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ОБЩАЯ ХАРАКТЕРИСТИКА РАБОТЫ 

Актуальность проблемы. В основе многих явлений, протекающих в ме-
таллах и сплавах и оказывающих влияние на их свойства, лежит диффузи-
онный механизм миграции атомов. Эта проблема, в связи с широким при-
менением металлов и сплавов на практике, остается актуальной весьма 
продолжительное время. Основными задачами при исследовании диффузии 
в металлических системах являются, как правило, создание математиче-
ских моделей, адекватно описывающих диффузионный процесс, и выявле-
ние способов его контролирования. При этом возникает необходимость 
иметь представление не только о макроскопических параметрах диффузии, 
но и о физике этого процесса на микроскопическом уровне. Многие иссле-
дования показывают, что в реальных металлических системах немаловаж-
ную, а порой и ведущую, роль в процессе диффузии, помимо точечных де-
фектов, играют такие дефекты структуры, как дислокации и дислокацион-
ные комплексы, границы зерен и границы фаз и т.д., механизмы диффузии 
с участием которых на данный момент до конца не изучены. В настоящее 
время существует большое число теоретических моделей диффузионных 
процессов с участием различных дефектов структуры, но они зачастую ос-
новываются на чисто гипотетических представлениях, вследствие чего воз-
никают несоответствия и противоречия среди существующих моделей. От-
сюда вытекает актуальность исследования диффузионных процессов в ме-
таллических системах на микроскопическом уровне. При этом одной из 
важнейших задач является выяснение роли дислокаций и свободного объе-
ма в механизме диффузии, поскольку, как считают многие авторы, в основ-
ном они определяют диффузионную проницаемость границ зерен, межфаз-
ных границ, а также металлов в условиях пластической деформации. Но 
проведение соответствующих экспериментов на практике весьма затрудни-
тельно, так как предполагает изучение динамики процесса на атомном 
уровне. Одним из решений этой проблемы является использование метода 
компьютерного моделирования. 
 В качестве металлической системы в настоящей работе взята си-
стема Ni-Al, что связано в первую очередь с высокой скоростью взаимной 
диффузии в этой системе при повышенных температурах. Кроме того, она 
является одной из систем, в которых возможно проведение самораспро-
страняющегося высокотемпературного синтеза (СВС). СВС является одним 
из перспективных в настоящее время технологических процессов. С его 
помощью в системе Ni-Al, как правило, получают интерметаллиды NiAl и 
Ni3Al, обладающие исключительно высокой термостабильностью и жаро-
стойкостью. Реакция СВС в системе Ni-Al на начальных стадиях протекает 
в режиме твердо-жидкофазного взаимодействия, которое к настоящему 
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времени является одним из наименее изученных диффузионных процессов. 
Помимо СВС, твердо-жидкофазное взаимодействие имеет место при таких 
технологических процессах, как сварка, пайка, кристаллизация из расплава 
и т.д. 
Таким образом, представляется актуальным изучение диффузии в металли-
ческих системах на микроскопическом уровне при твердофазном и твердо-
жидкофазном взаимодействиях. 
Целью работы является изучение методом молекулярной динамики вза-
имной диффузии и растворения в двумерной системе Ni-Al. 
Научная новизна. Изучен механизм взаимной диффузии в двумерной си-
стеме Ni-Al в случаях твердофазного и твердо-жидкофазного взаимодей-
ствий, предложен детальный атомистический механизм диффузии вблизи 
ядер дислокаций. Проведены исследования влияния на скорость взаимной 
диффузии взаимной ориентации фаз на границе, концентрации вакансий. 
Изучена взаимодиффузия в условиях деформации расчетной ячейки, а так-
же в случае наличия границ зерен в фазе Ni. Разработана методика постро-
ения диаграмм стабильности кристаллических фаз в металлических систе-
мах при температурах, близких к 0 К. Построена и апробирована диаграм-
ма стабильности для двумерной системы Ni-Al. Проведены исследования 
растворения округлой частицы Ni и частицы Ni неправильной формы в 
алюминиевой матрице, а также растворения алюминиевой прослойки меж-
ду двумя частицами Ni. 
Практическая ценность работы. Предложенный механизм взаимной 
диффузии, а также явления, связанные с диффузией и обнаруженные в 
настоящей работе, могут быть качественно перенесены на реальные трех-
мерные металлические системы и учтены при создании теоретических мо-
делей диффузии. Результаты исследования растворения компонентов в си-
стеме Ni-Al могут быть использованы при решении проблемы снижения 
температуры активации СВС и увеличения скорости горения. 
На защиту выносятся следующие положения: 
1. Роль дислокаций несоответствия в механизме взаимной диффузии в 
двумерной системе Ni-Al. Механизм диффузии атомов вблизи ядер дисло-
каций. 
2. Влияние на скорость взаимной диффузии в двумерной системе Ni-Al 
взаимной ориентации фаз на межфазной границе, концентрации вакансий, 
плотности дислокаций.  
3. Механизмы взаимной диффузии в области межфазной границы в дву-
мерной системе Ni-Al в случаях твердофазного и твердо-жидкофазного 
взаимодействий. 
Апробация работы. Результаты работы доложены на международных и 
российских конференциях: V международная школа-семинар “Эволюция 
дефектных структур в конденсированных средах”, Барнаул (2000); Interna-
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участием вакансии: атомы Ni отрываются от границы, а на их место встают 
атомы Al. 
5. Ориентация фазы Ni относительно межфазной границы после плавле-
ния Al практически не оказывает влияния на скорость диффузии. Ведущую 
роль в этом случае играет транспорт атомов Al к межфазной границе, кото-
рый связан со скоростью диффузии в объеме Al. 
6. При увеличении свободного объема в расчетной ячейке скорость диф-
фузии также увеличивается, но до некоторого значения свободного объема, 
при котором происходит образование пор в области межфазной границы, 
блокирующих диффузионную зону и снижающих скорость взаимной диф-
фузии. 
7. В случае наличия в фазе Ni межзеренной границы, пересекающей 
межфазную, при больших углах разориентации зерен возможно образова-
ние вследствие полиморфизма возле межфазной границы четверного стыка 
двух зерен Ni и двух Al. Диффузия протекает наиболее интенсивно возле 
такого стыка. 
8. Диффузия атомов Al с межзеренной границы в объем зерен Ni интен-
сифицируется за счет миграции границы и продвижения свободного объе-
ма вглубь зерен вследствие образования связей Ni-Al, имеющих иное меж-
атомное расстояние, чем связь Ni-Ni. 
9. В работе разработана методика построения диаграмм стабильности 
кристаллических фаз при температурах, близких к 0 К. Построена и апро-
бирована диаграмма стабильности для двумерной системы Ni-Al. 
10. При растворении компонентов в системе Ni-Al при твердофазном реа-
гировании важную роль играют явления, связанные с полиморфной пере-
ориентацией кристаллических фаз. Наименьшая скорость растворения об-
наружена для округлой частицы Ni, которая имеет способность разворачи-
ваться относительно алюминиевой матрицы до совпадения кристалличе-
ских ориентаций фаз Ni и Al, уменьшая тем самым плотность дислокаций 
несоответствия. Наибольшая скорость растворения обнаруживается при 
растворении частицы Ni неправильной формы в алюминиевой матрице и 
при растворении алюминиевой прослойки между двумя разориентирован-
ными частицами Ni. В последнем случае высокая плотность дислокаций 
обусловлена наличием двух межфазных границ и фронта «встречного» по-
лиморфизма в виде межзеренной границе в объеме Al. 

ЛИТЕРАТУРА 
1. Горлов Н.В. Моделирование на ЭВМ плоских дефектов в упорядочен-
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полиморфизма, возникшего в результате попытки Al повторить кристалли-
ческую ориентацию обеих фаз Ni, разориентированных относительно друг 
друга на угол 30°. Фронт «встречного» полиморфизма представлял собой 
межзеренную границу в фазе Al, параллельную двум межфазным. Наибо-
лее интенсивный рост температуры наблюдался при растворении алюми-
ниевой прослойки. После растворения фазы Al произошло уменьшение 
скорости растворения Ni и роста температуры. Уменьшение скорости рас-
творения было связано, в первую очередь, с уменьшением выигрыша в 
энергии при диффузионном перемещении атомов: число новых связей Ni-
Al, образующихся при таком перемещении, становилось со временем 
меньше, чем в начале эксперимента. На уменьшение скорости растворения 
влияло также то, что в процессе растворения межфазная граница Ni и смеси 
Ni+Al удалялась от области повышенного свободного объема в центре рас-
четной ячейки. На расположение области повышенного свободного объема, 
в частности, оказывала влияние повышенная концентрация Al в этом месте. 
 

ОСНОВНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ И ВЫВОДЫ 

1. Механизм взаимной диффузии в двумерной системе Ni-Al в области 
межфазной границы при твердофазном взаимодействии тесно связан с дис-
локациями несоответствия, ядра которых выступают в качестве областей 
локальной аморфизации. Ведущий механизм диффузии заключается в кор-
релированных скачках атомов “по вакансиям” вблизи ядер дислокаций, в 
результате чего происходит циклический обмен местами атомов Ni и Al. 
При этом скорость диффузии зависит от плотности дислокаций несоответ-
ствия. 
2. При твердофазном контакте на границе фаз Ni и Al на скорость взаим-
ной диффузии, где преимущественно диффундирует Ni в объем Al, помимо 
плотности дислокаций несоответствия, оказывает влияние ориентация фа-
зы Ni относительно межфазной границы. Скорость взаимодиффузии тогда 
больше, когда у приграничных атомов Ni больше соседних атомов Al. 
3. Интенсификация взаимодиффузии при твердофазном взаимодействии 
во многом обусловлена продвижением свободного объема в процессе диф-
фузии в фазу Al (как более пластичную) вследствие образования связей Ni-
Al, имеющих меньшее межатомное расстояние, чем связь Al-Al. Вместе с 
этим происходит «прорастание» дислокаций несоответствия в сторону фа-
зы Al. Продвижение свободного объема может быть вызвано также движе-
нием фронта полиморфизма вглубь Al, при этом в Al образуется межзерен-
ная граница. 
4. При плавлении Al происходит ускорение диффузии, связанное с уве-
личением, вследствие аморфизации, свободного объема в Al. В этом случае 
на межфазной границе также преобладает обменный механизм диффузии с 
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СОДЕРЖАНИЕ РАБОТЫ 

Во введении обосновывается актуальность исследуемой проблемы, сфор-
мулирована цель диссертационной работы,  описаны научная новизна, 
практическая ценность, основные защищаемые положения. Дается краткое 
содержание работы по главам. 
В первой главе приведен обзор теоретических представлений о механизмах 
диффузии в металлических системах. Особое внимание уделяется меха-
низмам диффузии с участием дислокаций, которые являются определяю-
щими при диффузии по границам зерен и границам фаз, в условиях пласти-
ческой деформации металлов. Приводится также обзор литературы по про-
блеме СВС в системе Ni-Al. Подробно рассматриваются вопросы, касаю-
щиеся механизма инициации СВС и способов снижения температуры ини-
циации. Кроме того, в первой главе описаны методы компьютерного моде-
лирования, применяемые в физике конденсированного состояния. В конце 
главы сформулированы основные задачи диссертационной работы. 
Во второй главе приведено описание молекулярно-динамической модели 
взаимодействия в двумерной системе Ni-Al, обосновываются допущения, 
используемые в модели. 
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В методе молекулярной динамики поведение заданной совокупности ато-
мов описывается в рамках классической механики системой обыкновенных 
дифференциальных уравнений движения в форме Ньютона, численное ре-
шение которых осуществляется на компьютере. Взаимодействие атомов 
предполагается зависящим лишь от межатомного расстояния. 
Взаимодействия атомов в двухкомпонентной системе Ni-Al описывались 
парными центральными потенциалами межатомного взаимодействия Мор-
за. Параметры потенциалов были взяты из работы [1], где для взаимодей-
ствия атомов одного сорта они определялись по значениям энергии субли-
мации, параметра решетки и объемного модуля упругости; при расчете па-
раметров, описывающих взаимодействие Ni-Al, использовались значения 
энергий образования сдвиговых антифазных границ в интерметаллиде 
Ni3Al. Радиус  действия  потенциалов  ограничивался расстоянием 8 А°, что 
соответствует 4 координационным сферам в двумерном кристалле Al и 5 в 
кристалле Ni при температуре 0 К. Как показал предварительный анализ, в 
этом случае относительно 10 координационных сфер (в двумерном кри-
сталле) остаются неучтенными вклады по энергии связи: 0,71% для Al и 
0,08% для Ni. Расчетная ячейка в экспериментах содержала от 2000 до 4200 
атомов. Кристаллические фазы задавались с гексагональной упаковкой.  
Во многих экспериментах стояла задача предварительного построения 
стартовой структуры расчетной ячейки, стабильной при температурах, 
близких к абсолютному нулю. Это обусловлено тем, что в основном экспе-
рименте при нестабильной начальной конфигурации ячеек возможен из-
лишний рост температуры в процессе динамической релаксации. Построе-
ние стартовой структуры включало: построение конфигурации расчетной 
ячейки, динамическую релаксацию до стабилизации кинетической энергии, 
сверхбыстрое охлаждение до минимально низкой температуры. 
Построение конфигурации зависело от поставленной задачи и включало 
такие аспекты, как структура расчетной ячейки и граничные условия. В 
работе применялось четыре типа граничных условий: периодические, гиб-
кие, свободные и жесткие. Периодические граничные условия применялись 
практически всегда. Остальные граничные условия использовались в ком-
бинации с периодическими. Гибкие применялись при значительном изме-
нении термодинамических параметров, позволяя расчетной ячейке менять 
объем вследствие изменения температуры или давления. Свободные усло-
вия накладывались в тех случаях, когда заострялось внимание на тепловом 
расширении расчетного блока. В некоторых задачах для удержания струк-
туры расчетной ячейки применялись жесткие граничные условия, напри-
мер, при удержании слишком высокой концентрации вакансий в расчетном 
блоке или для сохранения межзеренной границы в кристаллической струк-
туре одного из компонентов биметалла. 

 19

 
а) 

 
б) 

 
в) 

Рис.12. Изменение фазового состава в охлажденной на различных этапах экспери-
мента расчетной ячейке: а) при растворении округлой частицы Ni в алюминиевой 
матрице (CNi=41,46%); б) при растворении гантелеобразной частицы (CNi=29,9%); в) 
при растворении алюминиевой прослойки между двумя частицами Ni (CNi=75%). 

 
 Отличительной особенностью растворения округлой частицы Ni в 
алюминиевой матрице являлось то, что при твердофазном контакте имел 
место поворот частицы относительно алюминиевой матрицы до совпадения 
кристаллических ориентаций фаз Ni и Al. Вследствие этого уменьшалась 
плотность дислокаций несоответствия на межфазной границе. Поворот ган-
телеобразной частицы Ni относительно алюминиевой матрицы не наблю-
дался. Плотность дислокаций, обусловленная несоответствием параметров 
решеток и ориентаций фаз Ni и Al, оставалась относительно постоянной. 
Скорость диффузии при растворении гантелеобразной частицы была выше 
(в условиях одинаковой температуры), процесс растворения наблюдался 
уже при температуре 850 К. Более высокая скорость растворения гантеле-
образной частицы, по сравнению с округлой, была связана, кроме того, с 
более высокой долей межфазной границы относительно объема частицы. 
 В стартовой расчетной ячейке, содержащей алюминиевую про-
слойку между двумя частицами Ni, наблюдалась наибольшая плотность 
дислокаций по сравнению с двумя предыдущими опытами. Растворение 
наблюдалось при температуре 800 К. Высокая плотность дислокаций была 
обусловлена наличием двух межфазных границ и фронтом «встречного» 
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Рис.11. Картина атомных рядов охлажденной расчетной ячейки после эксперимен-
та: а) по растворению гантелеобразной частицы Ni в алюминиевой матрице в тече-
ние 0,5 нс при начальной температуре 1000 К, угловой диапазон (относительно оси 
x) 90°-150°; б) по растворению алюминиевой прослойки между двумя частицами Ni 
в течение 0,7 нс при начальной температуре 1200 К, угловой диапазон 30°-90°. Точ-

ками на линиях обозначены положения атомов Ni. 
 

 В связи с возникновением градиента концентрации компонентов в 
зоне диффузии на начальных этапах растворения наблюдалось соответ-
ствующее распределение фаз: при охлаждении расчетных ячеек зародыши 
интерметаллических фаз Ni3Al, Ni2Al и NiAl образовывались преимуще-
ственно возле межфазной границы Ni и смеси Ni+Al, когда как фазы NiAl2 
и NiAl3 преобладали при удалении от этой границы в сторону фазы Al. 
Кроме того, во всех случаях на начальном этапе растворения доминировала 
фаза NiAl3. Это связано с высокой диффузионной подвижностью атомов Ni 
в объеме Al, вследствие чего Ni быстро смешивался с Al и происходило 
образование фазы NiAl3. При последующем растворении концентрация Ni в 
объеме Al увеличивалась и фаза NiAl3 сменялась другой доминирующей 
фазой уже с большим содержанием Ni. Фазовый состав, который наблю-
дался в охлажденной в конце эксперимента расчетной ячейке, во всех слу-
чаях соответствовал диаграмме стабильности (рис.12). 
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Динамическая релаксация, после построения конфигурации расчетной 
ячейки, проводилась с помощью молекулярной динамики. Начальные ско-
рости атомов задавались равными нулю, что соответствовало начальной 
температуре 0 К. В процессе релаксации температура ячейки повышалась. 
При достижении некоторого значения, при котором происходила стабили-
зация кинетической энергии, рост температуры прекращался. После стаби-
лизации температуры ячейка подвергалась сверхбыстрому охлаждению. 
Все скорости атомов периодически, когда колебания кинетической энергии 
достигали максимумов, приравнивались нулю до тех пор, пока атомы не 
занимали равновесных позиций и больше не наблюдался рост температуры. 
При запуске основного эксперимента считалось, что созданная структура 
расчетной ячейки стабильна при температурах, близких к абсолютному 
нулю. Начальная температура в основном эксперименте задавалась через 
начальные скорости атомов с помощью выражений 
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где iх  - вектор скорости i-го атома, υкв – среднеквадратичная скорость ато-
ма, ζ - мерность системы, kБ – постоянная Больцмана, T – температура, mi – 
масса i-го атома, N – число атомов в расчетной ячейке. 
В связи с тем, что исследования направлены на изучение взаимодействия в 
системе Ni-Al не только при твердофазном, но и при твердо-жидкофазном 
контакте, в работе была проведена апробация потенциалов межатомного 
взаимодействия на описание фазовых переходов твердое состояние – жид-
кость и теплового расширения двумерных металлов Al и Ni. 
Температура плавления определялась по скрытой теплоте плавления. Для 
разрушения кристаллической структуры требуется некоторая энергия: при 
нагревании расчетной ячейки выше температуры плавления затраты энер-
гии можно обнаружить по спаду температуры (кинетической энергии) рас-
четного блока. В результате молекулярно-динамических экспериментов 
было обнаружено, что при использовании потенциалов Морза температура 
плавления двумерного Al имеет значение ∼1000 К, двумерного Ni ∼1750 К. 
Хотя значения получены для двумерных металлов, они близки со значени-
ями для трехмерных: 933 К для Al и 1726 К для Ni. Следует отметить, что 
для двумерного Al, взаимодействия атомов которого описывались потен-
циалом Леннарда-Джонса [2], температура плавления оказалась равной 
∼1250 К. 
Тепловое расширение двумерных металлов Ni и Al определялось двумя 
способами. В первом способе начальный параметр решетки соответствовал 
кристаллу при температуре 0 К, а начальная температура варьировалась от 
0 до 2000 К. В процессе динамической релаксации расчетная ячейка быстро 
расширялась, после чего ее площадь колебалась относительно некоторого 
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среднего значения. При этом рассчитывалось среднее относительное изме-
нение площади расчетной ячейки ∆S=(S-S0)/S0. Во втором способе для каж-
дой рассматриваемой температуры подбирался начальный параметр решет-
ки таким образом, чтобы в ходе эксперимента колебания величины ∆S бы-
ли минимальны. По параметру решетки определялся температурный коэф-
фициент линейного расширения. Второй способ является более точным, он 
не требует слишком долгой динамической релаксации и не приводит к рез-
кому расширению расчетной ячейки, как это имеет место в первом способе. 
На рис.1 изображены графики зависимостей температурного коэффициента 
линейного расширения от температуры для двумерных Al и Ni, определен-
ные обоими способами. Для сравнения приводятся зависимости, взятые из 
справочников [3, 4] и соответствующие реальным трехмерным материалам. 
  

 
а) б) 

Рис.1. Температурный коэффициент линейного расширения двумерных Al (а) и     
Ni (б) в зависимости от температуры: 1 – определенный по первому способу; 2 – по 

второму способу; 3 – справочные данные для трехмерных металлов [3, 4]. 
 

В последующих экспериментах использовались результаты, полученные с 
помощью второго способа. Начальный параметр решетки задавался с уче-
том теплового расширения, соответствующего начальной температуре. 
Для анализа структуры во время основных экспериментов на различных 
этапах взаимодействия в системе Ni-Al использовалось сверхбыстрое 
охлаждение расчетных ячеек, включая случаи, когда в ячейке присутство-
вала жидкая фаза. В работе был проведен анализ, направленный на выясне-
ние различий процесса сверхбыстрого охлаждения двумерных металлов от 
охлаждения трехмерных. Известно, что с помощью сверхбыстрого охла-
ждения реальных расплавов возможно получение так называемых металли-
ческих стекол, т.е. металлов в аморфном состоянии. В работе было обна-
ружено, что в используемой молекулярно-динамической модели двумер-
ные металлы в твердом состоянии не могут иметь аморфного состояния 
(даже при скорости охлаждения ∼1016 К/с), возможны лишь поликристал-
лическое и кристаллическое состояния. Это связано с тем, что ближний 
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частицы Ni в алюминиевой матрице и растворение алюминиевой прослой-
ки между двумя частицами Ni. 
Стартовая расчетная ячейка, предназначенная для исследования растворе-
ния округлой частицы Ni в алюминиевой матрице, включала 3618 атомов, 
из них 1500 Ni (41,46%) и 2118 Al (58,54%). Диаметр частицы Ni составлял 
примерно 10 нм. Расчетная ячейка, предназначенная для исследования рас-
творения гантелеобразной частицы Ni в алюминиевой матрице, содержала 
4158 атомов, из них 1243 Ni (29,9%) и 2915 Al (70,1%). Гантелеобразная 
частица Ni представляла собой как бы две слипшиеся округлые частицы 
диаметром 8 нм и 5 нм. В наиболее узком месте (в месте слипания частиц) 
частица Ni имела размер 2,2 нм. Разориентация кристаллических фаз Ni и 
Al составляла 19°. В эксперименте по растворению алюминиевой прослой-
ки между двумя частицами Ni расчетная ячейка создавалась в виде прямо-
угольного блока, состоящего из трех кристаллических слоев Ni, Al, Ni. 
Слои Ni строились с разориентацией 30° относительно друг друга. Взаим-
ная ориентация фаз γ/θ на межфазных границах Ni-Al имела значения 0°/0° 
и 30°/30°. Расчетная ячейка содержала 3310 атомов, из них 2482 Ni (75%) и 
828 Al (25%). Ширина алюминиевой прослойки составляла 4,7 нм. 
Во всех случаях в процессе растворения наблюдалось “прорастание” дис-
локаций несоответствия в растворитель (рис.11). Это было вызвано несоот-
ветствием межатомных расстояний в растворителе и образующейся смеси 
Ni+Al. При растворении происходило интенсивное тепловыделение вслед-
ствие образования новых энергетически более выгодных связей Ni-Al. При 
этом максимальная температура зависела от концентрации компонентов в 
системе. При растворении округлой частицы Ni в алюминиевой матрице 
при начальной температуре 1200 К к моменту полного растворения части-
цы (через 1,2 нс с начала эксперимента) температура ячейки поднялась до 
1940 К. При растворении гантелеобразной – до 1750 К (1,2 нс с начала экс-
перимента). При растворении алюминиевой прослойки между двумя части-
цами Ni к моменту времени 2 нс температура составляла 1900 К, при этом 
алюминиевая прослойка растворилась полностью, а Ni на 89,2%. 
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Рис.8. Диаграмма стабильности фаз для двумерной системы Ni-Al. I – энергия связи 
в системе Ni-Al, содержащей несмешанные фазы Ni и Al; II – разупорядоченного 
сплава; III – соответствующая стабильным упорядоченным фазам: 1) Al+NiAl2, 2) 
NiAl2+NiAl, 3) NiAl+Ni2Al, 4) Ni2Al+Ni3Al, 5) Ni3Al+Ni4Al, 6) Ni4Al+Ni. Точки на 
диаграмме – энергия связи, соответствующая различным вариантам сверхструктур 

для системы Ni-Al. 
 

Среди рассмотренных сверхструктур наиболее стабильными оказались те, 
которые имеют наивысший порядок симметрии (рис.9). Сверхструктуры 
NiAl4 и NiAl3 не попали на кривую стабильности, но, по всей видимости, 
могут наблюдаться в системе Ni-Al как метастабильные фазы (рис.10). 

 

 

 

 
Рис.9. Стабильные сверхструктуры в двумерной системе Ni-Al. 

  

 

  

Рис.10. Наиболее вероятные метастабильные сверхструктуры. 
 

В качестве сырья для СВС используют, как правило, смесь порошков ком-
понентов. В начале реакции в системе Ni-Al при плавлении алюминия про-
исходит обволакивание им более тугоплавких частиц Ni. Исходя из этого, 
для комплексного изучения явлений, сопровождающих растворение ком-
понентов в системе Ni-Al, создавалась модель, имитирующая растворение 
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порядок, характерный для трехмерных металлических стекол, обусловлен, 
как считают многие авторы, метастабильной тетраэдрической упаковкой (с 
помощью которой нельзя заполнить трехмерное пространство), в то время 
как ближний порядок двумерных металлов, как в жидком, так и в твердом 
состояниях, базируется на гексагональной упаковке. 
В третьей главе приводятся результаты исследования с помощью метода 
молекулярной динамики взаимной диффузии в двумерной системе Ni-Al в 
области межфазной границы в случаях твердофазного и твердо-
жидкофазного взаимодействий. Изучается влияние на скорость и механизм 
диффузии температуры, взаимной ориентации фаз на границе, концентра-
ции вакансий; проводится исследование взаимодиффузии в условиях де-
формации расчетной ячейки, а также в случае наличия границ зерен в фазе 
Ni. 
Для исследования влияния взаимной ориентации кристаллических фаз Ni и 
Al на скорость диффузии использовалось девять различных ориентаций. 
Взаимная ориентация обозначалась двойным углом γ/θ, где γ - угол между 
линией межфазной границы и плотноупакованными атомными рядами кри-
сталла Ni, θ - угол разориентации кристаллов Al и Ni. 
После динамической релаксации расчетных ячеек на межфазной границе 
наблюдались дислокации несоответствия, ориентированные сразу в двух из 
трех плотноупакованных направлений. Существование дислокаций парами 
– характерная особенность дислокаций в двумерных гексагональных кри-
сталлах. Чаще всего такая пара имеет общее ядро ввиду энергетической 
выгодности. Парность обусловлена высоким порядком осевой симметрии: 
сдвиг в одном из плотноупакованных направлений вызывает смещение сра-
зу двух плотноупакованных атомных рядов, угол между которыми состав-
ляет 60°. Плотность дислокаций несоответствия на межфазной границе 
определялась по формуле 

∑
−=

°+θ−γ−°−°+γ−°
=ρ

1,0,1 75,0
)6030cos()6030cos(

i NiAl

NiAl

rr
irir

,             (2) 

где ρ - число дислокаций в единице длины межфазной границы, Alr и Nir - 
радиусы первой координационной сферы в двумерных кристаллах Al и Ni. 
Формула (2) учитывает размерные несоответствия во всех трех плотноупа-
кованных направлениях двумерной гексагональной упаковки. Из формулы 
(2) следует, что наименьшие плотности дислокаций соответствуют меж-
фазным границам с одинаково ориентированными фазами Ni и Al (θ=0). 
Этот факт обуславливает тенденцию фазы Al к полиморфной переориента-
ции: повторению кристаллической ориентации Ni, что неоднократно 
наблюдалось в экспериментах. 
Для количественной оценки взаимной диффузии в данной модели был вве-
ден параметр δ - средняя глубина проникновения диффундирующих атомов 
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одного компонента биметалла в область другого относительно начального 
положения межфазной границы: 
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где n – число атомов данного компонента, диффундировавших в область 
второго компонента; n0 – число атомов в приграничном атомном ряду дан-
ного компонента до начала эксперимента; ri – расстояние между начальным 
положением приграничного атомного ряда и i-ым атомом данного компо-
нента, диффундировавшим в область другого. 
 Температура активации взаимодиффузии T*, т.е. температура, при 
которой происходит активация взаимодиффузии в используемой модели, 
определялась по зависимостям δ(t)T. Считалось, что начало процесса соот-
ветствует той температуре, при которой наблюдается постоянный рост δ в 
ходе эксперимента (при T<T*  δ(t)T ≈const). В таблице 1 приведены значе-
ния температуры активации взаимодиффузии в двумерной системе Ni-Al 
при различной взаимной ориентации фаз. Продолжительность эксперимен-
тов по определению T* составляла 0,3 нс. Кроме температуры активации, в 
таблице 1 приведены значения плотности дислокаций несоответствия, рас-
считанные по формуле (2) для температур 0 К (ρ0) и 990 К (ρ). 
Как видно из таблицы 1, на температуру активации взаимодиффузии, по-
мимо плотности дислокаций несоответствия, оказывает влияние ориента-
ция фазы Ni относительно межфазной границы γ. По всей видимости, это 
связано с подвижностью приграничных атомов Ni. В случае ориентации 
γ=0° приграничные атомы Ni находятся в более узкой потенциальной яме, 
имея по четыре соседних атома Ni, чем при γ=19° и γ=30°, когда пригра-
ничные атомы Ni имеют всего три атома Ni в первой координационной 
сфере. Следует отметить, что все значения T*, найденные с помощью мето-
да молекулярной динамики, близки к температуре плавления Al (1000 К в 
данной модели). 

Таблица 1 
Температура активации взаимодиффузии в двумерной системе Ni-Al при раз-

личной взаимной ориентации фаз 
γ/θ ρ0⋅10, А°-1 ρ⋅10, А°-1 ∼T*, К 

0°/0° 1,03 1,13 1000 
0°/19° 2,65 2,69 1000 
0°/30° 3,87 3,85 1000 
19°/0° 1,16 1,28 1000 
19°/11° 1,98 2,01 980 
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а) 

 
б) 

Рис.7. Миграция межзеренной границы в процессе эксперимента при температуре  
1200 К: а) ориентация зерен 30°/30°, продолжительность эксперимента 0,5 нс; б) 

ориентация 11°/22°, продолжительность эксперимента 0,2 нс. 
 

В четвертой главе приводятся результаты молекулярно-динамических 
экспериментов по растворению округлой и гантелеобразной частиц Ni в 
алюминиевой матрице, а также по растворению алюминиевой прослойки 
между двумя частицами Ni. 
В эксперименте по растворению предполагалось изучение фазового состава 
после сверхбыстрого охлаждения расчетной ячейки на различных этапах 
процесса. Сверхбыстрое охлаждение проводилось для восстановления кри-
сталлической структуры ячейки. Следует отметить, что фазы, образующие-
ся в двумерной системе Ni-Al, отличаются от фаз, характерных для трех-
мерной. В связи с этим, в первом разделе главы приводится описание воз-
можных фаз в двумерной системе Ni-Al.  
Термодинамическая стабильность фаз рассматривалась при температурах, 
близких к 0 К. Анализировались различные варианты сверхструктур для 
стехиометрических составов АВ, А2В, А3В, А4В. Их стабильность опреде-
лялась с помощью диаграммы, на которой отмечались значения энергии 
связи для возможных фазовых составов в зависимости от концентрации 
компонентов в расчетной ячейке. На диаграмме выделялись наименьшие 
значения энергии связи для соответствующих концентраций. Фазовый со-
став, соответствующий этим значениям, определялся как стабильный. На 
рис.8 представлена диаграмма стабильности фаз для двумерной системы 
Ni-Al при температурах, близких к 0 К. На диаграмме изображены три кри-
вые: кривая стабильных фазовых составов; кривая, соответствующая разу-
порядоченному сплаву и кривая, соответствующая системе Ni-Al, содер-
жащей чистые компоненты Ni и Al в несмешанном виде (без учета взаимо-
действия на межфазной границе). 
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плавления Al эта доля свободного объема становится относительно не-
большой на фоне той, которая возникает при аморфизации Al. 
В работе также были проведены исследования диффузии Al по межзерен-
ным границам в фазе Ni. При больших значениях угла разориентации зерен 
θ после первичной релаксации в структуре Al образовывалась межзеренная 
граница в области пересечения межзеренной границы в Ni и межфазной 
границы. Такое явление было вызвано полиморфизмом на межфазной гра-
нице, в результате которого в расчетной ячейке возникал четверной стык: 
двух зерен Ni и двух Al (рис.6). В этом случае межзеренная граница, пере-
секающая межфазную, представляла собой своеобразный “канал свободно-
го объема”, обладающий повышенной диффузионной проницаемостью. 
В ходе экспериментов наблюдалась более интенсивная диффузия атомов Ni 
в Al в области пересечения межзеренной и межфазной границ. Атомы Al 
также диффундировали по межзеренным границам в объем Ni, но менее 
интенсивно, чем атомы Ni в Al. Механизм диффузии в направлении между 
ядрами зернограничных дислокаций предположительно заключался в цик-
лическом обмене местами атомов между ядрами с участием вакансий (ана-
логично механизму диффузии вблизи ядер дислокаций несоответствия), 
появление которых обуславливалось повышенным свободным объемом в 
ядрах, причем немаловажную роль при этом играло колебание вследствие 
тепловых флуктуаций местоположений самих ядер. Диффузия атомов Al с 
межзеренной границы в объем зерен Ni (так называемый отсос диффунди-
рующих атомов), в данной модели был связан с колебанием положения 
(миграцией) межзеренной границы (рис.7) и продвижением свободного 
объема вглубь зерен вследствие образования связей Ni-Al, имеющих боль-
шее межатомное расстояние, чем связь Ni-Ni. 

 
а) 

 

 
б) 

Рис.6. Четверной стык в расчетных ячейках с ориентациями зерен в фазе Ni 30°/30° 
(а) и 11°/19° (б). 
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19°/19° 2,95 2,95 950 
30°/0° 1,19 1,30 980 
30°/11° 1,94 1,95 950 
30°/30° 4,46 4,37 900 

 
Из наблюдения динамики системы в процессе эксперимента было обнару-
жено, что акт диффузии до температуры плавления Al состоит в основном 
из комбинации коррелированных скачков вакансии вблизи ядра дислока-
ции несоответствия, в результате которых атом Al занимает прежнее место 
атома Ni (рис.2). Пустоты в ядрах дислокаций в процессе тепловых колеба-
ний атомов могут вести себя подобно вакансиям при больших отклонениях 
соседних атомов. В такие моменты увеличивается вероятность занятия од-
ним из соседних атомов прежнего положения вакансии. Скачки атомов “по 
вакансиям” происходят преимущественно вдоль плотноупакованных рядов, 
поскольку такой скачек имеет относительно меньшую энергию активации. 
Циклический обменный механизм с участием вакансии (рис.2) может 
включать и более трех атомов, но во всех случаях процесс активизируется 
вблизи областей локальной аморфизации. 
Углубление диффундирующих атомов в фазу того или иного компонента 
связано с продвижением свободного объема, в данном случае в сторону Al 
(как более пластичного). В основном это обусловлено размерным несоот-
ветствием межатомных связей Ni-Al и Al-Al, вследствие чего появляются 
искажения решетки. Вместе с этим наблюдается “прорастание” дислокаций 
несоответствия в объем Al (рис.3а). Вторым фактором продвижения сво-
бодного объема может служить полиморфизм (рис.3б), распространяю-
щийся вглубь более пластичного материала и создающий искажения ре-
шетки на фронте своего распространения, который, по сути, является меж-
зеренной границей. 

 
а) 

 
б) 

Рис.2. Примеры актов диффузии на межфазных границах с взаимной ориентацией 
фаз 19°/0° (а) и 30°/0° (б). Атомы Ni - черные, Al – серые. 

 



 12

 
а) 

 
б) 

Рис.3. Продвижение свободного объема в Al: а) “прорастание” дислокаций несоот-
ветствия; б) движение фронта полиморфизма. 

 
При температурах выше температуры плавления Al на межфазной границе 
также преобладает обменный механизм диффузии с участием вакансии: 
более подвижным атомам жидкого Al проще занять прежнее положение 
диффундировавшего атома Ni, чем никелю пустить в объем кристалла ва-
кансию. На этом этапе можно было бы предположить, что Ni должен диф-
фундировать интенсивней при γ=30°, чем при γ=0°, за счет большей по-
движности приграничных атомов. Но, как оказалось, влияние угла ориен-
тации фазы Ni относительно границы незначительно и практически не ме-
няет вид концентрационной зависимости в диффузионной зоне (рис.4). По-
видимому, главную роль в данном случае играет транспорт атомов Al к 
межфазной границе, который определяется скоростью диффузии в объеме 
Al. 
 

Рис.4. Концентрационные зависимости CNi(y) после эксперимента при температуре 
1250 К в течение 0,5 нс при начальных ориентациях фаз 0°/0°, 19°/0° и 30°/0°. Зна-

чение y=0 соответствует начальному положению межфазной границы. 
 

Как видно из рис.4, межфазная граница в процессе взаимной диффузии 
смещается в сторону Ni. Это связано с тем, что атомы Ni диффундируют в 
Al значительно интенсивней, чем атомы Al в Ni. Коэффициенты диффузии, 
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рассчитанные для приведенных зависимостей по методу Матано: DNi 

≈3,6⋅10-9 м2/с (СNi=0,1); DAl ≈2,7⋅10-10 м2/с (СNi=0,6). 
При увеличении свободного объема в расчетной ячейке справедливо ожи-
дать увеличения скорости диффузии, но, с другой стороны, при высоких 
значениях концентрации вакансий возможно образование пор и блокирова-
ние ими диффузионной зоны. При исследовании зависимости скорости 
диффузии от концентрации вакансий СВ диффузия характеризовалась сред-
ней глубиной проникновения диффундирующих атомов δ (3). Эксперимент 
проводился при одной и той же температуре для различных концентраций 
вакансий. На рис.5 приведены зависимости параметров δNi(СВ) и δAl(СВ) в 
момент времени 0,1 нс при температуре 1400 К. Рассматривались две 
начальные ориентации фаз: 0°/0° и 30°/0°. 
Из рис.5 видно, что зависимость δNi(CВ) для обеих ориентаций 0°/0° и 
30°/0° имеет максимум в области концентраций вакансий 8%. При CВ≈8% в 
используемой модели вакансии начинали объединяться в поры, которые 
располагались преимущественно в приграничной области фазы Al и ча-
стично блокировали диффузионную зону. Диффузия протекала по каналам 
между порами, которые сужались при увеличении размеров пор. При 
СВ>∼25% наблюдалось практически полное блокирование зоны диффузии 
порами – величина δ со временем не изменялась. 

 
Рис.5. Зависимость средней глубины проникновения атомов δ в момент времени 0,1 

нс от концентрации вакансий при температуре 1400 К. 
 

При пластической деформации расчетных ячеек вдоль межфазной границы 
имело место искривление границы и появление высокой плотности дисло-
каций. Температура активации взаимодиффузии при одноосной деформа-
ции ε=-10% оказалась ниже почти на 100 К для ориентации фаз 30°/0° (850 
К) и на 50 К для 0°/0° (950 К) по сравнению с температурой активации в 
недеформированных расчетных ячейках. Однако увеличение свободного 
объема вследствие пластической деформации, оказывает значительное вли-
яние на скорость диффузии лишь до температуры плавления Al. После 


