозернистыми, К 

ним относятся субмикрокристаллические со средним размером зерен около 

100 нм и нанокристаллические с размером зерен порядка нескольких 

десятков нанометров [6]. Их получают путем интенсивной пластической 

деформации [6-8], конденсацией из газовой фазы [8, 9]. Повышенный 

интерес к ним связан с их уникальными физико-механическими свойствами, 

существенно отличающимися от свойств материалов с типичными размерами 

зерен или фаз. Они имеют, например, высокие прочностные свойства, более 

пластичны, чем обычные поликристаллы, обладают уникальными 

тепловыми, электрическими и магнитными свойствами, относительно 

высоким коэффициентом само диффузии и т.д. [6, 8-10]. Наличие этих 

свойств обусловлено, в первую очередь, высокой плотностью границ раздела 

[6,11-14]. 

Малый размер зерен или фаз обусловливает большую развитость и 

протяженность границ раздела. При толщине границы раздела 5, равной 3-4 

межатомным расстояниям (0,5-1,5 нм), и среднем размере зерна или фазы 10-

20 нм на приграничный слой приходится до 50% всего вещества. В 

наноматериалах с размером зерна от 100 до 10 нм границы раздела содержат 

от 10 до 50% атомов нанокристаллического твердого тела [10]. На рис. 1.1 

приведены зависимости доли атомов в границах зерен и тройных стыках от 

диаметра зерна, рассчитанные в работах [8] (рис. 1.1а) и [15] (рис. 1.16). 
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Рис. 1.1. Зависимости доли границ зерен и тройных стыков в 

нанокристаллических материалах от среднего размера зерна, взятые из работ 

[8] (а) и [15] (б). Обозначения на рис (а): 1 - доля поверхностей раздела, 

2 — границ зерен, 3 - тройных стыков. 



11 

Приведенные расчеты зависимости доли границ раздела и тройных 

стыков от среднего размера зерна (или фаз-компонент) свидетельствуют об 

их существенной роли в большинстве процессов и явлений в 

наноструктурных материалах, обусловливающих большинство их 

уникальных свойств [8, 10, 15]. Кроме того, в наноструктурных материалах 

распределение точечных и линейных дефектов отличается от такового в 

обычных материалах. Благодаря всему этому, наноструктурные материалы 

существенно отличаются по свойствам от обычных материалов. Имеются 

сведения о влиянии наносостояния на магнитные свойства ферромагнетиков 

(температуру Кюри, коэрцитивную силу, намагниченность насыщения) и 

магнитную восприимчивость слабых пара- и диамагнетиков [10, 16], о 

появлении эффектов памяти на упругих свойствах металлов и существенном 

изменении их теплоемкости и твердости, об изменении оптических и 

люминесцентных характеристик полупроводников, о появлении 

пластичности боридных, карбидных, нитридных и оксидных материалов, 

которые в обычном крупнозернистом состоянии являются достаточно 

хрупкими. Наноструктурные материалы отличаются исключительно высокой 

диффузионной подвижностью атомов, на несколько порядков превосходящей 

таковую в обычных поликристаллах [11, 16], однако механизмы 

диффузионных процессов в нанокристаллических веществах поняты далеко 

не полностью. До сих пор остается дискуссионным вопрос об атомной 

структуре границах раздела (границ зерен, тройных стыков, межфазных 

границ) их роли в различных процессах и явлениях. 

Диффузия по границам зерен и фаз играет ключевую роль (особенно при 

температурах, меньших -0,6-7^, где Тт - температура плавления матрицы) во 

многих процессах перестройки структуры материала, таких, как ползучесть, 

спекание, диффузионно-индуцированная миграция границ, выделение и 

растворение фаз, сегрегация примесей, эвтектоидный распад в твердых 

растворах замещения, рекристаллизация, рост зерен и т.д. [1, 17-19]. В связи 
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с этим знание параметров зернограничной и межфазной диффузии 

абсолютно необходимо для количественного описания и правильного 

понимания механизма этих процессов, что очень важно для практического 

металловедения. 

Поскольку экспериментальные результаты показывают, что диффузия 

по границам зерен и фаз во многом зависит от разориентации компонентов 

[1], изучение диффузии также служит инструментом исследования атомной 

структуры и свойств материала. 

Важной отраслью современной технологии, где зернограничная и 

межфазная диффузия существенна, является создание приборов 

микроэлектроники и оптоэлектроники. Эти приборы основаны на 

применении многослойных тонкопленочных структур, а при температурах 

эксплуатации таких приборов толщина этих структур сравнима с путем 

диффузии [1]. Возможность продолжительной эксплуатации приборов 

микроэлектроники и оптоэлектроники в значительной мере зависит от 

стабильности их физических свойств и от стабильности образующих их 

тонкопленочных структур. 

Тонкие пленки из-за своих особых свойств, таких, как большое 

отношение поверхности к объему, высокая плотность структурных дефектов 

и возможные большие градиенты состава и механических напряжений, 

представляют собой весьма неравновесные образования. Из-за большой 

площади границ зерен и фаз в поликристаллических тонких пленках 

зернограничная и межфазная диффузия служит преобладающим механизмом 

массопереноса в тонкопленочных структурах при относительно низких 

температурах работы прибора [1]. В большинстве случаев диффузия 

приводит к деградации микроструктуры приборов, и, в конечном счете, к 

отказу. Так, например, из-за зернограничной диффузии примесей из соседних 

слоев могут изменяться электрические характеристики приборов: происходит 

рост контактного сопротивления, потеря омических характеристик, потеря 
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адгезии, разрушение или замыкание электрических цепей и т.д. Ухудшение 

электрических или оптических характеристик таких приборов может 

произойти и из-за перемешивания компонентов и образования соединений 

между различными тонкопленочными слоями [1]. Понимание процессов 

диффузии по границам зерен и фаз, а также контроль за этими процессами в 

тонких пленках чрезвычайно важны для обеспечения устойчивости 

структуры и повышения эксплуатационных качеств. 

С другой стороны, эффективность диффузионных барьеров, которые 

используются для предотвращения нежелательного перемешивания 

материала различных слоев в тонкопленочном приборе, тоже зависит от 

характеристик диффузии в диффузионном барьерном слое. 

Иногда процессы зернограничной и межфазной диффузии можно 

использовать для улучшения свойств приборов. Хорошо известно, что 

зернограничную диффузию в технологии поликристаллического кремния 

используют для пассивации границ зерен в кремнии с помощью водорода. 

Перемешивание материала из-за зернограничной диффузии позволяет 

получить однородные пленки сплавов при низкой температуре, что дает 

возможность варьировать оптические и электронные характеристики 

прибора [1]. 

Диффузия в области межфазных границ играет ведущую роль при 

различных химических реакциях. В случае металлических материалов - это, 

например, реакция самораспространяющегося высокотемпературного 

синтеза (СВС). СВС определяют как экзотермическое взаимодействие 

химических элементов (металлов и неметаллов), протекающее в режиме 

безгазового горения, в результате которого образуется конечный продукт, 

обладающий некими специфическими свойствами [2, 20]. Например, в 

системе Ni-Al с помощью СВС чаще всего получают интерметаллиды NiAl и 

№зА1, обладающие исключительно высокой термостабильностью 

(температуры их фазового перехода порядок-беспорядок лежат выше 
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температур плавления) и жаростойкостью (температура плавления NiAl 

выше температур плавления А1 и Ni), что обуславливает их практическую 

значимость [2, 20-22]. 

В настоящее время все еще остается ряд вопросов и противоречий, 

связанных с реакцией СВС и касающихся, в частности, кинетики процесса на 

микроскопическом и атомном уровнях. В первую очередь это связано с 

высокими скоростями и температурами реакции СВС, что существенно 

затрудняет проведение прямых исследований. В данном случае одним из 

эффективных методов исследования является применение метода 

компьютерного моделирования. 

1.2. Классификация и структура внутренних границ раздела 

Межфазные и межзеренные границы во многом схожи по структуре и 

диффузионным свойствам, поэтому их зачастую рассматривают вместе [1]. 

Принципиальное отличие между границами фаз и границами зерен 

заключается в том, что вторая фаза, как правило, существует в виде 

изолированного включения в матрице, то есть границы фаз не образуют 

единой разветвленной сети, подобно границам зерен. 

В истории исследования структуры границ зерен в металлах 

прослеживаются два периода: для первого характерно представление границ 

зерен Как бесструктурной аморфной области, для второго — как 

«кристаллического» образования. 

Гипотеза об аморфности границ зерен возникла в 1912 г. в теории 

«аморфного цемента» Розенхайна, Билби, Осмонда и др. [23] и позднее была 

развита в модели переохлажденной жидкости Ке [24]. Позже, следуя 

представлению о межзеренной границе как бесструктурной области, Мотт 

предложил островковую модель [25]. Согласно этой модели, граница - это 

«островки» хорошего сопряжения решеток зерен, которые находятся в 

«море» разориентированного материала. В «островках» при этом отсутствует 
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кристаллографическая симметрия. К таким же представлениям близка 

модель, предложенная Смолуховским для объяснения некоторых 

экспериментов по диффузии вдоль границ зерен [23]. Согласно 

Смолуховскому, малоугловые границы плавно переходят в большеугловые 

путем объединения дислокаций и образования «островков» плохого 

сопряжения, число которых растет с углом разориентации до тех пор, пока 

при некотором угле вся граница не станет представлять собой область 

плохого сопряжения [25]. Количественно идеи Смолуховского развил Ли 

[26], распространив дислокационную модель границы на большие углы. Ли 

показал, что, начиная с некоторого угла разориентации, ядра дислокаций 

перекрываются и образуют аморфную границу, свойства которой не 

меняются в широком интервале углов разориентации. 

Модели аморфного слоя могут быть использованы для предсказания 

качественных свойств границ зерен, так как в них точно не определены 

количественные параметры (толщина аморфного слоя, размеры «островков» 

и т. п.). Вышерассмотренные модели позволяют провести описание процесса 

миграции границ зерен, зернограничного проскальзывания, диффузии вдоль 

границ зерен, оценить физико-химические свойства границ (энергии 

адсорбации, концентрации вакансий и т.д.). В частности, модифицированная 

островковая модель применялась в работах [27-29] для исследования ряда 

свойств границ зерен. 

Следующий подход в описании структуры границ зерен, - группа 

дислокационных моделей, - основан на представлении границ зерен как 

дислокационных стенок или сетки дислокаций разных типов. Чтобы 

сконструировать симметричную границу наклона, достаточно одного набора 

дислокаций (рис. 1.2а). Для построения асимметричной границы 

необходимы, как минимум, два набора. Дислокационные структуры границ 

зерен кручения сложнее. Построение даже простой границы кручения всегда 

требует, по крайней мере, двух наборов дислокаций (рис. 1.26). 
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а) б) 

Рис. 1.2. Представление малоугловых границ зерен: а) наклона (стенка 

краевых дислокаций), б) кручения (сетка винтовых дислокаций). Рисунки 

взяты из [30, 31]. 

120 nm 

а) б) 

Рис. 1.3. Наблюдение структуры малоугловых границ зерен наклона (а) и 

кручения (б) с помощью электронного микроскопа. Фотографии взяты из 

[32,33]. 
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Относительно структуры границ кручения в литературе говорится, что 

она аналогична структуре границ наклона, за исключением того, что 

дислокации в границах кручения не краевые, как в границах наклона, а 

винтовые. В случае малых углов разориентации ядра винтовых дислокаций, 

соединяясь особым образом, образуют сетку с квадратными или 

гексагональными ячейками [30, 34-39]. 

В настоящее время, благодаря экспериментальным данным, полученным 

с помощью электронных микроскопов высокого разрешения, 

дислокационная структура малоугловых границ зерен не подлежит 

сомнению. На рис. 1.3 приведены фотографии малоугловых границ наклона и 

кручения, взятые из работ [32, 33]. 

Среди других моделей, основанных на дислокационных представлениях, 

следует обратить внимание на модель Ли [26]. Согласно Ли, по мере 

увеличения угла наклона границы 6, ядра дислокаций изменяют свою форму 

и размеры. При достижении определенного угла (согласно Ли, примерно 

16,5°) ядра соприкасаются и образуют непрерывный слой — «ядро границы». 

По Ли [26], структура границы, образованная после соприкосновения ядер 

дислокаций, состоит из большого количества случайно расположенных 

«выступов» и пор. Модель Ли хорошо применима для диапазона углов, 

переходного от малоугловых границ зерен к большеугловым, когда 

дислокационная модель становится неприменимой. 

В работах [40, 41] было показано, что в границах могут существовать не 

только трансляционные дислокации, но и дефекты ротационного типа -

дисклинации. На этом основана дисклинационно-структурная модель, 

являющаяся синтезом модели структурных единиц и дисклинационной 

модели. В этой модели граница зерен представляется как ряд 

дисклинационных диполей разной мощности, соответствующий 

чередованию структурных элементов, взятых в определенной пропорции. В 

рамках данной модели получено соотношение, позволяющее рассчитать 

зависимость энергии границы наклона от угла разориентации. Для расчетов 
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величины энергии границ зерен необходимо знание геометрических 

характеристик и энергий всех предпочтительных границ, имеющих данную 

ось наклона. 

Третья группа моделей, — моделей совпадающих узлов, - берет начало с 

работы Кронберга и Уилсона [42], которые в 1949 году установили, что при 

развороте двух одинаковых решеток вокруг общей кристаллографической 

оси на определенный угол часть узлов одной решетки совпадает с узлами 

другой решетки, образуя свою трехмерную сверхрешетку - решетку 

совпадающих узлов (РСУ). Основным параметром, характеризующим РСУ, 

является обратная плотность совпадающих узлов Е" . Число Е показывает 

количество узлов взаимопроникающих решеток в элементарной ячейке РСУ, 

оно всегда нечетное. Очевидно, чем меньше Е, тем больше плотность 

совпадающих узлов. При Е=1 все узлы совпадают. 

РСУ возникает при определенных углах разориентации G£, которые 

называются специальными. В модели РСУ плоскость границы зерна 

выбирается таким образом, чтобы она проходила через совпадающие узлы. 

При этом важным оказывается не только объемная плотность совпадающих 

узлов, но и плотность совпадающих узлов в плоскости границы зерна о "\ 

Наибольший интерес представляют границы зерен с малыми Е и о. 

Предполагается, что границы зерен должны быть энергетически выгодными, 

если в плоскости раздела велика плотность совпадающих узлов. Граница, 

проведенная по плоскости совпадающих узлов, будет обладать 

упорядоченной структурой и будет геометрически выделенной. Границы 

зерен, образующиеся при специальных разориентировках зерен и имеющие 

достаточно высокую плотность совпадающих узлов, называются 

специальными. Остальные границы зерен называются случайными или 

общими. 

Модель РСУ была применена также к описанию структуры межфазных 

границ в работе [43], где было показано, что, как в случае границ зерен, для 
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межфазных границ тоже существуют специальные разориентации, 

соответствующие локальным минимумам энергии. 

Одним из способов описания структуры внутренних границ раздела без 

привлечения вспомогательных решеток является модель структурных единиц 

[44-47]. Эта модель удобна для описания любых границ: и специальных, и 

границ общего типа. На специальной границе структурной единицей можно 

назвать элемент из нескольких атомов, периодически повторяющийся на 

границе. Некоторые специальные границы, называемые 

«предпочтительными», состоят из атомных групп только одного типа. Все 

границы с разориентировками, промежуточными между двумя 

предпочтительными, имеют структуры, представляющие собой наборы 

структурных элементов этих двух предпочтительных границ. Все границы в 

этой модели имеют упорядоченное строение, структура границы повторяется 

через определенный период. Наиболее короткий период повторяемости, 

составляющий несколько межатомных расстояний, у предпочтительных 

границ. Произвольные границы являются «длиннопериодичными», период 

составляет десятки межатомных расстояний. 

Структура границ раздела кристаллических фаз во многом схожа со 

структурой границ зерен, однако существуют принципиальные отличия, 

касающиеся преимущественно размерного несоответствия кристаллических 

решеток контактирующих фаз. 

В зависимости от структурных и химических особенностей 

сопрягающихся твердых тел, от их геометрической формы и размеров, а 

также от внешних факторов (например, от температуры), межфазные 

границы могут быть когерентными, полукогерентными и некогерентными 

[48, 49]. Основным классифицирующим признаком при этом считается 

способ аккомодации геометрического несоответствия кристаллических 

решеток соединяемых тел (рис. 1.4а). 
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Рис. 1.4. Типы межфазных границ между монокристаллическими пленкой и 

подложкой: а) несоответсвие между параметрами кристаллических решеток 

подложки а\ и пленки а2, б) когерентная граница, в) полукогерентная 

граница, г) некогерентная граница. Рисунки взяты из [48]. 
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Например, при осаждении очень тонкой пленки на сравнительно 

толстую подложку граница между ними пребывает в когерентном состоянии, 

когда кристаллическая решетка пленки деформируется таким образом, чтобы 

полностью соответствовать решетке подложки на границе [5]. В случае 

плоской границы такое соответствие сохраняется по всей толщине 

однородно деформированной пленки (рис. 1.46). По мере увеличения 

толщины пленки h происходит переход системы в полукогерентное 

состояние, когда на границе появляются дислокации несоответствия (misfit 

dislocations) [4, 5]. В ядрах дислокаций несоответствия когерентность 

сопряжения решеток нарушается, а в промежутках между ядрами 

сохраняется (рис. 1,4в). Деформация пленки перестает быть однородной, а ее 

средний уровень существенно снижается. Полностью некогерентное 

состояние границы можно рассматривать как результат жесткого сопряжения 

кристаллических решеток, когда их искажения локализуются 

непосредственно у границы (рис. 1.4г). В этом случае не возникает 

дальнодействующих упругих полей, и пленка остается практически 

недеформированной [48]. 

В большинстве случаев границы двух кристаллических фаз имеют 

полукогерентное состояние, то есть их структуру можно описать в виде 

набора дислокаций несоответствия. В работе [50] на примере границы олово-

германий экспериментально показано, что натяжение межфазной границы в 

значительной степени зависит от взаимной ориентации кристаллических фаз, 

что свидетельствует в пользу упорядоченного строения межфазной границы 

на атомном уровне. 

В работе [51] теоретически, а в [52] с помощью компьютерного 

моделирования показано, что плотность дислокаций несоответствия зависит 

не только от размерного несоответствия параметров решеток фаз, но и от 

взаимной ориентации контактирующих кристаллов. 
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Рис. 1.5. Фотографии дислокаций несоответствия на межфазных границах в 

плоскости (111), полученные с помощью электронного микроскопа. 

Фотофафии взяты из работ [53]. 
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На рис. 1.5 изображены фотографии, полученные с помощью 

электронного микроскопа, межфазных границ InAs-GaAs и InSb-GaAs. На 

них отчетливо видны дислокации несоответствия. Данный тип дислокаций 

(вершинные, то есть по две дислокации, имеющие одно ядро) характерен для 

сечения (111). Например, в работе [54] говорится, что в сечении (111) 

подобные «60-градусные» дислокации наблюдаются наиболее часто. 

1.3. Современные представления о диффузии вдоль межфазных границ 

На границе фаз может возникнуть ситуация, качественно аналогичная 

той, которая имеет место на границе кристаллов одной фазы, то есть на 

границах зерен, и, следовательно, в определенных условиях возможно 

ускорение на межфазных границах диффузионного переноса вещества, что 

имеет подтверждение в экспериментальной практике [3,4,55]. 

Принципиальное отличие между границами фаз и границами зерен 

заключается в том, что вторая фаза, как правило, существует как 

изолированное включение в матрице и, следовательно, границы фаз не 

образуют единой разветвленной сети, подобно границам зерен. С.З. 

Бокштейн в книгах [3, 55] отмечает, что из-за несовершенства структуры 

границы фаз могут обнаруживать высокую диффузионную проницаемость, в 

некоторых случаях более высокую, чем границы зерен. Но, по мнению С.З. 

Бокштейна [3, 55], не исключается и обратный случай, когда диффузия по 

границам фаз идет даже медленнее, чем в объеме зерна. В работе [1] 

говорится, что основные математические соотношения для диффузии по 

межфазным границам совпадают с формулами для диффузии по границам 

зерен, в связи с чем эти два вида диффузии зачастую рассматривают 

совместно. 

При исследовании диффузии в материалах, содержащих границы зерен, 

возникают определенные трудности. Важнейшими из них являются 

определение значений коэффициентов зернограничной диффузии и 
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выявление основных механизмов ее протекания. Первая проблема связана с 

тем, что прямые методы не позволяют точно отделить зернограничную 

диффузию от объемной, а вторая — с невозможностью наблюдения в 

динамике перемещения атомов, а лишь их начального и конечного 

положений. 

Историю исследования диффузии по границам зерен условно можно 

разделить на три этапа [56]. На первом этапе о диффузионном процессе 

судили по зависимости проникновения вещества в поликристаллическом 

материале от размера зерна. Второй связан с исследованием диффузии 

собственно по границам зерен в поликристаллах. На этом этапе данные 

получались усредненными по ансамблю границ и поэтому характеризовали 

не индивидуальную границу зерен со всеми ее особенностями, а усредненное 

влияние всех границ зерен на кинетику диффузионных процессов в 

поликристаллических материалах. И, наконец, третий период связан с 

проведением диффузионных опытов в бикристаллах с аттестованной 

одиночной границей, иначе говоря, однозначно определенной в 

кристаллографическом, геометрическом и, как правило, химическом 

отношении. 

Первые опыты по диффузии по границам зерен в металлах были 

проведены в 1922 году, когда Хевеши и Обручева, изучая самодиффузию 

радиоактивных изотопов свинца, обнаружили, что в свинцовой фольге с 

малой величиной зерна скорость диффузии значительно больше, чем в 

крупнозернистой свинцовой отливке [56]. Гейсс и Ван-Лимпт получили 

аналогичные результаты при исследовании взаимной диффузии молибдена и 

вольфрама [56]. Булгаков с сотрудниками в начале тридцатых годов 

установили первые закономерности. Оказалось, что при измерении 

коэффициентов диффузии цинка D в поликристаллической меди с 

достаточно мелким зерном в широком интервале температур нарушается 

линейная зависимость между lnD и обратной температурой Г' 1 (то есть 

нарушается закон Аррениуса). При температурах, меньших (0,6-43,7)7^, где 
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Tm-> - температура плавления, экспериментальные точки отклоняются кверху 

от прямой \nD(TA) [57]. Это отклонение объяснили особенностью вклада 

диффузии по границам зерен в общий диффузионный поток: коэффициент 

пограничной диффузии больше объемной, а энергия активации меньше, что и 

приводит к отклонению от закона Аррениуса при сравнительно низких 

температурах. Однако механизм возникновения таких отклонений до 

настоящего времени остается невыясненным. Зачастую излом на 

аррениусовской зависимости связывают с вкладом в зернограничную 

диффузию миграции самих границ, которая существенно интенсифицируется 

при достижении температуры порядка (0,6+0,7)-Т1Ш [56]. Но, с другой 

стороны, не вполне ясна природа такой интенсификации, и ее связь с 

атомной структурой границ. 

Опираясь на закон Фика трудно выделить пограничный диффузионный 

поток на фоне объемного. В связи с этим необходимо было разработать 

математический аппарат, позволяющий корректно разделить два потока: 

пограничный и объемный. В 1951 году Фишер [58] предложил модель, 

правильно передающую основное физическое содержание процесса 

зернограничной диффузии: опережающую диффузию вещества по границе и 

последующий уход его с границы в объем. В модели Фишера [58] 

концентрационный профиль имел форму «диффузионного клина». Фишер 

фактически рассмотрел диффузию в бикристалле. Во всяком случае, зерна в 

его модели настолько велики, что диффузионные потоки от соседних зерен 

не встречаются. Граница в модели представляла собой однородную 

изотропную пластину шириной 8 (в расчетах 8 принималась равной 5 А), 

расположенную перпендикулярно поверхности между двумя 

полубесконечными зернами. Полученные таким образом уравнения, хотя и 

громоздки, но при определенных допущениях позволяют определить 

основные параметры диффузии. 
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Идея Фишера была развита в моделях поликристалла, состоящего из 

плотноупакованных шаров-зерен, завернутых в «фольгу» границ 

(Б.С. Бокштейн, И.А. Магидсон, И.Л. Светлов), а также в описании 

поликристаллов с зернами случайного размера и формы (Левин и Мак-

Каллум) [59]. 

Значительный интерес представляет исследование диффузии по 

одиночным границам зерен, так как это позволяет выявить связь процессов 

диффузии и структуры границ. В ранних экспериментах, проводимых в 

пятидесятых годах прошлого столетия, изучалась анизотропия диффузии, для 

чего измеряли глубину проникновения в направлениях параллельных и 

перпендикулярных оси наклона границы, а также глубину пограничного 

проникновения или коэффициент пограничной диффузии в зависимости от 

угла разориентировки соседних зерен. 

Эксперименты по изучению ориентационной зависимости глубины 

проникновения показали, что глубина, а следовательно, и коэффициент 

пограничной диффузии зависят от угла разориентации соседних зерен [60-

65]. 

Результаты исследования температурной зависимости диффузии по 

границам зерен, проведенные Тернбаллом и Хоффманом [59, 66], показали, 

что наклон прямых в координатах \nD (Т ), а значит и энергия активации 

диффузии, приблизительно одинаковы для углов разориентации 9°, 13° и 16°, 

и немного возрастают для границ с углом 0=28°. Упергров и Синнот 

получили ориентационную зависимость энергии активации самодиффузии 

никеля по симметричным границам зерен наклона (111), которая, напротив, 

показала, что энергия активации пограничной диффузии сначала падает (до 

9<20°), а затем остается приблизительно постоянной [59]. Уменьшение 

энергии активации при увеличении угла разориентации наблюдали также 

Старк и Упергров, изучавшие самодиффузию свинца [59]. Согласно [67], для 

границ кручения отмечается такой же характер зависимости энергии 
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активации диффузии от угла разориентации: сначала падение, затем, выше 

некоторого угла, энергия активации остается примерно постоянной. 

К настоящему времени имеется множество экспериментальных данных 

по исследованию не только поликристаллических материалов, но и 

бикристаллов с аттестованной границей зерна. Все они свидетельствуют об 

ускоренной диффузии по межзеренной границе: коэффициенты диффузии в 

объеме и границе отличаются на несколько порядков. Не менее важным 

результатом является анизотропия зернограничной диффузии, что 

свидетельствует в пользу кристаллического строения границ зерен. 

Рассмотренные результаты определения коэффициентов диффузии и 

энергии активации хоть и дают количественное описание зернограничных 

процессов и отчетливо показывают связь между параметрами диффузии и 

структурой границ, но не позволяют ответить на вопрос о ведущих 

механизмах зернограничной диффузии и об их отличии от механизмов в 

объеме зерен. 

Многие исследователи считают, что диффузия по границам зерен имеет 

вакансионный характер. Вместе с тем, как отмечается в обзоре [25], 

существует несколько экспериментальных фактов, относящихся к диффузии 

по одиночным границам зерен в бикристаллах, которые не удается объяснить 

в рамках простого вакансионного механизма. К таким фактам, например, 

относятся аномально высокие значения энергии активации и 

предэкспоненциального множителя в уравнении Аррениуса по границам 

кручения (111) в алюминии. Для объяснения этого факта авторы работы [25] 

предложили модель переходного состояния, которое является коллективным 

в том смысле, что в нем меняется координация целой группы атомов, - такой 

подход был назван моделью гетерофазных флуктуации. 

Рассматривая структуру границ зерен в рамках дислокационной модели, 

Тернбалл и Хоффман [59] предложили «трубочный» механизм диффузии. В 

их модели принимается, что решетка между дислокациями деформирована, 

но остается относительно совершенной, и ее диффузионная проницаемость 
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приблизительно такая же, как и для совершенной решетки, тогда как ядра 

дислокаций («трубки») сильно разупорядочены и характеризуются более 

высоким коэффициентом диффузии. Таким образом, авторы представили 

межзеренную границу не в виде пластины однородной толщины с 

постоянным коэффициентом диффузии (как, например, в пионерской модели 

Фишера [5$]), а в виде набора «трубок» с определенной площадью 

поперечного сечения, расположенных в одной плоскости на некотором 

расстоянии друг от друга, которое можно рассчитать, зная угол 

разориентации зерен. Модель Тернбалла и Хоффмана была подтверждена 

экспериментально для малоугловых границ зерен в Ag [59]. 

Модели, объясняющие особенности процессов диффузии в ядрах 

дислокаций, были предложены Лозе, Лявом, Вевером и др. [59]. Они ввели 

понятия «вакансий и межузельных атомов в ядре дислокации». По их 

мнению, в процессе тепловых колебаний в ядрах дислокаций могут 

возникать пары вакансия-межузельный атом. Причем, когда возникший в 

ядре межузельный атом рекомбинирует с «чужой» вакансией (то есть не с 

той, которая возникла одновременно с ним), в ядре дислокации будет 

возникать результирующий поток диффузии, направленный вдоль ядра. 

Когда межузельный атом рекомбинирует с «родной» вакансией и когда этот 

комплекс вакансия-межузельный атом не участвовал в общем движении, 

поток диффузии не будет возникать. Авторы указывают на то, что в 

зависимости от свойств металла может преобладать диффузия, 

обусловленная либо движением вакансий, либо межузельных атомов. 

Вевер и др. рассчитали ту часть результирующего потока диффузии 

вдоль ядра краевой дислокации, которая обусловлена движением 

межузельных атомов в сравнении с долей, обусловленной движением 

вакансий [59]. Они нашли, что механизм диффузии, связанный с движением 

межузельных атомов, может быть важным в ГЦК-металлах только в том 

случае, если они имеют очень высокую энергию дефектов упаковки. Для 

движения и образования таких межузельных атомов требуется 
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кооперативное перемещение целого ряда атомов. В связи с этим Вевер и др. 

пришли к выводу, что в большинстве ГЦК-металлов диффузия вдоль ядер 

дислокаций происходит с помощью механизма, связанного с движением 

вакансий. 

Исследования Коломыткина В.В. [68-71], проведенные с помощью 

метода молекулярной динамики, также показали, что межузельный атом в 

ядре дислокации менее подвижен, чем вакансия. Кроме того, в работах [68-

71] говорится, что в случае отсутствия точечных дефектов в ядре 

дислокации, диффузия в молекулярно-динамических экспериментах даже 

при высоких температурах не наблюдалась вовсе. Для объяснения 

закономерностей «трубочной» диффузии, помимо рассмотрения миграции 

вдоль ядер точечных дефектов, в некоторых работах используют модель 

«жидкого ядра» дислокации [72]. 

Более сложным вопросом является выяснение механизма диффузии 

между ядрами дислокаций. Вдоль данного направления также наблюдаются 

высокие значения коэффициента диффузии [25, 59]. Смолуховский и Ли 

попытались объяснить высокую диффузионную проницаемость в 

направлении, перпендикулярном «трубкам» дислокаций, объединением ядер 

дислокаций при больших углах разориентации зерен [59]. Однако их модели 

противоречат экспериментально наблюдаемой анизотропии пограничной 

диффузии при любых углах разориентации зерен. 

В современных работах Соренсена, Мишина, Фаркаса и др. [73-78], 

выполненных с помощью компьютерного моделирования, исследование 

механизмов диффузии по границам зерен проводилось преимущественно по 

оценке энергии активации атомных перескоков в различных направлениях. В 

этих работах речь идет в основном о специальных и симметричных границах 

зерен. Они обладают относительно невысокой диффузионной 

проницаемостью из-за высокой структурной упорядоченности (плотности 

совпадающих узлов). Моделировать диффузию в таких границах с помощью 

метода молекулярной динамики достаточно тяжело — требуются высокая 
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температура и большая продолжительность эксперимента. Но в данных 

работах [73-78] и не делалась попытка смоделировать в динамике диффузию 

по границам зерен. Эти работы посвящены поиску энергии активации 

одиночных атомных перескоков в различных направлениях по 

вакансионному или междоузельному механизмам в области 

рассматриваемых границ зерен. По этим данным авторы делают 

предположения относительно механизмов зернограничной диффузии. Одним 

из наиболее часто обсуждаемых вопросов в этом случае является вопрос о 

том, какой механизм, - вакансионный или междоузельный, - является 

преобладающим. Различные авторы отвечают на него по-разному. Например, 

в работе Лиу и Плимптона [78] по полученным с помощью методов 

молекулярной статики (для низких температур) и молекулярной динамики 

(для высоких температур) энергий миграции вакансии и междоузельного 

атома в специальных границах £5(310)[001] и £13(320)[001] в Ag сделано 

предположение, что при низких температурах преобладает диффузия по 

междоузельному механизму, а при высоких — по вакансионному. Этот 

результат, однако, не находит подтверждения в других работах, таких как 

работы Мишина, Соренсена, Сузуки [73, 74], где говорится о преобладании 

вакансионной диффузии. 

В работе Сузуки и Мишина [73] говорится, что миграция вакансии или 

междоузельного атома по границе зачастую имеет длиннопериодический 

характер, то есть включает одновременно несколько атомных перескоков, 

происходящих «без остановки». Причину возникновения подобных «цепочек 

смещенных атомов» авторы до конца не выяснили, ограничившись тем, что 

связали ее с нестабильностью точечных дефектов в промежуточном 

положении в «цепочке». 

Исследования атомных механизмов диффузии по границам наклона в 

ГЦК металлах, проведенные Полетаевым Г.М., Ракитиным Р.Ю., 

Старостенковым М.Д. и др. [79-84] с помощью метода молекулярной 

динамики, показали, что перемещения атомов в границе, как правило, не 
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единичные, а коллективные, представляющие собой цепочки смещенных 

атомов «один за другим». В работах [79-84] было выяснено, что важную роль 

при этом играют изломы на зернограничных краевых дислокациях — цепочки 

атомных смещений начинаются и заканчиваются, как правило, на изломах 

дислокаций (рис. 1.6). При этом было выделено три атомных механизма 

диффузии по малоугловым границам зерен наклона (рис. 1.7): миграция 

атомов вдоль ядер зернограничных дислокаций, циклический механизм 

вблизи ядер и образование цепочки смещенных атомов от одного ядра 

дислокации к ядру другой. Вероятность реализации последнего механизма 

существенно повышается при увеличении угла разориентации зерен. В 

случае большеугловых границ первый и третий механизмы протекают 

совместно. Отклонение от закона Аррениуса для диффузии по границам 

зерен наклона авторы работ [79-84] связали с включением при высоких 

температурах (более 0,6-Ю,8-Гш1) циклического механизма, вероятность 

реализации которого повышается при увеличении угла разориентации Э. 

Рис. 1.6. Образование цепочки смещенных атомов от одного излома 

дислокации к другому. Ядро краевой дислокации показано жирной серой 

линией. 



32 

Рис. 1.7. Механизмы диффузии по границам зерен наклона <111>: 1) 

миграция атомов вдоль ядра зернограничной дислокации; 2) циклический 

механизм вблизи ядра дислокации; 3) образование цепочки смещенных 

атомов от одного ядра дислокации к ядру другой. Жирной серой линией 

показано положение ядер дислокаций. Рисунок взят из [84]. 

При исследовании с помощью компьютерного моделирования диффузии 

по малоугловым границам кручения Г.М. Полетаевым, А.Н. Мартыновым, 

М.Д. Старостенковьтм и др. [38, 39] было выяснено, что диффузия 

осуществляется посредством кооперативного смещения атомов вдоль ядер 

зернограничных винтовых дислокаций с образованием, как и в случае границ 

наклона, цепочек смещенных атомов, начинающихся и заканчивающихся в 

узлах дислокационной сетки. 

Образующаяся цепочка смещенных атомов соединяла два соседних узла 

дислокационной сетки (рис. 1.8а). В этом случае в одном узле сетки 

возникала вакансия, в другом - междоузельный атом. Энергетически 

выгодней в таких условиях образование замкнутых цепочек смещенных 

атомов, - тогда избыточные точечные дефекты в ядрах дислокаций 

рекомбинируют. Такие замкнутые цепочки, действительно, наблюдались в 

работе [38] (рис. 1.86). 
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а) б) 

Рис. 1.8. Атомные смещения вблизи ядер винтовых дислокаций (ядра 

отмечены серыми пунктирными линиями) в границе кручения (100): а) 

образование цепочки смещенных атомов от одного узла дислокационной 

сетки до другого в границе с углом разориентации 6° в Ni при температуре 

1500 К; б) замкнутая цепочка смещенных атомов в границе кручения (100) с 

углом разориентации 15° в Ni. Начальные положения атомов показаны 

жирными точками, смещения - отрезками. Показаны только смещения выше 

0,5А. Рисунки взяты из работы [38]. 

При введении точечных дефектов в границу зерен кручения механизм 

диффузии существенно не изменялся [38]. Диффузия также осуществлялась 

посредством образования цепочек смещенных атомов от одного узла 

дислокационной сетки к другому. Однако в этом случае замкнутые цепочки 

смещенных атомов образовывались реже по сравнению с границами без 

внесенных дефектов. 

Механизм диффузии в области межфазной границы усложняется из-за 

наличия размерного несоответствия атомов разного сорта. В работах [52, 85, 

86] с помощью компьютерного моделирования было проведено исследование 

на примере двумерной модели диффузии вблизи межфазной границы Ni-Al. 
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Было показано, что интенсивность взаимной диффузии при твердофазном 

контакте зависит от взаимной ориентации кристаллов Ni и А1, и, в первую 

очередь, от плотности дислокаций несоответствия. 

В [52, 86] говорится, что акт диффузии при твердофазном контакте 

состоял в основном из комбинации коррелированных скачков вакансии 

вблизи ядра дислокации несоответствия, в результате которых атом А1 

занимал прежнее место атома Ni (рис. 1.9). Пустоты в ядрах дислокаций в 

процессе тепловых колебаний атомов могли вести себя подобно вакансиям 

при больших отклонениях соседних атомов. В такие моменты увеличивалась 

вероятность занятия одним из соседних атомов прежнего положения 

вакансии. Скачки атомов «по вакансиям» происходили преимущественно 

вдоль плотноупакованных рядов, поскольку такой скачек имеет 

относительно меньшую энергию активации. Циклический обменный 

механизм с участием вакансии (рис. 1.9) мог включать и более трех атомов, 

но во всех случаях процесс активизировался вблизи ядер дислокаций 

несоответствия. 

а) б) 

Рис. 1.9. Примеры актов диффузии на межфазной границе Ni-Al с различной 

взаимной ориентацией фаз. Атомы Ni - черные, А1 - серые. Цифрами 

отмечена примерная последовательность скачков атомов. 

Рисунки взяты из работы [86]. 
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1.4. Постановка задачи 

Как видно из приведенного в данной главе обзора, в настоящее время 

остается достаточно много нерешенных вопросов, связанных с атомной 

структурой межфазных границ и механизмами структурно-энергетических 

превращений с их участием на атомном уровне, в частности, с механизмами 

процессов диффузии, деформации, взаимодействия с различными дефектами. 

Решение указанных вопросов с помощью реальных экспериментов в 

настоящее время весьма затруднительно, поскольку для этого необходимы 

исследования структуры и ее динамики на атомном уровне. В данном случае 

наиболее эффективным оказывается применение метода компьютерного 

моделирования, который позволяет с достаточной точностью в рамках 

модели учитывать и контролировать параметры исследуемого явления, 

изучать в динамике процессы, протекающие на атомном уровне с 

использованием различных наглядных визуализаторов структуры. 

Основная цель настоящей работы заключается в изучении с помощью 

метода молекулярной динамики атомной структуры межфазных границ Ni-

Al, Cu-Au, Ni-yFe и процессов, протекающих вблизи них на атомном уровне в 

условиях различных внешних воздействий. 

Метод молекулярной динамики обладает наибольшей реалистичностью 

по сравнению с другими методами компьютерного моделирования (п. 2.1) и 

более других подходит для исследования процессов, связанных с динамикой 

атомной структуры. На данный момент метод молекулярной динамики более 

приспособлен для исследования кристаллов с решетками ГЦК и ГПУ (при 

изучении динамики атомной структуры в ОЦК кристаллах возникают 

трудности, связанные со стабильностью решетки такого типа в молекулярно-

динамических моделях, для чего необходимо использование сложных 

анизотропных потенциалов). 

В качестве металлов были взяты ГЦК металлы с параметрами решеток: 

N i - 3,524 А и А1- 4,05 А (отличие 14,9%), Си - 3,615 А и Аи - 4,078 А 
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(отличие 12,8%), Ni - 3,524 А и y-Fe - 3,637 А (отличие 3,2%) [87, 88]. 

Отличие параметров решеток приводит к формированию дислокаций 

несоответствия на межфазной границе: чем выше это отличие, тем, очевидно, 

выше плотность дислокаций. 

Исследования проводились на примере двумерной и трехмерной 

моделей. Упаковка атомов в двумерной модели соответствовала наиболее 

плотноупакованной плоскости (111) ГЦК решетки. В случае трехмерной 

модели рассматривались две различные ориентации межфазной границы в 

плоскостях (100) и (111). Согласно [89-94], плоскости границ раздела с 

малыми индексами являются наиболее распространенными в 

кристаллических материалах. 

Настоящая работа была разделена на три основные части: 1) 

исследование механизмов диффузии и деформации вблизи межфазной 

границы с помощью двумерной модели; 2) исследование атомной структуры 

межфазных границ (100) и (111) и диффузии вдоль них в трехмерной модели; 

3) исследование процессов, происходящих вблизи межфазных границ Ni-Al 

(100) и (111), в условиях внешних экстремальных воздействий. 

В работе решались следующие задачи: 

1. Разработка молекулярно-динамической модели для исследования атомной 

структуры межфазных границ Ni-Al, Cu-Au, Ni-yFe и процессов, 

протекающих вблизи них на атомном уровне в условиях различных 

внешних воздействий. Выбор и апробация потенциалов межатомного 

взаимодействия. 

2. Исследование механизма диффузии вблизи межфазной границы в 

двумерной модели. Определение роли дислокаций несоответствия в 

диффузии вдоль границы, выяснение основного механизма диффузии. 

3. Исследование механизма пластической деформации вблизи межфазной 

границы в двумерной модели при сжатии-растяжении вдоль двух 

различных направлений: вдоль и поперек границы. Выяснение связи 
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механизма деформации с плотностью дислокаций несоответствия, 

параметрами решеток, модулями упругости контактирующих фаз. 

4. Изучение структуры и диффузионной проницаемости межфазных границ 

Ni-Al, Cu-Au, Ni-yFe (100) и (111). Расчет характеристик диффузии вдоль 

рассматриваемых границ (коэффициентов диффузии, энергии активации). 

Исследование механизма диффузии по межфазным границам. 

5. Исследование взаимодействия точечных дефектов с рассматриваемыми 

межфазными границами. Выяснение предпочтительных позиций 

закрепления дефектов в границе. Расчет энергии связи точечных дефектов 

с границей. 

6. Изучение диффузии вдоль межфазных границ Ni-Al (100) и (111) в 

условиях упругой одноосной деформации. Выяснение влияния степени 

деформации на интенсивность диффузии. 

7. Исследование торможения каскадов атом-атомных соударений межфазной 

границей Ni-Al (100). Выяснение способности межфазной границы гасить 

энергию каскада. 
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II. ОПИСАНИЕ КОМПЬЮТЕРНОЙ МОДЕЛИ 

2.1. Метод молекулярной динамики 

Наряду с экспериментальными методами исследования в настоящее 

время в физике конденсированного состояния интенсивно используется 

метод компьютерного моделирования. Компьютерное моделирование 

позволяет проводить исследования и прогнозировать процессы в материалах 

на различных масштабных уровнях, в том числе на атомном. С помощью 

электронной и атомно-силовой микроскопии можно непосредственно 

исследовать атомную структуру веществ и даже (но с большими 

ограничениями) ее динамику. Тем не менее, в большом числе задач 

компьютерное моделирование является практически незаменимым методом 

исследования. Особенно это касается быстропротекающих процессов с 

выделением большого количества энергии (ионная имплантация, СВС, 

взрывы и т.д.) и длительных по времени процессов (упорядочение сплавов, 

старение и т.д.). Компьютерное моделирование дает возможность с 

достаточной точностью в рамках модели учитывать и контролировать 

параметры исследуемого явления, изучать в динамике процессы, 

протекающие на атомном уровне с использованием различных наглядных 

визуализаторов структуры. 

Выделяют три основных метода компьютерного моделирования на 

атомном уровне [95-98]: метод Монте-Карло или метод стохастических 

испытаний, метод вариационной квазистатики и метод молекулярной 

динамики. 

Стохастические методы, как правило, используются при исследовании 

процессов, которые в реальных условиях имеют большую 

продолжительность по времени, например, фазовые переходы порядок-

беспорядок, диффузия и т.д. Среди стохастических методов наиболее часто 

применяется метод Монте-Карло. В методе Монте-Карло все исследуемое 
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явление дробится на более простые явления до такой степени, что 

выделяется некоторое элементарное событие (перемещение вакансии или 

дислокации, покидание атомом узла кристаллической решетки и т.п.), 

вероятностные характеристики которого полностью известны. С помощью 

генератора случайных чисел на компьютере разыгрывается совокупное 

поведение элементарных событий, которое, в конечном счете, приводит к 

исследуемому явлению. Критерием, по которому оценивается вероятность 

перехода системы из одного состояния в другое, часто служит энергия 

данной системы [95, 99]. Метод Монте-Карло особенно полезен, когда 

исследуется относительно длительный по времени процесс при минимальном 

числе вероятностных параметров составляющих его элементарных событий. 

Следующий метод, - метод вариационной квазистатики (или метод 

молекулярной статики), - используется в основном для определения 

конфигурации атомов в положении устойчивого или неустойчивого 

равновесия. Сущность метода состоит в минимизации потенциальной 

энергии системы взаимодействующих частиц как функции координат, тем 

самым находится стабильная или метастабильная конфигурация. Метод 

молекулярной статики позволяет рассчитать статический дефект в системе, 

включающей достаточно большое число атомов и не требует больших затрат 

машинного времени. В структуре исследуемого кристалла создается дефект 

определенных размерности и типа, затем следует процедура релаксации 

путем итерационного поиска минимума внутренней энергии системы 

относительно смещений атомов дефектной области [95, 97]. 

При относительной простоте данного метода возможности его 

применения ограничены только учётом потенциальной энергии 

относительных смещений атомов в исследуемой системе. Это возможно при 

условии, что материал находится при О К, когда кинетическая составляющая 

общей энергии равна нулю. В таком приближении не представляется 

возможным исследовать динамику структурно-энергетических превращений 
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в материале в зависимости от температуры и времени. При исследовании 

структурных изменений, имеющих место при разных температурах, 

приходится делать некоторые упрощения, например, что потенциальная 

энергия исследуемой системы меняется по параболическому закону, а 

структурный параметр (параметр решётки) изменяется с температурой 

аналогично его изменению при наличии действующего деформирующего 

напряжения растяжения. Зачастую, в рамках данного метода, имитацию 

локального разогрева системы до некоторой температуры проводят с 

помощью создания смещений атомов из положения устойчивого равновесия 

по случайному закону при условии, что общий объём системы не меняется 

[97, 100]. При этом после выполнения такой процедуры, системе вновь 

позволяется вернуться к поиску минимума по процедуре метода 

вариационной квазистатики. При возвращении системы к минимуму энергии, 

она может попасть не в основное, а в метастабильное состояние. 

В настоящее время большая часть исследований, выполняемых с 

помощью компьютерного моделирования, проводится с использованием 

третьего метода - метода молекулярной динамики. В методе молекулярной 

динамики временная эволюция системы взаимодействующих атомов или 

частиц отслеживается интегрированием их уравнений движения. 

Большинство молекулярно-динамических расчетов выполнены с 

использованием классической механики Ньютона. Впрочем, существуют 

работы, в которых этот метод комбинируется с решением уравнений 

квантовой механики Шредингера [101, 102]. 

Метод молекулярной динамики, по сравнению с другими методами 

компьютерного моделирования, обладает важными преимуществами. Он 

позволяет решать задачи, касающиеся проблем структурно-энергетических 

трансформаций, как в кристаллических, так и в некристаллических 

материалах, деформации и аморфизации атомных систем в условиях 

температурно-силовых воздействий. Метод молекулярной динамики хорошо 
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зарекомендовал себя при проверке выводов различных теорий, в особенности 

теорий жидкостей и аморфных фаз [98, 103-105]. Кроме того, данный метод 

позволяет рассчитать любые свойства системы, как термодинамические 

(например, энергию, давление, энтропию), так и кинетические 

(коэффициенты диффузии, частоты колебаний атомов), причем в данном 

методе имеется возможность соизмерять динамику исследуемых процессов с 

реальным временем. Главным недостатком метода, по сравнению с другими, 

являются большие затраты машинного времени, требуемые для выполнения 

расчетов. 

При рассмотрении замкнутой системы, состоящей из N атомов, сила, 

действующая на z'-й атом: 

N (1(0.-; ( Г: ~ Г, ) 

Ft=- I I ' . (2Л) 

где ф/, - потенциальная функция взаимодействия пары отдельных атомов / и 

j ; Pj, г-радиус-векторы /-го иу'-го атомов. 

Система уравнений движения в нерелятивистском случае имеет вид: 

dr,- - dv; -

^ = и " m^F=F" ( Z 2 ) 

где w,- и и,-— масса и вектор скорости /-го атома, t — время. 

Позиции и скорости всех N атомов расчетной ячейки характеризуются 

2^N координатами (4 - мерность расчетной ячейки): xni(t) описывают 

позиции в пространстве, vnj(t) = xni(t) - скорости (п - индекс координатной 

оси). 

Для решения системы уравнений (2.2) применяют численный метод 

интегрирования дифференциальных уравнений. Использование широко 

известного метода Эйлера с полушагом [95, 98] дает систему уравнений в 

конечных разностях: 
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vni{t + MI2)=vni{t-Ml2)+Mm-xFni(t) ^ 

1т.(/ + Аг) = ^.(/-А//2)+А/ии ;(/ + Д/) 

где At - шаг интегрирования. 

Ошибки дискретизации, возникающие при решении уравнений (2.3), 

можно уменьшить, применяя численные методы более высоких порядков, 

например, метод Рунге-Кутта. Однако это не всегда имеет смысл. Во-первых, 

как показали исследования, проведенные в работе [106], 

среднестатистические величины (температура, энергия расчетного блока, 

коэффициент диффузии, тепловое расширение и т.д.) не зависят от 

численного метода интегрирования, численный метод влияет только на 

величину флуктуации среднестатистических величин в процессе счета. Во-

вторых, для уменьшения погрешностей, возникающих при численном 

интегрировании, зачастую оказывается выгодней использовать не другой 

численный метод, который увеличивает время счета, а уменьшать шаг 

интегрирования At, увеличивать продолжительность компьютерного 

эксперимента и количество опытов [107]. Средством контроля возникающих 

ошибок в процессе счета может служить проверка, основанная на 

физическом смысле получаемых в результате решения величин, например, 

проверка на выполнимость закона сохранения энергии [95, 108]. 

В качестве критерия выбора шага интегрирования At используют 

эмпирическое правило: флуктуации полной энергии системы не должны 

превышать флуктуации потенциальной энергии [95, 109]. Для уменьшения 

энергетических флуктуации на величину At накладывают математические и 

физические ограничения. Математические ограничения обусловлены 

погрешностями округления, возникающими при выполнении 

арифметических операций. Физические - связаны с тем, что шаг 

интегрирования должен быть, по крайней мере, меньше 1/4 наименьшего 

периода атомных колебаний. В противном случае колебания атомов 

становятся апериодическими, что приводит к возрастанию энергии системы. 
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Как правило, шаг интегрирования в методе молекулярной динамике лежит в 
15 14 

диапазоне 10" -10" с. 

Температура расчетной ячейки задается через начальные скорости 

атомов в соответствии с распределением Максвелла. Начальные скорости 

обычно выбирают одинаковыми по абсолютной величине со случайными 

направлениями. При этом суммарная кинетическая энергия должна 

соответствовать заданной температуре, а суммарный импульс расчетной 

ячейки должен быть равен нулю [15, Д2, Д7-Д9]: 
, , г- 2ЕкТ N 

uI.=i)„V2= р — , 2>г.и,.=0, (2.4) 

где к - постоянная Больцмана, Т - температура, иКв — среднеквадратичная 

скорость атома. Исходное распределение скоростей в процессе 

моделирования быстро приближается к распределению Максвелла [79, 84, 

110,111]. 

Температура расчетного блока определяется на каждой итерации 

компьютерного эксперимента с помощью выражения 

Т = — , (2.5) 
Щк 

где Е - кинетическая энергия расчетного блока. 

В рассматриваемом методе ограничиваются объемом расчетной ячейки 

порядка 10-10 атомов. С макроскопической точки зрения это чрезвычайно 

мало. Поэтому, чтобы результаты можно было распространить на 

макрообъем, на расчетный блок налагаются граничные условия, 

позволяющие с некоторым приближением «сшивать» расчетную ячейку с 

внешним объемом. 

Выбор граничных условий зависит от исследуемой проблемы. Можно 

выделить пять типов граничных условий: 

1) «Свободные» граничные условия [52, 79, 84, 97]. Приграничные атомы 

образуют свободную поверхность, контактирующую с вакуумом, и могут 



44 

передвигаться так же, как и атомы внутри объема расчетного блока. Такой 

вид граничных условий иногда применяется при исследовании деформации 

расчетной ячейки под воздействием температурно-силовых факторов, или в 

случаях, когда нет надобности в граничных условиях, например, в 

исследованиях, связанных с большими молекулами (полимеры, фуллерены и 

т.д.). 

2) «Жесткие» граничные условия [52, 84, 95]. Координаты приграничных 

атомов зафиксированы. В этом случае предполагается, что достаточно 

большое количество подвижных атомных слоев компенсирует влияние 

фиксированности граничных атомов на исследуемое явление. Этот вид 

граничных условий привлекателен своей простотой, но требует большого 

числа атомов в расчетном блоке и не позволяет решать задачи, связанные с 

существенным изменением термодинамических параметров расчетного 

блока. В методе молекулярной динамики такой вид граничных условий в 

основном применяется в комбинации с другими видами [52, 79, 84]. 

3) «Периодические» граничные условия [52, 84, 95, 97]. Если в некотором из 

направлений по характеру задачи имеется период полной идентичности, то 

целесообразно выбрать размер расчетной ячейки в этом направлении равным 

периоду идентичности. Последнее позволяет имитировать бесконечную 

протяженность кристалла в рассматриваемом направлении. Приграничные 

атомы с одной стороны расчетной ячейки связываются взаимодействием с 

приграничными атомами с другой, как если бы принадлежали двум соседним 

идентичным кристаллическим ячейкам. Периодические граничные условия 

являются в известной степени точными (в той степени, в какой соблюдается 

полная идентичность), но, как и жесткие, не позволяют решать задачи, 

связанные с существенным изменением в процессе моделирования 

термодинамических параметров расчетного блока. 

4) «Гибкие», или подвижные, граничные условия [84, 95, 112]. Они являются 

более естественными, чем жесткие. Граничным атомам в некоторые периоды 
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времени, иногда и с определенными ограничениями, разрешается 

перемещаться во время функционирования модели в соответствии с 

перераспределением атомов расчетной ячейки. Данные граничные условия 

требуют меньшего количества атомов в расчетном блоке, чем жесткие, и 

являются более адекватными реальным условиям. Как правило, данные 

граничные условия используются в случаях возможного изменения 

термодинамических параметров расчетного блока в процессе компьютерного 

эксперимента. 

5) "Вязкие" граничные условия [ИЗ]. На границах расчетного блока 

имитируется поглощение энергии упругих колебаний с помощью построения 

вокруг блока демпфирующей области. При использовании вязких граничных 

условий стремятся к тому, чтобы расчетный блок можно было считать 

окруженным бесконечным идеальным кристаллом. Данные условия хороши 

при исследовании структур дефектов, но в задачах, связанных, например, с 

необходимостью термостатирования, возникает проблема соблюдения закона 

сохранения энергии. 

В классическом методе молекулярной динамики, до восьмидесятых 

годов прошлого столетия, рассматривались только замкнутые системы, для 

которых справедливо микроканоническое распределение. В этом случае 

объем системы V, число частиц N и энергия системы Е сохраняются (EVN -

статистический ансамбль частиц). В случае, когда необходимо исследовать 

систему не на линии постоянной энергии, а при постоянной температуре, в 

схему моделирования необходимо ввести такие изменения, чтобы система 

концептуально была связана с тепловым резервуаром [109, 114]. Подобная 

система будет описываться каноническим ансамблем с фиксированным 

значением iV, объема V и температуры Т при Р-0 (TVN). Один из путей 

достижения фиксированной температуры и флуктуирующей полной энергии 

системы состоит в поддержании кинетической энергии Е на заданном уровне 

во время всего компьютерного эксперимента. 
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EVN- и ГРТУ-формы метода молекулярной динамики считаются 

классическими [109, 114]. В таком варианте метод применяется для решения 

достаточно широкого круга физических задач. Однако для более корректного 

описания процессов, сопровождающихся изменениями структуры, были 

сделаны некоторые дополнения. Развитие метода молекулярной динамики 

было дано в работе Андерсена [115] при изучении поведения системы под 

давлением P=const. Впервые допускалась возможность изменения объема 

системы со временем. Сохраняющимися величинами в этом случае являлись 

N, Р и энтальпия Н (NPH- ансамбль). Следующий шаг был сделан в работах 

Парринелло и Рахмана [116, 117], которые обобщили метод Андерсена, 

рассмотрев не только изменение объема моделируемого блока, но и 

изменение его формы. Это позволило вести изучение процессов, 

сопровождающихся значительными структурными преобразованиями 

(структурные фазовые и полиморфные переходы в твердых телах, 

аморфизация и т.п.). Подобные исследования были невозможны в 

традиционной форме молекулярной динамики, поскольку сохраняющаяся 

форма расчетной ячейки препятствовала структурной реорганизации малых 

молекулярно-динамических систем. Таким образом, ансамбль Парринелло и 

Рахмана [116, 117] - это ансамбль с постоянным числом частиц N, 

приложенным тензором напряжения произвольной формы <т и 

сохраняющейся энтальпией Н (HcrN - ансамбль статистической механики). 

Существует еще одна форма метода молекулярной динамики, предложенная 

в [118] для ТсяУ-канонического ансамбля N частиц статистической механики, 

т.е. ансамбля при постоянной температуре Г и напряжении <т. 

В настоящее время, помимо рассмотренных форм метода молекулярной 

динамики, указанные проблемы часто решаются с помощью применения 

широкого ассортимента граничных условий, налагаемых на расчетный блок. 
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2.2. Основные аспекты и проблемы моделирования методом 

молекулярной динамики 

Молекулярно-динамический эксперимент содержит следующие этапы. В 

первую очередь, строится начальная структура расчетного блока: задаются 

объем блока (10 -10 атомов) и начальные координаты атомов. На этом же 

этапе обычно задается температура посредством задания соответствующих 

начальных скоростей (по формуле 2.4) или смещений атомов. Следующий 

этап, и основной, заключается в расчете траекторий движения каждого атома 

в расчетном блоке. Для этого находятся смещения атомов (по формулам 2.3) 

за короткие промежутки времени (порядка 10" -10" с — шаг интегрирования 

по времени). Чтобы определить скорости и смещения атомов необходимо 

знать силы взаимодействия между ними. Силы определяются с помощью 

выбранных для данной модели потенциальных функций межатомного 

взаимодействия (по формуле 2.1). При расчете взаимодействий атомов на 

границы расчетного блока накладывают различные, зависящие от 

поставленной задачи, граничные условия (периодические, жесткие, гибкие, 

вязкие или свободные). В процессе компьютерного эксперимента проводится 

слежение за различными характеристиками (температурой, свободным 

объемом, коэффициентом диффузии, давлением и т.д.), а также, когда 

требуется исследовать динамику атомной структуры, через некоторые 

интервалы времени запоминается структура расчетного блока. Исследование 

с использованием различных вспомогательных модулей компьютерной 

программы, отвечающих за визуализацию структуры, построение графиков, 

расчет требуемых параметров, можно отнести к третьему этапу молекулярно-

динамического моделирования. 

При стремлении к более достоверному и разностороннему 

исследованию с помощью метода молекулярной динамики приходится 

сталкиваться с проблемами, которые можно свести к четырем основным 

[119-121]: реалистичность потенциала межатомных взаимодействий, 
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скорость счета (скорость выполнения эксперимента на компьютере), 

погрешности счета, наглядность и разнообразие визуализаторов структуры 

расчетного блока. 

Одним из основных условий успеха моделирования процессов на 

атомном уровне является корректное описание межатомного взаимодействия. 

Для определения потенциальной функции взаимодействия атомов 

существуют теоретические методы, основанные на приближенном решении 

квантовомеханическои задачи вычисления энергии кристалла, эмпирические 

и полуэмпирические, в которых потенциал задается в виде некоторой 

функции (Борна-Майера, Леннард-Джонса, Морза, Ми-Грюнайзена, 

различные степенные функции и т.д.) с набором параметров, подбираемых по 

справочным величинам для данного материала. Существуют также 

комбинации первопринципного и потенциального подхода, такие как метод 

функционала электронной плотности. Точность потенциала, как правило, 

связана с его сложностью и скоростью выполнения компьютерного 

эксперимента. Поэтому, несмотря на большое разнообразие существующих 

методов описания межатомных взаимодействий, вопрос поиска оптимальной 

потенциальной функции остается открытым. Выбор типа потенциала в 

каждом отдельном случае зависит от метода компьютерного моделирования 

и поставленной задачи. Более подробно этот вопрос будет рассмотрен в п.2.3. 

Следующей основной проблемой молекулярно-динамического 

моделирования является скорость счета на компьютере. Высокая скорость 

счета позволяет проводить более длительные эксперименты или большее их 

число, увеличивать объем расчетного блока, использовать более сложные и 

реалистичные потенциалы межатомного взаимодействия. Таким образом, 

скорость счета косвенно влияет и на погрешность компьютерных 

экспериментов. В настоящее время существует несколько приемов 

увеличения скорости счета [119]: 1) уменьшение объема расчетного блока 

(недостаток - уменьшается реалистичность модели, увеличивается 
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погрешность расчета различных структурно-энергетических характеристик); 

2) увеличение шага интегрирования по времени (недостаток - значительно 

увеличивается погрешность расчета траекторий движения атомов в рамках 

используемых потенциала и численного метода интегрирования); 

3) упрощение функции потенциала, табулирование потенциала, введение, так 

называемого, "радиуса обрезания" потенциала (сила взаимодействия быстро 

уменьшается с расстоянием между атомами, поэтому взаимодействие с 

удаленными атомами учитывать необязательно); 4) оптимизация 

программного кода - избавление от лишних функций в основном цикле 

компьютерной программы (цикле перебора всех атомов при расчете их 

взаимодействий и смещений); 5) в случае использования парных 

потенциалов расчет силы взаимодействия двух атомов производится только 

один раз (силы взаимодействия пары атомов равны по модулю и 

противоположны по направлению); 6) разбиение объема расчетного блока на 

ячейки с присвоением им номера, — при расчете сил взаимодействия атомов 

нет необходимости перебирать вновь все атомы расчетного блока, чтобы 

выяснить какие из них находятся внутри радиуса действия потенциала 

(«радиуса обрезания»), для этого достаточно рассмотреть только атомы, 

находящиеся в соседних ячейках [122, 123]; 7) ускорение счета путем 

параллельной обработки данных некоторым числом процессоров (совместное 

решение одной задачи несколькими компьютерами) [124]. 

Третья проблема молекулярно-динамических моделей - погрешности, 

возникающие при вычислении траекторий движения атомов в процессе 

эксперимента, погрешности счета. Они обусловлены либо численным 

методом, который используется для решения уравнений движения, либо тем, 

что переменные величины округляются в компьютерной программе до 

определенного знака после запятой. Ошибки дискретизации, возникающие 

при решении уравнений движения, можно уменьшить, применяя численные 

методы более высоких порядков, чем метод Эйлера, например, методы 
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Рунге-Кутта. Кроме того, погрешности можно снизить с помощью 

уменьшения шага интегрирования по времени, увеличения 

продолжительности компьютерных экспериментов, количества опытов или 

объема расчетного блока. Однако следует заметить, что все перечисленные 

средства повышают время, затрачиваемое на компьютерные эксперименты. 

Даже при высокой скорости счета и реалистичности молекулярно-

динамической модели довольно проблематично проводить исследования 

динамики атомной структуры без наглядных визуализаторов структуры 

расчетного блока. Правильный и разносторонний подбор визуализаторов 

гарантирует более детальное исследование. Каждая задача молекулярной 

динамики требует индивидуального подхода и специализированной 

визуализации структуры, поэтому способов визуализации на данный момент 

существует достаточно много. Можно выделить три основных типа 

визуализации: с помощью построения графиков и диаграмм, отражающих 

структурно-зависящие параметры (диаграммы радиального распределения, 

фазового состава, кристаллографической ориентации, распределение 

интенсивности диффузии и т.д.); двухмерные сечения трехмерной модели 

или визуализаторы структуры двухмерных моделей (области сжатия и 

растяжения, распределение потенциальной энергии, распределение фаз, 

картина плотноупакованных атомных рядов, траектории и смещения атомов 

в двухмерных моделях и т.д.); трехмерные визуализации (атомные смещения, 

визуализация дефектных областей с помощью отображения не 

соответствующих идеальному кристаллу потенциальной энергии и 

свободного объема, закрашивание областей определенного фазового состава 

и т.д.). 

2.3. Обоснование выбора потенциалов межатомного взаимодействия 

Параметры потенциалов межатомного взаимодействия определяются из 

экспериментальных характеристик металлов и сплавов, которые можно 
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разделить на три типа: структурные, энергетические и силовые. Структурной 

характеристикой является параметр решетки исследуемого материала или 

межатомные расстояния. Данные параметры экспериментально 

определяются методами рентгеноструктурного анализа и методами 

электронной микродифракции. Точность их экспериментального 

определения чрезвычайно высока - порядка 10"4% [87, 120]. К силовым 

характеристикам можно отнести упругие модули. Точность определения 

данных параметров ниже, чем структурных характеристик, и выражается в 

процентах [87]. Экспериментальное определение энергетических 

характеристик материала оказывается более сложной задачей. К ним 

относятся энергия сублимации, энергия образования какого-либо дефекта и 

т.д. Они зависят от состояния материала, области определения 

энергетического параметра внутри структуры материала. В зависимости от 

используемых методов, разброс по точности определения данных параметров 

может колебаться от десятков до ста и более процентов [30, 87, 125, 126]. 

Таким образом, при применении полуэмпирических потенциалов с 

использованием их подгонки по трем рассмотренным типам эмпирических 

параметров, удается достаточно достоверно исследовать структурные и 

силовые изменения, происходящие в материале. Однако к энергетическим 

параметрам следует относиться осторожно, принимать во внимание при 

компьютерном эксперименте только их относительное изменение при 

исследовании структурно-фазовых превращений, особенно в случае 

нанокристаллов и низкоразмерных систем. 

К наиболее простым и требующим наименьших затрат машинного 

времени относятся парные потенциалы с использованием предположения о 

центральности сил межатомного взаимодействия (потенциалы Морза, 

Леннард-Джонса, Джонсона, Борна-Майера и др.). Но, строго говоря, 

представление энергии в виде суммы парных взаимодействий является 

адекватным лишь для атомов инертных газов, где межатомные связи 
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обеспечиваются силами Ван-дер-Ваальса. В металлических системах между 

атомами имеет место не только прямое ион-ионное взаимодействие, но и 

косвенное, через эффекты электронного распределения. В частности, на 

непарность взаимодействия указывает нарушение соотношения Коши в 

металлах [127]. Учет всех особенностей электронной структуры металлов 

очень сложен [128] и может быть проведен в рамках квантовой механики. Но 

строгих прямых квантовомеханических методов расчетов свойств дефектных 

кристаллов в настоящее время не существует [129]. Поэтому широкое 

распространение находят различные приближенные методы и модели. В 

рамках первых принципов развиваются методы, использующие различные 

приближения. Использование первопринципного подхода, конечно, является 

наиболее предпочтительным с точки зрения достоверности полученных 

результатов. Однако при исследовании методом молекулярной динамики 

возникают определенные трудности в связи со сложным распределением 

электронной плотности вблизи дефектов и в случае тепловых смещений 

атомов. Это требует пересчета квантовомеханической задачи при каждом 

изменении структуры, то есть для метода молекулярной динамики 

практически на каждой итерации компьютерного эксперимента, что является 

трудноосуществимым. 

Как альтернатива методам «ab initio» разрабатываются модели, 

основанные на учете в общей энергии кристаллов, так называемых, объемно-

зависящих вкладов [130-132]. В рамках данного представления были 

разработаны многочастичные потенциалы. Наибольшее распространение 

получили многочастичные потенциалы типа Финниса-Синклера [133, 134] и 

потенциалы, полученные методом погруженного атома (embedded atom 

method (ЕАМ)) [135-141]. Многочастичные потенциалы имеют более 

сложную форму, чем парные, однако они также являются эмпирическими. 

Для описания межатомных взаимодействий в настоящей работе 

использовались парные потенциальные функции Морза. Опыт применения 
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данных потенциалов показывает, что с их помощью удается описать 

разнообразные свойства металлов и сплавов [52, 79, 142]. Многочастичные 

потенциалы физически более обоснованы, но, принимая во внимание 

высокую погрешность данных (особенно энергетических характеристик), по 

которым подбираются параметры потенциалов, а также погрешность самих 

методик поиска параметров (многочастичная составляющая фактически 

определяется только давлением Коши, подгонка под которое, как правило, 

сопровождается высокими погрешностями), выбор парных потенциалов 

обоснован. Кроме того, что немаловажно, парные потенциалы, по сравнению 

с многочастичными, требуют значительно меньше затрат машинного 

времени. 

Парный потенциал Морза можно записать в виде: 

<?KL (Г) = DKL$KL
 е х Р ( ~ aKLr)\^Ki, е х р ( - uKLr) - 2], (2.6) 

где OLKL, &KL, DKL - параметры, определяющие взаимодействие пары атомов 

сорта К и L; г — расстояние между атомами. Сила, действующая на атом, 

согласно формуле (2.1), будет равна 

(2.7) 

Параметры потенциалов Морза были взяты из работы [143]. Параметры, 

описывающие взаимодействия атомов одного сорта, в [143, 144] находились 

из свойств чистых металлов. Величины акк, Рлх> А Ж определялись по 

значениям энергии сублимации, параметра решетки и объемного модуля 

упругости. Для определения параметров взаимодействия атомов разного 

сорта использовались характеристики упорядоченных сплавов. Параметры 

потенциалов для систем Ni-Al, Cu-Au, Ni-Fe приведены в таблице 2.1. 

FK — 2 1 ) н а д 

( \\2 

Э^ехр(-а^г)--
27 

]_ 

4 
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Таблица 2.1 

Параметры потенциалов Морза для взаимодействий в сплавах 

Ni-Al, Cu-Au, Ni-Fe [143, 144] 

Взаимодействие 

Ni-Ni 

Fe-Fe 

Au-Au 

Cu-Cu 

Al-Al 

Ni-Fe 

Au-Cu 

Ni-Al 

a, A0"1 

1,3661 

1,8933 

1,4036 

1,2825 

1,0266 

1,4189 

1,3372 

1,1681 

P 

41,049 

208,333 

72,092 

36,766 

27,498 

49,822 

49,288 

27,126 

А эВ 

0,4705 

0,4539 

0,4524 

0,3611 

0,3180 

0,4025 

0,4353 

0,4950 

Для данных потенциалов в работах [52, 79, 84, 112] была проведена 

дополнительная апробация по температурному коэффициенту линейного 

расширения, скорости распространения продольных и поперечных упругих 

волн, энергии образования и миграции вакансий. Полученные значения 

удовлетворительно согласуются с экспериментальными данными. 

2.4. Построение компьютерной модели. Основные визуализаторы и 

параметры диффузии. 

К молекулярно-динамическим моделям межфазных границ в системах 

Ni-Al, Cu-Au, Ni-yFe в настоящей работе было предъявлено несколько 

требований. Во-первых, межфазная граница должна иметь строго 

определенные кристаллографические параметры. Во-вторых, расчетный блок 

должен быть как можно больше. Это оказывает влияние на достоверность 

результатов, на их статистику, на точность измерения различных параметров, 
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связанных с изучаемым дефектом (энергия дефекта, коэффициент диффузии 

и т.д.). Большие размеры расчетного блока необходимы для наблюдения 

процессов и явлений, охватывающих нанометровые диапазоны (например, 

кооперативные смещения атомов, сдвиги и т.д.). Кроме того, большие 

размеры расчетного блока уменьшают влияние условий, налагаемых на 

границы блока. Третьим условием модели являлась кратность длины 

межфазной границы межатомным расстояниям обеих фаз, чтобы имелась 

возможность использовать вдоль межфазной границы периодические 

граничные условия. 

Перед проведением основных молекулярно-динамических 

экспериментов предшествовал этап подготовки исходных структур 

расчетных блоков, содержащих различные межфазные границы. Подготовка 

включала создание биметаллического расчетного блока с заданными 

параметрами, динамическую релаксацию структуры блока с приведением ее 

в состояние с минимальной энергией и последующее охлаждение. 

В настоящей работе рассматривались когерентные границы Ni-Al, Cu-

Au, Ni-yFe. Выбранные ГЦК металлы имеют следующие параметры решеток: 

Ni - 3,524 А и А1- 4,05 А (отличие 14,9%), Си - 3,615 А и А и - 4,078 А 

(отличие 12,8%), Ni - 3,524 А и y-Fe - 3,637 А (отличие 3,2%) [87, 88]. 

Отличие параметров решеток приводит к формированию дислокаций 

несоответствия на межфазной границе: чем выше это отличие, тем, очевидно, 

выше плотность дислокаций. 

Для исследования атомной структуры и процессов, происходящих 

вблизи рассматриваемых границ в условиях термоактивации и деформации, 

компьютерное моделирование проводилось с помощью как двумерных, так и 

трехмерных моделей. Двумерная модель, несмотря на очевидно меньшую 

достоверность по сравнению с трехмерной моделью, обладает важным 

преимуществом: размером (можно моделировать гораздо более длинную 

границу) и наглядностью (визуализация структуры существенно проще). 
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В трехмерной модели рассматривались ориентации межфазной границы 

в плоскостях (100) и (111). Межфазная граница создавалась в центре 

расчетного блока (рис. 2.1). Размеры блока подбирались таким образом, 

чтобы вдоль межфазной границы можно было использовать периодические 

граничные условия (размеры границы должны были быть кратны 

межатомным расстояниям обеих фаз). То есть вдоль осей X и Y на рис. 2.1 

имитировалось бесконечное повторение расчетного блока. Вдоль оси Z были 

наложены жесткие условия, - атомы вблизи границ расчетного блока, 

параллельных плоскости границы, в процессе компьютерного эксперимента 

оставались неподвижными (на рис. 2.1 жестко закрепленные атомы показаны 

темно-серым цветом). Количество атомов в расчетном блоке составляло 

около 30000. 

Рис. 2.1. Расчетный блок с межфазной границей Ni-Al (100). Вдоль осей X 

и Y наложены периодические граничные условия. Атомы, окрашенные в 

темно-серый цвет, в процессе компьютерного эксперимента оставались 

неподвижными (жесткие граничные условия вдоль оси Z). 
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Для приведения структуры расчетного блока в равновесное состояние (в 

данных условиях) проводилась структурная релаксация. В результате 

релаксации температура расчетного блока повышалась, поэтому после ее 

завершения расчетный блок охлаждался до О К. Шаг интегрирования по 

времени в методе молекулярной динамики в большинстве случаев был равен 

5 фс (5-10'15 с). 

При создании межфазной границы разориентация контактирующих 

кристаллов не производилась, поскольку было выяснено, что, например, для 

границы Ni-Al при любой разориентации алюминий вблизи границы 

стремиться имитировать кристаллическую ориентацию никеля. В результате 

этого, если А1 первоначально был разориентирован относительно Ni, в А1 

образовывалась граница зерен, параллельная межфазной границе. Данное 

явление, по всей видимости, обусловлено относительно высокой энергией 

связи Ni-Al по сравнению со связями Ni-Ni и А1-А1. 

В трехмерных моделях большинство атомов и изучаемых дефектов 

скрыто внутри расчетного блока, и чтобы увидеть внутреннюю структуру, а 

особенно ее динамику, необходимы специальные визуализаторы. Для 

визуализаторов структуры трехмерных моделей, как правило, используется 

принцип: выделение и демонстрация только интересующих исследователя 

объектов визуализации. Основными визуализаторами структуры и ее 

динамики в настоящей работе являлись визуализаторы атомных смещений, 

распределения свободного объема и потенциальной энергии. 

Для визуального изучения интенсивности диффузии применялся 

визуализатор смещений атомов из начальных положений. Смещения 

показывались в виде отрезков, длина которых зависела от выбранного 

масштаба визуализации: если масштаб равен единице, отрезками 

соединялись начальные и конечные положения атомов. Увеличение 

масштаба визуализации позволяло наблюдать более слабые смещения, 

фиксировать области коллективных атомных смещений, явления 
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дальнодействующих взаимодействий дефектов. Для улучшения 

визуализации, смещения, величина которых была меньше некоторого 

значения, не показывались, чтобы не загромождать общую картину. Данный 

визуализатор, помимо выявления механизмов диффузии [38, 79, 84, 86], с 

успехом применялся при исследовании распространения упругих волн [84], 

тепловых колебаний [84, 145], механизмов поведения структуры вследствие 

действия внутренних напряжений [84, 146] и т.д. 

Визуализация свободного объема осуществлялась путем расчета 

среднего расстояния от каждого атома до ближайших атомов. Если среднее 

расстояние незначительно отличалось от расстояния, соответствующего 

идеальному кристаллу, атом не изображался. В противном случае атом 

закрашивался в тот или иной оттенок серого цвета. Черный цвет 

соответствовал наличию вблизи данного атома свободного объема, примерно 

равного объему вакансии, то есть, как если бы вблизи рассматриваемого 

атома находилась вакансия. 

Визуализатор распределения потенциальной энергии по атомам позволяет 

наглядно показать в охлажденном расчетном блоке дефекты и распределение 

внутренних напряжений. Для каждого атома рассчитывалась потенциальная 

энергия, и в соответствие этому значению атомы закрашивались в тот или 

иной оттенок серого цвета. Для улучшения визуализации в трехмерных 

моделях атомы, у которых значение энергии связи было близко к значению 

для идеального кристалла, чаще всего не показывались. В этом случае можно 

было достаточно хорошо рассмотреть дефектную область, находящуюся 

внутри объемного расчетного блока. Данный визуализатор успешно 

применялся при исследовании различных дефектов, имеющих сложную 

структуру [39, 79, 84, 147]. 

Для количественной оценки диффузии обычно используют три 

величины: коэффициент диффузии D, энергию активации Q и 
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предэкспоненциальный множитель D0 в соответствующем уравнении 

Аррениуса: 

D = D0exp(-jpj (2.8) 

Коэффициент диффузии и диффузионный путь, как известно, связаны 

соотношением [17, 148]: 

D = l^kl, (2.9) 

где < Ъ"диф > - среднеквадратичный диффузионный путь атомов, t - время. 

В методе молекулярной динамики средние коэффициенты 

самодиффузии вдоль осейx,ymz можно найти по формулам: 

Dx=^^ ; Dy=^M ; D„=?-M , ( 2.10) 

It y It ' I t 

здесь x0i, y^ и го,- - координаты начального положения /-го атома; *,-, J, и г, — 

координаты /-го атома в момент времени t; N - число атомов в расчетном 

блоке. 

Средний коэффициент диффузии в случае ненаправленной 

самодиффузии вычисляется как среднее арифметическое коэффициентов Dx, 

Dy, Д . 

Из формул (2.10) видно, что вычисление коэффициентов диффузии 

следует проводить обязательно после охлаждения расчетного блока до 0 К, 

иначе при вычислении среднеквадратичного смещения атомов будут 

учитываться тепловые смещения атомов относительно узлов решетки. В 

работе [149] было показано, что погрешность определения коэффициента 

диффузии, возникающая из-за тепловых смещений атомов, наиболее велика 

при малых продолжительностях компьютерных экспериментов (особенно до 

50 пс). При высоких температурах и большей продолжительности 

компьютерных экспериментов погрешность уменьшается. В настоящей 



60 

работе при определении коэффициентов самодиффузии эксперименты имели 

продолжительность 200-500 пс. 

Энергию активации диффузии Q можно найти двумя способами [84, 

150]. Первый способ не связан с расчетом коэффициентов диффузии. Он 

заключается в поиске статическим методом энергии миграции атомов в 

заранее известном механизме диффузии с учетом вероятности реализации 

данного механизма (например, с учетом энергии образования дефекта, 

участвующего в рассматриваемом механизме). Второй способ связан с 

определением зависимости коэффициента диффузии от температуры D(T). 

• Обычно эту зависимость представляют в логарифмическом виде \r\D(Tx) - в 

этом случае график, согласно уравнению Аррениуса (2.8), является 

прямолинейным. С помощью зависимости \nD(Tl) можно найти энергию 

активации Q, предварительно определив по графику тангенс угла наклона tgct 

прямой к оси абсцисс [17, 148]: 

Q = -ktga = -k^?- (2.11) 

Предэкспоненциальный множитель D0 в уравнении Аррениуса (2.8) 

находится по пересечению графика lnD(7" ) с осью ординат в точке Т =0 [17, 

148]: 

InD0=ln£>(0) (2.12) 

При вычислении коэффициента диффузии вдоль таких дефектов, как 

границы зерен, межфазные границы, возникает трудность определения 

ширины или радиуса диффузионного канала. Как правило, четко их 

определить сложно, их границы могут быть размыты, кроме того они зависят 

от материала, термодинамических и кристаллографических параметров. Тем 

не менее, эксперименты показывают [3, 55, 67], что основные диффузионные 

процессы протекают в границах в малом слое толщиной порядка 8=5 А. В 

некоторых справочниках, например [67, 88], коэффициенты диффузии и 

энергии активации приводятся именно для такой толщины границ зерен. 
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Помимо описанных визуализаторов и характеристик, в настоящей 

работе использовался также ряд других. Их описание будет дано ниже при 

рассмотрении результатов, полученных с их помощью. 
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III. ИССЛЕДОВАНИЕ МЕХАНИЗМОВ ДИФФУЗИИ И ДЕФОРМАЦИИ 

ВБЛИЗИ МЕЖФАЗНОЙ ГРАНИЦЫ С ПОМОЩЬЮ ДВУМЕРНОЙ 

МОДЕЛИ 

Двумерная модель, несмотря на очевидно меньшую достоверность по 

сравнению с трехмерной моделью, обладает важным преимуществом: 

размером (можно моделировать гораздо более длинную границу) и 

наглядностью (визуализация структуры существенно проще). Упаковка 

атомов в двумерной модели соответствовала наиболее плотноупакованной 

плоскости (111) ГЦК решетки. Применение в работе двумерной модели 

упрощает задачу компьютерного эксперимента и в то же время имеет 

определенные основания, так как диффузионные процессы, как правило, 

реализуются в плотноупакованных направлениях, которым соответствуют 

плоскости (111) в объемном ГЦК кристалле [52, 86, 151, 152]. Кроме того, 

подобные исследования имеют самостоятельное значение при решении 

проблем, связанных с наноструктурными и низкоразмерными материалами. 

Настоящая глава посвящена исследованию методом молекулярной 

динамики механизмов диффузии и пластической деформации вблизи 

межфазной границы в двумерной модели [153, 154]. 

3.1. Исследование механизма диффузии вблизи межфазной границы в 

двумерной модели 

При исследовании диффузии вблизи межфазной границы в условиях 

твердофазного контакта межфазная граница создавалась посередине 

расчетного блока, содержащего около 10000 атомов. Рассматривались 

различные ориентации межфазной границы. Вдоль границы задавались 

периодические граничные условия, поперек — гибкие, позволяющие 

расчетному блоку изменять объем. После первоначального создания 
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биметалла проводилась структурная релаксация, в завершение которой 

расчетный блок охлаждался. 

Для моделирования диффузии расчетные блоки нагревались до 

температуры, близкой к температуре плавления наиболее легкоплавкого 

компонента (например, в случае границы Ni-Al расчетный блок нагревался 

до 900 К). Температура задавалась через начальные скорости атомов в 

соответствии с распределением Максвелла. При этом суммарный импульс 

атомов в расчетном блоке был равен нулю. 

В процессе первоначальной структурной релаксации при низкой 

температуре, в ходе которой происходило сопряжение контактирующих фаз, 

на межфазной границе формировались вершинные дислокации (рис. 3.1). 

Дислокации возникали в результате несоответствия параметров решеток 

(дислокации несоответствия) и разориентации контактирующих фаз. 

Подобная структура межфазных границ отмечалась также в работах [52, 85, 

86]. 

Представленный тип дислокаций (вершинные, то есть по две 

дислокации, имеющие одно ядро) характерен для сечения (111). Например, в 

работе [54] сообщается, что в сечении (111) подобные «60-градусные» 

дислокации наблюдаются наиболее часто. В главе I на рис. 1.5 приведены 

примеры фотографий, полученных с помощью электронного микроскопа, 

аналогичных «60-градусных» дислокаций несоответствия. 

Согласно расчетам [52], наименьшие плотности дислокаций 

соответствуют межфазным границам с одинаково ориентированными фазами 

Ni и А1. Этот факт обуславливает тенденцию фазы А1 к переориентации 

кристаллической структуры вблизи межфазной границы вследствие 

стремления повторить кристаллическую ориентацию Ni. 


