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АНОТАЦІЯ 

Плечистий В. С. Вивчення процесів фазоутворення на межі рідина-

кристал в нанокомпозитах з металевою матрицею. – Кваліфікаційна 

наукова праця на правах рукопису. 

 

Дисертація на здобуття наукового ступеня доктора філософії за 

спеціальністю 104 “Фізика та астрономія” (10 – Природничі науки). – 

Львівський національний університет імені Івана Франка, Львів, 2023. 

Робота присвячена дослідженню структури, атомного складу, процесів 

плавлення та дифузії, а також обчисленню деяких поверхневих та міжфазних 

властивостей одно- та двокомпонентних систем на основі кремнію, золота , 

міді та алюмінію. 

Розвиток сучасних технологій пов’язаний з дослідженням матеріалів на 

наномасштабному рівні у випадку нуль-, одно- та двовимірних об’єктів. Такі 

наноматеріали завдяки своїм унікальним властивостям можуть змінювати 

властивості об’ємних матеріалів у які вони уведені. У цьому випадку йдеться 

про композитні матеріали у тому числі й з металевою матрицею. Особливої 

уваги заслуговують дослідження взаємодії та рівноважного або 

нерівноважного співіснування наноматеріалів з об’ємною матрицею, що є 

основою сучасного матеріалознавства композитних матеріалів. Взаємодія та 

співіснування двох фаз (рідкої та кристалічної) відіграє важливу роль також у 

випадку вирощування монокристалів та отримання тонких плівок методами 

епітаксії та інших технологічних процесах.  

Стабільність границі між фазами у випадку одно- та 

багатокомпонентних систем залежить головно від атомного складу та 

термодинамічних параметрів, які характерні для матеріалу. Зрозуміло, що 

основними параметрами в цьому випадку є температура та тиск. Зважаючи на 

те, що за звичайних умов синтезу та використання нанокомпозитів всі 

технологічні процеси відбуваються за атмосферного тиску, то досліджуючи 

такі матеріали основну увагу зосереджують на залежності структури та 
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властивостей від атомного складу та температури матеріалу. Основною 

проблемою вивчення наноматеріалів в реальному часі є відсутність прямих 

експериментальних методик для таких досліджень на атомному рівні. Тому, 

значної популярності у цьому випадку набули методи комп’ютерного 

моделювання, які дають змогу вивчити як атомну структуру, так і властивості 

наноматеріалів будь-якої розмірності. 

Дана робота стосується вивчення структури та деяких властивостей 

міжфазної границі в однокомпонентних та двокомпонентних системах 

методом молекулярної динаміки (МД). Для моделювання застосовували 

класичний метод МД з використанням пакету LAMMPS. Взаємодію між 

атомами задавали за допомогою потенціалів отриманих використовуючи 

метод зануреного атома або модифікований метод зануреного атома. 

Результати моделювання аналізували з використанням вже наявних та 

власних комп’ютерних алгоритмів та програм. 

Використовуючи результати моделювання та їхнього аналізу проведено 

дослідження структури тонких шарів в області міжфазної границі 

досліджених матеріалів з використанням тривимірних та двовимірних парних 

кореляційних функцій, а також параметрів отриманих на їхній основі. Аналіз 

міжфазної границі здійснено з використанням так званих профілю атомної 

густини та атомної концентрації для двокомпонентних систем. Для 

однокомпонентних матеріалів обчислено поверхневу енергію, а також 

запропоновано метод обчислення коефіцієнта температуропровідності та 

теплопровідності. Для досліджень було вибрано матеріали які найчастіше 

використовують в сучасних технологіях, зокрема мідь, алюміній, золото та 

кремній, а також двокомпонентну комбінацію вказаних металів та кремнію. 

У випадку однокомпонентних матеріалів показано, що процес їхнього 

плавлення починається на поверхні за температур нижчих за рівноважну. 

Залежності міжатомних відстаней від відстані до поверхні свідчить про 

слабке впорядкування поверхневих атомів порівняно з об’ємом, а також їхню 

стрибкоподібну зміну при досягненні температури плавлення.  
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Крім парних кореляційних функцій для аналізу атомної конфігурації 

поверхневих шарів однокомпонентних матеріалів було використано розподіл 

координаційних чисел та залежності вільного об’єму від температури та 

відстані атомного шару до поверхні. Зокрема, показано що загальною рисою 

залежності вільного об’єму міді від відстані до поверхні є досить великі 

значення цієї величини в поверхневих шарах та його зменшення в напрямі до 

центру модельної комірки. На великих відстанях від поверхні значення 

вільного об’єму є співмірними з відповідною величиною для кристалічної 

міді. Подібні результати було отримано і для інших матеріалів. Такі великі 

значення вільного об’єму на поверхні сприяє інтенсифікації поверхневої 

дифузії, що стає більш важливим у випадку двокомпонентних та 

багатокомпонентних систем. 

Виявлено самоорганізацію атомів золота на поверхні кремнію та 

формування кластерів золота як у випадку невеликого покриття кремнієвої 

підкладки, так і у випадку рівномірного заповнення поверхні кремнію 

атомами золота. Встановлено, що для випадку неповністю заповненої 

атомами золота поверхні кремнію підвищення температури призводить до 

збільшення кількості зміщень атомів золота, які співмірні з розміром атома 

кремнію. Показано, що температурна стабільність кластерів золота 

зменшується зі зменшенням кількості атомів золота в кластері. Розрахунок 

енергії активації, яка необхідна для одного стрибка атома золота на поверхні 

кремнію дав змогу встановити, що вона зростає зі зменшенням кількості 

атомів в кластері. 

Дослідження взаємодії золота, міді та алюмінію з кремнієм показало 

істотний вплив евтектичних реакцій в цих системах на процес дифузійного 

перемішування. Встановлено, що нагрівання систем метал-кремній в цих 

дослідженнях веде до контактного плавлення на межі розділу фаз при 

наближенні температури до точки плавлення сплаву евтектичної 

концентрації. 
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Встановлено, що евтектична реакція при взаємодії декількох атомних 

моношарів золота з кремнієм відіграє вирішальну роль у процесі змішування 

золота та кремнію. При температурах як нижче евтектичної точки, так і вище 

від неї виявлено наявність упорядкованих атомних шарів на межі Au-Si. 

Показано, що реакція кремній-золото починається вже на початку 

формування межі розділу, а для початку реакції не потрібна критична 

товщина шару металу. 

Для випадку системи золото-кремній виявлено дві температурні області 

в яких суттєво відрізняються механізми дифузії. В діапазоні температур 

425K-625 K процес дифузії відбувається відповідно до вакансійного 

механізму. В інтервалі більш високих температур (625К – 925К) дифузія 

атомів відбувається інтенсивніше, тому можна вважати, що основну роль у 

процесі дифузії відіграє колективний механізм, який пов’язаний з рухом груп 

атомів. Зважаючи на те, що такий механізм дифузії характерний для 

розплавів, можемо вважати що вище температури 625К верхня частина 

системи золото-кремній є розплавленою. 

Моделювання дифузійної взаємодії міді та кремнію показало, що у 

випадку розміщення двох, трьох і чотирьох атомних шарів міді на поверхні 

кремнію вже через 0,5-1 нс формується рівноважний стабільний розчин після 

чого не спостерігається зміни товщини дифузійного шару. У випадку семи та 

десяти атомних шарів міді на кремнії відбувається формування 

квазірівноважного розчину. Показано, що початковий відпал системи мідь-

кремній веде до формування атомних областей з вмістом компонент близьким 

до сполуки Cu3Si, яка є одною з компонент евтектики з найнижчою 

температурою плавлення. Подальше нагрівання призводить до плавлення 

міжфазної області яке починається в інтервалі температур 750-850 °C, що 

узгоджується з положенням лінії солідусу на фазовій діаграмі. Частка рідкої 

фази коливається від 15 до 75 відсотків залежно від температури та кількості 

шарів міді. Аналіз профілю густини дозволив встановити температуру 
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плавлення межі розділу мідь-кремній та визначити ширину розплавленої 

області. 

Аналогічними методами та з використанням подібних залежностей 

було досліджено систему на основі кремнію з алюмінієм. Показано, що 

взаємодія кількох (2; 4; 7 та 10) моношарів алюмінію з кремнієм узгоджується 

з рівноважною діаграмою стану цієї системи. За температури вище 600К 

відбувається плавлення дифузійної зони, а перехідний шар між рідкою та 

кристалічною фазами є твердим розчином алюмінію в кремнії. У цьому 

випадку детально вивчено ефект контактного плавлення на межі розділення 

алюміній-кремній. Показано, що за температури, близької до евтектичної, на 

початковому етапі контактного плавлення утворюється атомний розчин 

кремнію в алюмінії, тоді як на межі розділу замість двовимірних блоків 

атомів кремнію виявлено двовимірні нанокластери алюмінію. У зв'язку з цим 

можна говорити про острівний характер контактного плавлення на 

початковому етапі. 

В роботі здійснено розрахунок коефіцієнта теплопровідності міжфазної 

області та поверхневої енергії для однокомпонентних систем. Обчислення 

коефіцієнта теплопровідності виконано на основі зіставлення розв’язку 

рівняння теплопровідності з отриманим за допомогою методу моделювання 

розподілом температури вздовж неоднорідно нагрітого стрижня. Показано, 

що запропонованим в роботі методом можна досить точно оцінити коефіцієнт 

теплопровідності межі розділу фаз для золота та кремнію за температур вище 

700К, а для алюмінію та міді за температур нижче 700К. Для обчислення 

поверхневої енергії на межі розділу фаз було використано метод капілярних 

флуктуацій. Отримані значення міжфазової енергії задовільно узгоджуються з 

експериментальними даними та засвідчують зростання в ряді 

Al→Au→Cu→Si. 

Ключові слова: композитні матеріали, напiвобмеженi метали, шар 

металу, розплав, моделювання, наносистеми, атомна структура, дифузія, 

хімічна неоднорідність, профіль густини, фазова стабільність, фазовий склад.  
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ABSTRACT 

Plechystyy V. S. Study of phase formation processes at the liquid-crystal 

interface in metal matrix nanocomposites. –Manuscript copyright.  

 

Thesis for the Doctor of Philosophy, specialty 104 “ Physics and astronomy” 

(10 ‒ Natural Sciences) ‒ Ivan Franko National University of Lviv, Lviv, 2023. 

The work is devoted to the study of the structure, atomic composition, 

melting and diffusion processes, as well as the calculation of some surface and 

interphase properties of one- and two-component systems based on silicon, gold, 

copper and aluminum. 

Development of modern technologies is related to the study of materials at 

the nanoscale level in the case of zero-, one- and two-dimensional objects. Due to 

their unique properties, such nanomaterials can change the properties of bulk 

materials into which they are introduced. In this case, we are talking about 

composite materials, including those with a metal matrix. Research on the 

interaction and equilibrium or non-equilibrium coexistence of nanomaterials with a 

bulk matrix deserves special attention, which is the basis of modern materials 

science of composite materials. The interaction and coexistence of two phases 

(liquid and crystalline) plays an important role also in the case of growing single 

crystals and obtaining thin films by epitaxy methods and other technological 

processes. 

The stability of the boundary between phases in the case of single- and 

multi-component systems depends mainly on the atomic composition and 

thermodynamic parameters that are characteristic of the material. It is clear that the 

main parameters in this case are temperature and pressure. Taking into account the 

fact that under normal conditions of synthesis and use of nanocomposites, all 

technological processes take place at atmospheric pressure, when studying such 

materials, the main attention is focused on the dependence of structure and 

properties on the atomic composition and temperature of the material. The main 

problem of studying nanomaterials in real time is the lack of direct experimental 
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methods for such studies at the atomic level. Therefore, in this case, computer 

modeling methods have gained considerable popularity, which make it possible to 

study both the atomic structure and the properties of nanomaterials of any size. 

This work concerns the study of the structure and some properties of the 

interphase boundary in one-component and two-component systems by the 

molecular dynamics (MD) method. The classic MD method using the LAMMPS 

package was used for simulation. The interaction between atoms was specified 

using potentials obtained using the embedded atom method or the modified 

embedded atom method. The simulation results were analyzed using existing and 

our own computer algorithms and programs. 

Using the results of modeling and their analysis, a study of the structure of 

thin layers in the area of the interphase boundary of the studied materials was 

carried out using three-dimensional and two-dimensional pair correlation 

functions, as well as parameters obtained on their basis. The analysis of the 

interphase boundary was carried out using the so-called atomic density and atomic 

concentration profiles for two-component systems. For single-component 

materials, the surface energy is calculated, and a method for calculating the 

coefficient of thermal conductivity is also proposed. Materials most often used in 

modern technologies were selected for research, including copper, aluminum, gold, 

and silicon, as well as a two-component combination of these metals with silicon. 

In the case of single-component materials, it is shown that the process of 

their melting begins on the surface at temperatures lower than equilibrium. The 

dependence of interatomic distances on the distance to the surface indicates a weak 

arrangement of surface atoms compared to the volume, as well as their abrupt 

change when the melting temperature is reached. 

In addition to pair correlation functions, the distribution of coordination 

numbers and the dependence of the free volume on temperature and the distance of 

the atomic layer to the surface were used to analyze the atomic configuration of the 

surface layers of single-component materials. In particular, it is shown that the 

general feature of the dependence of the free volume of copper on the distance to 
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the surface is rather large values of this value in the surface layers and its decrease 

in the direction towards the center of the model cell. At large distances from the 

surface, the values of the free volume are commensurate with the corresponding 

value for crystalline copper. Similar results were obtained for other materials. Such 

large values of the free volume on the surface contribute to the intensification of 

surface diffusion, which becomes more important in the case of two-component 

and multi-component systems. 

The self-organization of gold atoms on the silicon surface and the formation 

of gold clusters were revealed both in the case of a small coating of the silicon 

substrate and in the case of uniform filling of the silicon surface with gold atoms. It 

was established that for the case of a silicon surface incompletely filled with gold 

atoms, an increase in temperature leads to an increase in the number of 

displacements of gold atoms, which are proportional to the size of the silicon atom. 

It is shown that the temperature stability of gold clusters decreases as the number 

of gold atoms in the cluster decreases. Calculation of the activation energy required 

for one jump of a gold atom on the silicon surface made it possible to establish that 

it increases as the number of atoms in the cluster decreases. 

The study of the interaction of gold, copper and aluminum with silicon 

showed a significant influence of eutectic reactions in these systems on the process 

of diffusion mixing. It was established that the heating of metal-silicon systems in 

these studies leads to contact melting at the phase interface when the temperature 

approaches the melting point of the eutectic concentration alloy. 

It was established that the eutectic reaction during the interaction of several 

atomic monolayers of gold with silicon plays a decisive role in the process of 

mixing gold and silicon. At temperatures both below the eutectic point and above 

it, the presence of ordered atomic layers at the Au-Si interface was revealed. It is 

shown that the silicon-gold reaction begins already at the beginning of the 

formation of the interface, and the critical thickness of the metal layer is not 

required for the reaction to begin. 
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For the case of the gold-silicon system, two temperature regions were 

identified in which the diffusion mechanisms are significantly different. In the 

temperature range of 425K-625 K, the diffusion process occurs according to the 

vacancy mechanism. In the range of higher temperatures (625K - 925K), diffusion 

of atoms occurs more intensively, so it can be assumed that the main role in the 

diffusion process is played by a collective mechanism associated with the 

movement of groups of atoms. Taking into account the fact that such a diffusion 

mechanism is characteristic of melts, we can assume that above the temperature of 

625K the upper part of the gold-silicon system is molten. 

Modeling of the diffusion interaction of copper and silicon showed that in 

the case of placing two, three, and four atomic layers of copper on the silicon 

surface, an equilibrium stable solution is formed after 0.5-1 ns, after which no 

change in the thickness of the diffusion layer is observed. In the case of seven and 

ten atomic layers of copper on silicon, a quasi-equilibrium solution is formed. It is 

shown that the initial annealing of the copper-silicon system leads to the formation 

of atomic regions with a content of components close to the Cu3Si compound, 

which is one of the eutectic components with the lowest melting temperature. 

Further heating leads to melting of the interphase region, which begins in the 

temperature range of 750-850 °C, which is consistent with the position of the 

solidus line on the phase diagram. The proportion of the liquid phase varies from 

15 to 75 percent, depending on the temperature and the number of copper layers. 

Analysis of the density profile made it possible to establish the melting 

temperature of the copper-silicon interface and determine the width of the molten 

region. 

A system based on silicon with aluminum was studied by similar methods 

and using similar dependencies. It is shown that the interaction of several (2; 4; 7 

and 10) monolayers of aluminum with silicon is consistent with the equilibrium 

phase diagram of this system. At temperatures above 600K, the diffusion zone 

melts, and the transition layer between the liquid and crystalline phases is a solid 

solution of aluminum in silicon. In this case, the effect of contact melting at the 
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aluminum-silicon interface was studied in detail. It is shown that at a temperature 

close to the eutectic, at the initial stage of contact melting, an atomic solution of 

silicon in aluminum is formed, while two-dimensional nanoclusters of aluminum 

are found at the interface instead of two-dimensional blocks of silicon atoms. In 

this regard, we can talk about the island nature of contact melting at the initial 

stage. 

In the work, the coefficient of thermal conductivity of the interphase region 

and the surface energy for single-component systems are calculated. The thermal 

conductivity coefficient was calculated based on the comparison of the solution of 

the thermal conductivity equation with the temperature distribution along the 

nonuniformly heated rod obtained by modeling the method. It is shown that the 

thermal conductivity coefficient of the phase interface can be fairly accurately 

estimated by the method proposed in the work for gold and silicon at temperatures 

above 700K, and for aluminum and copper at temperatures below 700K. The 

method of capillary fluctuations was used to calculate the surface energy at the 

phase interface. The calculated values of the interfacial energy agree satisfactorily 

with the experimental data and show growth in the series Al→Au→Cu→Si. 

 

Keywords: composite materials, semi-infinite metals, metal layer, melt, 

modeling, nanosystems, atomic structure, diffusion, chemical heterogeneity, 

density profile, phase stability, phase composition. 
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Вступ 

Обґрунтування вибору теми дослідження. Технологічні досягнення 

останніх десятиліть і зокрема розвиток нанотехнологій відкрили цікаві 

фундаментальні напрямки досліджень, спрямовані на нові методи 

виробництва функціональних матеріалів з комплексом необхідних 

властивостей, які можна контрольованим способами створювати, протягом 

певного часу підтримувати або змінювати. Композитні матеріали із заданими 

властивостями, як окремий клас таких матеріалів користуються великим 

попитом у якості конструкційних матеріалів для елементів приладів та 

машин, а також для виробництва пристроїв функціональної електроніки. 

Найбільш перспективними матеріалами з точки зору керування їх 

властивостями є композитні системи з металевою матрицею. Останнім часом 

досить широко досліджуються композити з силіцидами, карбідами та 

нітридами. В результаті цих досліджень розроблено багато методів 

отримання та гомогенізації таких композитів та вивчено їхні властивості. 

Водночас існує багато проблем, які не дають змоги встановити фізико-

хімічні основи синтезу композитів з металевою матрицею та закономірностей 

формування їхніх властивостей. Зокрема, до цих проблем належать питання 

взаємодії матриці з наповнювачем як під час синтезу, так і практичного 

використання композитів. У зв’язку з цим, подальше вивчення нового класу 

матеріалів – композитів з металевою матрицею та неметалевими 

нанонаповнювачами є актуальним оскільки сприятиме поглибленню знань 

про фізику наносистем і створить можливості для вирішення складного 

фундаментального та прикладного завдання – формування властивостей 

нанокомпозитів на атомному рівні під час їхнього синтезу. 

На жаль на сьогодні, мало досліджено кінетику процесів, що 

відбуваються на межі рідкої та кристалічної фаз під час синтезу таких 

композитів. Процеси фазоутворення у цьому випадку є досить швидкими, а 

значить і далекими від рівноважних, що зумовлює їх складність для 

вивчення. Експериментальні методи дають змогу встановити лише кінцевий 
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результат процесу взаємодії рідкої та кристалічної фаз і не дають інформації 

про особливості цієї взаємодії в різні моменти часу. Також не існує 

узагальнених теоретичних методів, які були б ефективними для розв’язання 

цієї проблеми. З цієї причини, механізм та кінетику формування фаз в 

композитах на межі рідка матриця-кристалічна частинка, потрібно додатково 

досліджувати методами комп’ютерного моделювання, що дало б змогу 

отримати інформацію про закономірності протікання реакцій та дифузійні 

процеси на міжфазній границі. 

Комп’ютерні методи дослідження мають значну перевагу порівняно з 

експериментальними з тієї причини, що у випадку комп'ютерних моделей 

можна створити ідеалізовані умови та відокремити вплив зовнішніх чинників 

від фізичних процесів та явищ, які необхідно дослідити. Найбільш 

універсальним методом моделювання структури та властивостей матеріалів є 

метод молекулярної динаміки, який на сьогоднішній час зазнав чи не 

найбільшого розвитку. Це пов’язано насамперед як зі значним підвищенням 

швидкодії та обчислювальних потужностей сучасної комп’ютерної техніки, 

так і з розробкою нових теоретичних підходів до розрахунку потенціалів 

міжатомної взаємодії та нових алгоритмів моделювання. 

Як показано в багатьох дослідженнях в яких було використано метод 

молекулярної динаміки, цей метод є достатньо точним і дає можливість 

отримати інформацію про структуру та властивості як об'ємних матеріалів, 

так і наносистем. Особливо цінним є метод молекулярної динаміки у випадку 

дослідження нанорозмірних матеріалів на атомному рівні та нанокомпозитів 

зокрема.  

Зважаючи на це, в даній роботі проведено дослідження структури та 

деяких властивостей межі розділу напівпровідникових та металевих 

матеріалів, а також процесів дифузійного змішування та фазоутворення в 

околі межі розділу.  

Зв’язок роботи з науковими програмами, планами, темами. 

Дисертаційну роботу виконано згідно з основними напрямами досліджень 
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кафедри фізики металів фізичного факультету Львівського національного 

університету імені Івана Франка відповідно до держбюджетних тем: 

1. «Нові сплави з аморфними та нанокристалічними фазами для припоїв з 

широким температурним інтервалом використання» (2019 – 2021 р.р. № 

державної реєстрації  0119U002204),  

2. «Синтез, структура та властивості нанокомпозитних матеріалів  на основі 

легких високоентропійних сплавів» (2021-2022 р.р. № державної 

реєстрації 0121U109730),  

3. «Оптимізація фізичних властивостей нанокомпозитів на основі металевих 

евтектик для безсвинцевих припоїв» (2022-2023 рр., № держреєстрації 

0122U001521) 

Мета і завдання дослідження. 

Вивчити структуру тонких шарів металевих та напівпровідникових 

матеріалів, а також кінетику формування міжфазової границі між ними 

методами комп’ютерного моделювання. На основі комп’ютерних моделей 

дослідити кінетику дифузійної взаємодії в системах метал-напівпровідник. 

Для деяких з досліджених систем обчислити поверхневі фізичні властивості 

та властивості на міжфазній границі. 

Для досягнення поставленої мети, розв’язано такі задачі: 

1. Досліджено структуру поверхні рідких металів ( алюміній, мідь, золото) 

та кремнію використовуючи формалізм поверхневих парних 

кореляційних функцій та здійснено її порівняння зі структурою 

об'ємних матеріалів; 

2. Вивчено процес дифузійної взаємодії на межі розділу метал-

напівпровідник та встановлено термодинамічні особливості 

формування рівноважної атомної міжфазної границі; 

3. На основі аналізу профілів концентрації та густини на границі фаз 

вивчено кінетику міжфазної взаємодії в системах Au-Si, Cu-Si та Al-Si; 

4. Досліджено кінетику формування кластерів золота на поверхні 

кремнію залежно від температури та кількості атомів золота; 
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5. Вивчено поверхневу енергію, енергію міжфазової взаємодії та 

коефіцієнт теплопровідності на межі фаз за різних температур. 

Ці задачі визначили основні дослідження, які використали для 

досягнення поставленої мети. 

Об’єкт дослідження ‒ формування структури та властивостей 

поверхневих шарів та міжфазної границі у системах метал-

напівпровідник. 

Предмет дослідження – структурні параметри, профілі концентрації та 

густини, розподіли парціальних координаційних чисел, поверхнева енергія, 

коефіцієнт теплопровідності поверхневих шарів металевих та 

напівпровідникових матеріалів за різних температур. 

Наукова новизна одержаних результатів. Розширено уявлення про 

термодинамічні умови формування структури, а також фізичних 

властивостей поверхневих та міжфазних областей товщиною до декількох 

десятків атомних шарів однокомпонентних та двокомпонентних систем в 

рідкому і кристалічному станах. 

Вперше : 

1. систематично досліджено структуру поверхневих та міжфазних границь 

метал-напівпровідник та оцінено її відхилення від структури об’ємних 

матеріалів; 

2. вивчено процес самоорганізації кластерів золота на поверхні кремнію 

залежно від кількості атомів золота та температури; 

3. досліджено атомний розподіл та профіль густини на межі золото (мідь, 

алюміній)-кремній та встановлено взаємозалежність між розмірами 

дифузійних та рідких зон поблизу границі розділу; 

4. показано, що процес дифузійної взаємодії на межі розділу метал-кремній 

може бути описаний в рамках теорії контактного плавлення бінарних 

систем; 
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5. вивчено поверхневі властивості золота, міді, алюмінію та кремнію, а 

також міжфазні властивості на межі метал-напівпровідник за різних 

температур. 

Практичне значення отриманих результатів. Отримані в роботі 

наукові результати і встановлені фізичні закономірності становлять 

практичний інтерес при створенні нанокогмпозитів та конструкцій на їхній 

основі, а також інтелектуальних матеріалів з властивостями, які можна 

контрольовано змінювати. Важливий аспект використання результатів 

роботи з практичної точки зору полягає в тому, що отримані моделі 

дозволяють обрати оптимальні режими отримання матеріалів у лабораторних 

умовах. 

Особистий внесок здобувача. Тематика досліджень запропонована 

науковим керівником доктором фіз.-мат. наук, професором С. І. Мудрим. 

Результати роботи були отримані автором особисто, а їхній аналіз 

здійснювався за участі наукового керівника та співавторів публікацій. Автор 

роботи самостійно працював над написанням програм для кількісного 

аналізу результатів моделювання. 

В праці [1] автор здійснив моделювання структури вісмуту і на його 

прикладі було розроблено методики обробки результатів моделювання для 

подальших досліджень. У праці [2] провів моделювання поведінки та 

самоорганізації атомів золота на поверхні кремнію, а також провів 

статистичний аналіз отриманих результатів. В роботах [3, 4, 5] автором 

дисертаційної роботи здійснено моделювання міжфазової границі у 

двокомпонентних матеріалах, а також проведено обчислення та аналіз 

профілів густини та концентрації, функцій радіального розподілу і 

параметрів отриманих за їхньою допомогою. В роботі [6] автором разом зі 

співавторами було розроблено та апробовано методики обчислення вільного 

об’єму в розплавах. В роботі [7] автор брав участь в синтезі зразків, 

отриманні експериментальних результатів, обчисленні функцій радіального 
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розподілу атомів та їхньому аналізі. У праці [8] автор дисертаційної роботи 

здійснив моделювання міжфазової границі та розрахунок поверхневої енергії. 

Апробація результатів дисертації. Результати дисертації було 

апробовано на звітних конференціях фізичного факультету Львівського 

національного університету імені Івана Франка, наукових семінарах кафедри 

фізики металів та на міжнародних семінарах і конференціях: 

За результатами роботи опубліковано загалом 8 статей, з яких 7 у 

журналах, що індексуються в наукометричних базах даних “Scopus” та/або 

“Web of Science. 

Структура та об’єм роботи. Дисертація складається зі вступу, п’яти 

розділів, висновків та переліку літературних джерел. Робота містить 121 

рисунок, 3 таблиці, 2 додатки. 

У першому розділі наведено літературні дані щодо дослідження 

структури границі між рідкою та кристалічною фазами. Описано також 

методи вивчення міжфазної границі. В цьому розділі наведено основи методу 

молекулярної динаміки та подано інформацію про потенціали міжатомної 

взаємодії, які використано для моделювання. 

У другому розділі описано методику моделювання одно- та двофазних 

систем методом молекулярної динаміки та подано основні параметри, які 

використано для моделювання з допомогою пакету LAMMPS. Крім того, 

подано алгоритми, які було використано для обробки результатів 

моделювання. 

Третій розділ присвячений дослідженню поверхневих шарів та границі 

між рідкою та кристалічною фазами для деяких щільно упакованих металів 

(Au, Cu, Al) та кремнію методом молекулярної динаміки. Моделювання 

здійснювали за температур поблизу точки плавлення. Аналіз отриманих 

результатів здійснювали за допомогою двовимірних та тривимірних парних 

кореляційних функцій, а також параметрів, отриманих на їхній основі. 

В четвертому розділі вивчено процеси плавлення, дифузії та 

фазоутворення у двокомпонентних системах Au-Si, Al-Si та Cu-Si. 
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Моделювання виконано для різного співвідношення між компонентами та за 

різних температур. Використовуючи профілі густини та концентрації 

прослідковано кінетику формування міжфазної границі за різних умов. 

П’ятий розділ роботи стосується обчислення деяких властивостей 

границі між рідкою та кристалічною фазами. Зокрема здійснено розрахунок 

коефіцієнта теплопровідності міжфазної границі, а також поверхневої енергії. 

Для розрахунку поверхневої енергії границі розділу було використано метод 

капілярних флуктуацій. 
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Розділ 1. Структура та властивості поверхневих та міжфазних атомних 

шарів і методи їхнього дослідження. 

 

1.1. Структура та фізичні властивості нанорозмірних міжфазних шарів 

металів та  напівпровідників. 

Залежність властивостей матеріалу на наномасштабному рівні від його 

розмірів сприяло появі нової галузі досліджень – нанонауки, яка зараз 

швидко розвивається. Водночас вимоги сучасних технологій та технічний 

прогрес ставить перед матеріалознавством проблеми пов’язані зі створенням 

матеріалів з незвичайними комбінаціями механічних, оптичних, 

термодинамічних та електронних властивостей. Поєднання нанотехнологій і 

матеріалознавства дає нам потужні інструменти для отримання нових, 

матеріалів для аеронавтики, космонавтики та електроніки. 

Відомо, що завдання нанотехнологій полягає в створенні 

низькорозмірних систем з розміром структурних елементів від частин до 

майже десятків нанометрів. Це стосується як окремих наночастинок із 

зазначеним діаметром, так і двовимірних (наприклад, тонких плівок). У 

зв’язку з тим, що поверхневі шари реального кристалічного матеріалу мають 

складну структуру, їх можна розглядати як багатошарові системи, які по суті 

є наноструктурами. [1] 

З середини минулого століття ведуться інтенсивні дослідження 

формування міжфазних шарів різнорідних матеріалів. В роботі [2] вперше 

було представлено перспективну технологію формування міжфазної межі 

двох матеріалів за наявності рідкої фази. Ця технологія є однією з базових 

при утворенні інтерметалевих сполук у композитах для бінарних міжфазних 

систем відповідно до дифузійно-реакційного механізму. В цьому випадку, 

один з компонентів сполуки має високу температуру плавлення, інший – 

низьку. Останній нагрівають до розплавленого стану і приводять у контакт з 

твердим компонентом. Це веде до створення міжфазних шарів на межі поділу, 

що своєю чергою створює нові властивості таких матеріалів. 
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Під терміном «поверхня» або «межа між шарами» зазвичай розуміють 

шар речовини скінченної товщини, що розділяє об’ємні фази. Її товщина 

зазвичай становить кілька атомних шарів. Якщо кількість речовини на 

поверхні та в об’ємі стають порівнянними, роль поверхні як більш активного 

компонента значно зростає. Властивості тонких атомних шарів речовини 

можуть сильно відрізнятися від властивостей об'ємного матеріалу, особливо 

якщо товщина шару дуже мала. Ці відмінності зумовлені специфічною 

структурою тонких шарів, яка, очевидно, зумовлена процесами, що 

відбуваються при їхньому утворенні [3], [4]. Зокрема, температура фазового 

переходу значною мірою визначається поверхневою енергією. Багато інших 

фізичних властивостей матеріалів також залежать від особливостей їхньої 

поверхні. Ці факти спонукають дослідження тонких шарів матеріалів на 

поверхні або на межі їхнього контакту та дифузійного перемішування.  

Літературні дані свідчать про те, що існує багато відмінностей між 

тонкими шарами та об’ємними матеріалами, які потребують з’ясування. 

Відомо, що існують значні відмінності в механічних властивостей на межі 

між шарами кристалічного матеріалу в результаті наявності дифузної області. 

[5], [6], [7], [8] Багато робіт свідчать про існування можливості контролювати 

фізичні властивості матеріалів шляхом зміни товщини плівок. [9] 

Попри значні досягнення в експериментальних досліджень тонких 

плівок та міжфазних шарів, на даний час існує багато проблем, які не можна 

вирішити лише цими методами. Зокрема, це пов’язано з тим, що процеси 

фазоутворення поверхневих шарів протікають досить швидко і, відповідно, є 

складними для дослідження. Експериментальні методи дозволяють визначити 

лише результат взаємодії рідкої та кристалічної фаз і не дають інформації про 

особливості цієї взаємодії в різний момент часу. Крім того, не існує 

узагальнених теоретичних методів, які були б ефективними для розв'язання 

проблеми. У зв’язку з цим механізм і кінетику фазоутворення тонких плівок 

на межі розділу з кристалом слід додатково досліджувати методами 
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комп’ютерного моделювання, що дозволить отримати інформацію про 

закономірності реакцій і дифузійних процесів в області розділу. 

Існує порівняно невелика кількість робіт, в яких детально вивчена 

кінетика фазоутворення на міжшаровій границі. Тому, основною метою цієї 

роботи є вивчення структурних змін в процесі взаємодії твердої та рідкої фаз 

в однокомпонентних та бінарних системах і нанокомпозитах та їхньої 

залежності від зовнішніх умов.  

В даному дослідженні зроблено спробу вдосконалити існуючі 

алгоритми структурного аналізу та запропонувати нові.  Отримані результати 

комп’ютерного моделювання порівнювали з експериментальними даними та 

запропоновано механізм утворення металевих наноструктур на 

напівпровідникових підкладках. 

Результати комп’ютерного моделювання в рамках даної роботи 

дозволять розробити рекомендації для подальших експериментальних 

досліджень у галузі синтезу наноструктур на поверхнях напівпровідників. 

Зокрема, запропоновано оптимальні режими товщини та термічної обробки 

для отримання організованих систем із заданим розподілом розмірів і форми 

тонких шарів матеріалу. Розроблені алгоритми та методи аналізу атомної 

структури міжфазної межі можуть бути використані в інших дослідженнях на 

подібну тематику. 

 

1.2. Опис моделей міжфазної границі в рамках континуального підходу. 

 

1.2.1. Основні концепції опису структури міжфазної границі рідина-

кристал. 

Інформацію про структуру рідини та про те, як на неї може впливати 

межа розділу з твердим тілом, дуже важко отримати експериментальними 

методами. Історично склалося так, що більшість досліджень поверхні розділу 

рідина-тверде тіло (Рисунок. 1.1) ґрунтувалися або на чисельних, або на 

феноменологічно теоретичних міркуваннях. Основною складністю, при 
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вивченні поверхні розділу між твердим тілом і його розплавом, у ранніх 

моделях була відсутність детальних знань про структуру розплаву. 

 

 

Рисунок. 1.1. Поперечний переріз  моделі границі розділу кристал-розплав.  

Кристал має ГЦК структуру, а межа розділу паралельна напряму (001). [10] 

 

З теоретичної точки зору можливі два підходи − феноменологічний 

(аналітичний) і чисельний (атомістичний). В обох підходах простий опис 

кожної з двох об'ємних фаз є недостатнім, і теорія повинна включати 

можливість існування перехідної фази, тобто фази, яка не є ні твердою, ні 

рідкою, а знаходиться десь посередині між ними. Найбільш ранні теоретичні 

моделі, розроблені для вивчення границі між твердим тілом та його 

розплавом [11], [12] просто ігнорували третій компонент, припускаючи, що 

рідина залишається незмінною до поверхні розділу. Це призводило до того, 

що властивості та структура границі була подібною до структури та 

властивостей границі зерен з великим кутом нахилу – що суперечить 

експериментальним фактам. 

Одну з перших спроб врахувати структуру рідини на межі поділу фаз 

зробив Тернбулл [13], [14], [15]. У цій моделі рідині було дозволено 

підлаштовуватися до поверхні кристала Рисунок 1.2, а зменшення ентропії, 

що при цьому відбувається, використовувалося для оцінки енергії границі. 

Однак ця модель ґрунтувалася на припущенні що рідина є простим 

випадковим упакуванням атомів.  
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Рисунок 1.2. Схематичне зображення структури міжфазної границі 

Дослідження рідкого та аморфного стану речовини пришвидшило 

розвиток структурних моделей для аморфних і рідких систем, шляхом 

екстраполяції. Зокрема, щільне випадкове пакування твердих сфер, 

розроблене Берналом та його колегами [16], [17], [18] виявилося особливо 

цінним.  

Спаепен [19] розширив цей підхід, включивши деяку структурну 

інформацію про рідину Рисунок 1.3.  

   

Побудова найближчого 

сусіднього оточення 

атома A-типу. 

Побудова найближчого 

сусіднього оточення 

атома B-типу. 

Побудова найближчого 

сусіднього оточення 

атома C-типу. 

 

Рисунок 1.3. Довжини і кути, пов'язані з трьома типами атомів у першому 

шарі міжфазної границі [19]. 
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У межах статистичних коливань, нескінченна мережа атомів 

максимальної густини, що утворює перший міжфазний шар, містить однакову 

кількість атомів A, атомів B, атомів C, трикутників, прямокутників та 

п'ятикутників.  Дане припущення використовував Спаепен [19] для 

характеристики структури першого шару границі розділу фаз (Рисунок 1.4). 

 

Рисунок 1.4 Шаблони укладання для атомів другого шару міжфазної границі 

[19] 

Коли другий шар осаджується поверх першого, то позиції атомів повинні 

бути обрані таким чином, щоб густина була максимальною, а це означає, що 

вони  повинні бути якомога ближче до початкової кристалічної площини, 

наскільки це можливо. Це означає, що єдиними доступними позиціями є ті, 

що знаходяться над центрами багатокутників Рисунок 1.5. 

 

Рисунок 1.5. (а) Область ікосаедричного впорядкування в рідині. (b) Верхня 

половина ікосаедра поблизу границі розділу фаз, що утворює п'ятикутну 

одиницю. [20] 
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Найцікавішою особливістю цієї моделі є виявлення шаруватої 

структури що згасає для профілю густини рідини на межі розділу фаз. Крім 

того, було виявлено, що кількість атомів у першому міжфазному шарі 

Рисунок 1.6 становить три чверті від кількості атомів у кристалічній площині 

кристала, тобто перший шар має фракцію пакування не менше 75% від 

фракції пакування об'ємного кристала.  

 

Рисунок 1.6. Структура першого  шару рідини, що контактує з кристалом, 

отримана Спаепеном [19]. Два типи  трикутників ∆. і ∇  вказують  дві 

взаємопроникні підґратки ділянок [21]  

 

Крім того, густина в кожній з фаз залишається постійною аж до 

поверхні поділу; іншими словами, об'ємна густина шарів є постійною, і отже, 

немає дефіциту густини на межі поділу фаз. Боніссент і Мутафчієв [21] 

підтвердили ці результати в іншому дослідженні такого ж характеру, в якому 

вони використовували випадковий щільно упакований масив твердих сфер 

для моделювання поверхні розділу тверде тіло-рідина. Однак ці дослідники 

виявили, що густина рідини поблизу межі поділу фаз нижча, ніж густина 

об'ємної рідини, тобто існує ненульовий дефіцит густини. Ця розбіжність у 
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густині рідини в безпосередній околиці границі розділу фаз пов'язана з тим, 

що в моделі не враховано релаксацію. 

Одну з перших спроб розв'язати проблему рідини, що контактує з 

кристалом, зробили Хендерсон та ін. [22] в аналітичній формі. Вони 

використали рівняння Орнштейна-Церніке для бінарної суміші рідини, щоб 

отримати пряму кореляційну функцію (ПКФ) для рідини з твердою сферою, 

що контактує з твердою безструктурною стінкою. ПКФ вказувала на певний 

ступінь впорядкованості рідини поблизу стінки. Пізніше цю задачу 

адаптували Абрахам і Сінгх [23], [24] які розглядали рідину з твердою 

сферою, що контактувала з м'якою відштовхувальною безструктурною 

стінкою Рисунок 1.7. 

 

Рисунок 1.7. (a) Схематична структура замкненої рідини з великим відривом 

стінок і відповідний профіль густини ρ(x). (b)-(d) Моделі структури і 

відповідні профілі густини для зменшення відриву стінок. Штрихові криві 

задають профілі густини для окремої поверхні розділу тверде тіло-рідина, 

суцільні криві задають їх суму. [25] 

Вони використовували збурення великого канонічного потенціалу, 

припускаючи, що він є функцією фактора Больцмана exp(-βφω), де φω(z) - 
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потенціал взаємодії між рідиною і стінкою. Профіль густини рідини біля 

стінки показав що рідина розшарована з густиною, яка спадає з відстанню z 

від стінки. Основний результат полягає в тому, що розшарування рідини біля 

стінки досить сильно залежить як від відштовхувальної, так і від 

притягальної частин взаємодії рідини зі стінкою. 

У роботі Каплана і Кауффманна [26] припускалося, що тверда стінка 

має постійний потенціал, і не бралося до уваги періодичний потенціал, який 

очікується на межі розділу з кристалом. Боніссент та Абрахам [27] 

застосували теорію збурень Абрахама-Сінга до випадку інтерфейсу між 

гранецентрованим кубічним кристалом (ГЦК) та його розплавом. При цьому 

враховано структуру твердої підкладки, завдяки чому взаємодія між атомом 

рідини та атомами в стінці приймається як середнє значення від взаємодій з 

окремими атомами, що складають кожну з кристалічних площин. Це 

призводить до різних величин потенціалів різних кристалічних поверхонь. 

Профілі густини, отримані для систем ОЦК (111) і (100), показали яскраво 

виражені збурення густини (шаруватість), що затухають з віддаленням від 

стінки (див. рисунок 1.8). 

Таразона і Віценте [28] вивчали форму загасання осциляцій густини. 

 

  

Рисунок 1.8 Профілі густини, отримані з різними наближеннями для 

взаємодії стінки з рідиною [27] 
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Вони виявили, що осциляції густини загасають експоненціально з 

відстанню від гладкої твердої стінки, з довжиною спаду ξ, пов'язаною з 

першим піком структурного фактора об'ємної рідкої фази. Це свідчить про те, 

що впорядкування в рідині невід'ємно пов'язане з властивостями об'ємної 

рідини, а присутність твердого тіла виступає своєрідним каталізатором 

упорядкування. 

 

1.2.2. Структура міжфазної області та дифузія атомів. 

Профіль густини як синглетна функція густини містить лише обмежену 

інформацію про рівноважну структуру інтерфейсу. Повний опис межі розділу 

фаз вимагав би обчислення та представлення набору функцій розподілу n тіл, 

але в неоднорідній системі це є надто складним завданням, навіть для парної 

функції розподілу. Тому в цьому випадку обчислюють деякі додаткові 

одночастинкові середні, які відповідають сучасним теоретичним моделям. 

Cередній вільний пробіг атома в заданому напрямку можна визначити 

як відношення середньої компоненти швидкості до відповідної частоти 

обертання, тобто 

 

𝜆 = (𝑘𝑇/𝑚)1/2𝑓−1 

 

 

(1.1) 

де 𝑓 - частота реверсії цієї компоненти швидкості. Було обчислено усереднене 

за шарами середнє значення вільного пробігу, і було виявлено, що не існує 

помітної різниці між паралельними та перпендикулярними компонентами. 

Спостерігається незначне посилення z-компонента (≈ 2 %) через розширення 

кристала в напрямку 𝑧, але це було проігноровано, і середній вільний пробіг, 

λ, кожного шару був прийнятий як середнє значення трьох компонент . 

𝜆 =
1

3
(𝜆𝑥 + 𝜆𝑦 + 𝜆𝑧) 

 

(1.2) 
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Рисунок 1.9. Середній вільний пробіг атомів у кожному шарі. 

 

Cередній вільний пробіг кожного шару (рис. 1.9) плавно зростає в 

широкій міжфазній області (шари 9-15) від значення 0,156σ в об'ємному 

кристалі до 0,184 σ в об'ємній рідині. 

Ентропію системи можна розділити на конфігураційний (вільний об'єм) 

та на колективний внесок [29], які іноді помилково називають коливною та 

конфігураційною ентропіями відповідно. Загальна ентропія − це колективна 

властивість всієї системи, і тому немає сенсу обговорювати колективну 

ентропію атомів або міжфазних шарів. Конфіґураційна частина за 

визначенням Кірквуда є статичним середнім ансамблевим значенням, яке 

можна приблизно пов'язати з середнім вільним об'ємом на атом [30] 

 

𝑆 ≈ 𝑁𝑘𝑙𝑛𝜐𝑓 

ln(𝑣𝑓/𝜐𝑐) де 𝑣𝑓/𝜐𝑐 - відношення вільного об'єму шару до об'єму 

кристалу, 

 

(1.3) 

Цей внесок вільного об'єму в ентропію синтезу показано на рисунку 1.10  
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Рисунок 1.10. Надлишковий вільний об'єм атомів у кожному шарі. 

 

𝑣𝑓 𝜐𝑐⁄ =  (𝜆/𝜆𝑐)
3 

 

 

(1.4) 

Зміна вільного об'єму є поступовою, що знову підкреслює дифузійність 

межі поділу; чистий внесок в ентропію синтезу становить 0.5 Nk, що добре 

узгоджується з попередніми оцінками [30]. Повна ентропія синтезу становить 

приблизно 1.5 Nk. 

Ступінь, з яким рідка частина границі розділу описується періодичним 

потенціалом кристала, є важливим при розробці моделей границі розділу. У 

цих розрахунках рівень опису рахується за середньоквадратичним зміщенням 

у площині xy атомів у кожному шарі від їхнього найближчого місця в ґратці, 

яке визначалося шляхом екстраполяції геометрії статичної ґратки на систему, 

 

𝛥 =
1

𝑁𝐿𝑎
〈∑𝛥𝑖

2

𝑁𝐿

𝑖=1

〉 

 

(1.5) 
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Рисунок 1.11. Ступінь опису кожного шару: 𝛥 - середньоквадратичне 

зміщення атомів від найближчого до них вузла ґратки в одиницях відстані 

між вузлами ґратки (0,798 σ ). 

де a - міжплощинна відстань (0.798 σ), 𝛥𝑖
2 - середньоквадратичне зміщення 

атома i від його найближчого вузла ґратки. 𝛥 приймає значення 0 для моно-

атомного кристалу при 0 K, приблизно 0,14-0,15 для кристала при 

температурі плавлення і √3/3 (≈0,58) для ізотропної рідини. Ступінь опису 

кожного шару показано на рисунку 1.11, і видно, що помітно реєструється 

рідкий бік границі розділу; ізотропне значення 𝛥  не досягається до 16-го 

шару від статичної ґратки, але плавлення починається на 9-му або 10-му 

шарі. 

На рисунку 1.12 показано значення, отримані для двовимірної 

дифузійної здатності атомів у межах кожного шару, що визначається як 

𝐷 =
1

2𝑁𝐿

〈∑∫[𝜐𝑥
(𝑖)(𝑡)𝜐𝑥

(𝑖)(0) + 𝜐𝑦
(𝑖)(𝑡)𝜐𝑦

(𝑖)(0)]𝑑𝑡

𝜏

0

𝑁𝐿

𝑖=1

〉 

 

 

(1.6) 

де 𝜏 більше за час трансляційної релаксації.  
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Рисунок 1.12. Паралельний коефіцієнт дифузії атомів у кожному шарі. 

 

Значення D для проміжних шарів мають точність до 20 %, але значення 

об'ємної фази були отримані шляхом усереднення по декількох шарах, і, 

отже, є більш точними. Поділ інтеграла в рівнянні вносить невеликі похибки 

в D, що призводить до ненульового значення в об'ємному кристалі, де відомо, 

що дифузія не відбулася. Коефіцієнт паралельної дифузії зростає поступово, 

від незначного значення в кристалі до значення, характерного для рідини в 

потрійній точці (≈  2 ×10−5  см2 с-1 для аргону). Таким чином, не тільки 

профіль густини поступово змінюється через межу поділу, але й рухливість 

атомів у міжфазній області також поступово змінюється [31]. 

 

1.3. Комп’ютерні методи моделювання атомно-молекулярних систем. 

 

1.3.1. Фізичні основи методу молекулярної динаміки. 

Методом молекулярної динаміки (МД) називають метод моделювання, 

який полягає в розрахунку еволюції системи частинок які зазнають взаємодії 

(атомів, молекул) шляхом інтегрування рівнянь їхнього руху. МД може бути 
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класичним або квантовим. У класичному методі МД розв’язується система 

рівнянь II закону Ньютона. 

Головний сенс використання методу полягає в тому, що генерується 

сукупність конфігурацій атомів, розподілених за певними законами розподілу, 

тобто статистичний ансамбль. Прикладами таких ансамблів є 

мікроканонічний ансамбль, який відповідає розподілу ймовірностей в 

фазовому просторі, що забезпечує збереження енергії, або канонічний 

ансамбль, в якому не змінюється температура. Траєкторія, отримана методом 

МД, дає таку сукупність конфігурацій. Таким чином, вимірювання будь-якої 

фізичної величини шляхом моделювання зводиться до усереднення різних 

миттєвих значень, яких набуває ця величина в різні послідовні моменти часу.  

Статистична фізика є сполучною ланкою між мікроскопічною 

поведінкою і термодинамікою. У межах дуже великих проміжків часу 

моделювання можна очікувати, що всі точки фазового простору системою 

будуть відвідані відповідно до їхніх імовірностей, і тоді усереднення 

призведе до термодинамічних величин. На практиці, однак, моделювання 

методом МД проводиться в обмеженому часовому інтервалі, тому такий 

розрахунок повинен бути зроблений з обережністю, з аналізом чи досягнуто 

рівноважний стан системи, чи ні. Таким чином за допомогою МД 

визначаються рівноважні термодинамічні величини й вивчається, скажімо, 

фазова діаграма рівноваги матеріалів. Крім цього, за допомогою МД 

вивчаються також нерівноважні процеси, як, наприклад, дифузія. І, нарешті, 

МД може бути використана для визначення рівноважних структур, причому в 

багатьох випадках МД дозволяє долати локальні мінімуми й знаходити 

глобальний мінімум. 
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1.3.2. Опис міжатомних взаємодій для моделювання структури та 

властивостей матеріалів. 

Моделювання досліджуваної системи методом молекулярної динаміки 

можливо проводити з використанням потенціалів отриманих на основі 

методології MEAM (модифікований метод втіленого атома), розробленої 

Баскесом [32]. Як метод він подібний до вихідного потенціалу EAM (метод 

втіленого атома), який додає кутові сили фонової електронної густини. У 

формулюванні MEAM повна енергія E системи атомів визначається як: 

𝐸 =∑{𝐹𝑖(𝜌�̅�) +
1

2
∑𝜙𝑖𝑗(𝑟𝑖𝑗)

𝑖≠𝑗

}

𝑖

 
 

 

 

де F – енергія втілення, яка є функцією атомної електронної густини ρ, а 

ϕ – енергія парної потенціальної взаємодії. Парна взаємодія підсумовується за 

всіма сусідами j атома i в межах сфери обрізання. Як і у випадку з EAM, 

багаточастинкова природа потенціалу MEAM є результатом енергетичного 

члена втілення. Деталі формалізму MEAM добре описані в літературі [32]. 

Перші потенціали, які використано в роботі були запропоновані Рю і Кай 

[33] та Куо і Кленсі [34] На жаль, ці потенціали параметризовані для 

специфічних цілей, перший з яких відповідає подвійній фазовій діаграмі, 

другий – для опису структурних властивостей.  

Єлінек та інші [35] створили потенціал для системи Al, Si, Mg, Cu та Fe, 

параметризований енергіями утворення дефектів, рівноважними об’ємами, 

модулями пружності та теплотою утворення для кількох бінарних сполук. 

Вищезгадані потенціали мають дещо інший опис. Обидва мають такий 

вигляд рівняння повної енергії: 

𝐸 =∑{𝐹(𝜌�̅�) +∑𝑆𝑖𝑗𝜙𝑖𝑗(𝑟𝑖𝑗)

𝑁

𝑖≠𝑗

}

𝑁

𝑖=1
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де 𝑆𝑖𝑗  коефіцієнт екранування. Функція втілення 𝐹𝑖(𝜌�̅�) = 𝐴𝑖𝐸𝑖
0𝜌�̅�ln𝜌�̅�  де 

𝐸𝑖
0  енергія когезії атома i в еталонній структурі, 𝐴𝑖  параметр, що 

підлаштовується. Фонові електронні густини визначаються як: 

            𝜌�̅� =
𝜌𝑖̅̅ ̅

(0)

𝜌𝑖
(0)

2

1+exp(−𝛤𝑖)
 для Si, 

 

 

             𝜌�̅� =
𝜌𝑖̅̅ ̅

(0)

𝜌𝑖
(0) √1 + 𝛤𝑖 для Au, 

 

 

𝛤𝑖 = ∑𝑡𝑖
(𝑘)(

𝜌�̅�
(𝑘)

𝜌�̅�
(0)
)2

3

𝑘=1

 

 

 

де 𝛤𝑖 кутова залежність, k = 0 – 3 що відповідає симетрії s, p, d, f, 𝜌�̅�
(𝑘) 

часткові електронні густини, 𝑡𝑖
(𝑘)  це середні вагові коефіцієнти для 

парціальної електронної густини, 𝜌𝑖
(0)  є залежним від складу коефіцієнтом 

електронного масштабування для атома  i. 

Обмежуючи взаємодію лише найближчими сусідами, парний потенціал 

для чистих елементів (Au–Au або Si-Si та Cu-Cu) можна записати як 

 

𝜙𝑖𝑖 = (2 𝑍𝑖⁄ ){𝐸𝑖
𝑢(𝑅) − 𝐹𝑖(𝜌�̅�

(0) (𝑅) 𝑍𝑖⁄ )}  

 

де 𝑍𝑖  кількість найближчих сусідів і 𝐸𝑖
𝑢(𝑅)  загальна енергія еталонної 

структури, коли відстань до найближчого сусіда дорівнює R і виводиться з 

універсального рівняння стану, запропонованого Розе та ін. [36] 

 

𝐸𝑖
𝑢(𝑅) = −𝐸𝑖

0[1 + 𝑎* + (−𝑎𝑡𝑡 + 𝑟𝑒𝑝 𝑅⁄ )𝑎*3]exp(−𝑎*)  

 

У рівнянні (7) rep і att є параметрами, що регулюються, не показаними в 

початковому універсальному рівнянні стану. Вони використовуються для 

регулювання енергій відштовхування та притягання в потенціалі MEAM 

відповідно до розрахунків LDA; a* рахується за допомогою 
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𝑎* = 𝛼𝑖(
𝑅

𝑅𝑖
0 − 1) with 𝛼𝑖

2 =
9𝛺𝑖𝐵𝑖

𝐸𝑖
0   

 

 

де 𝛺𝑖 атомний об’єм, і 𝐵𝑖 модуль об’ємної пружності i-го елемента. 

 

Його уявлення використовували Куо і Кленсі, але головна відмінність 

щодо роботи Рю і Кай полягає в іншій формі енергії Розе: 

𝐸𝑖
𝑢(𝑅) = −𝐸𝑖

0[1 + 𝑎* + (𝛾 𝑅⁄ )𝑎*3]exp(−𝑎*)  

 

γ є регульованим параметром для забезпечення додаткової гнучкості 

[34]. 

Для потенціалу MEAM, запропонованого Єлінеком та іншими [35] 

енергія Розе записується як 

𝐸𝑅(𝑎
*) = −𝐸𝑖

0[1 + 𝑎* + 𝛿
𝛼𝑎*3

𝛼 + 𝑎*
]exp(−𝑎*) 

 

для опорної структури кожного окремого елемента та для кожної пари 

елементів. Для кожного елемента/пари можна вказати два параметри: δr для 

негативного і δ для позитивного a∗ . Тоді,  

𝛿 = {
𝛿𝑟 𝑓𝑜𝑟𝑎

* < 0

𝛿𝑎𝑓𝑜𝑟𝑎
* ≥ 0

 
 

  

Для Au–Si перехресний потенціал у структурі B1(NaCl) має вигляд 

𝜙𝑖𝑗 =
1

𝑍𝑖𝑗
0 {2𝐸𝑖𝑗

𝑢(𝑅) − 𝐹𝑖(𝜌�̅�) − 𝐹𝑗(𝜌�̅�)} 
 

 

де 𝑍𝑖𝑗
0  є рівним шести для структури B1, енергія втілення та фонова 

електронна густина оцінюються в еталонній структурі. Для потенціалу Cu-Si 

та інших елементів перехресний потенціал має більш складну форму: 

𝜙𝑖𝑗(𝑟𝑖𝑗) =  �̅�𝑖𝑗(𝑟𝑖𝑗)𝑆𝑖𝑗, 
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�̅�𝑖𝑗(𝑟𝑖𝑗) =
1

𝑍𝑖𝑗
{2𝐸𝑖𝑗

𝑢(𝑟𝑖𝑗) − 𝐹𝑖 [
𝑍𝑖𝑗

𝑍𝑖

𝑗

𝑎(0)
(𝑟𝑖𝑗)] − 𝐹𝑗 [

𝑍𝑖𝑗

𝑍𝑖

𝑗

𝑎(0)
(𝑟𝑖𝑗)]},             

  

𝐸𝑖𝑗
𝑢(𝑟𝑖𝑗) = −𝐸𝑖𝑗[1 + 𝑎𝑖𝑗

∗ (𝑟𝑖𝑗)]exp(−𝑎𝑖𝑗
∗ (𝑟𝑖𝑗)), 

 

𝑎𝑖𝑗
∗ = 𝛼𝑖𝑗(

𝑟𝑖𝑗

𝑟𝑖𝑗
0 − 1) 

Де 𝐸𝑖𝑗 , 𝑖𝑗 , і 𝑟𝑖𝑗
0  є елементно-залежними параметрами, 𝑍𝑖𝑗  залежить від 

структури системи.  

Обидва потенціали для Au-Si мають різні вищезгадані параметри, тому 

вони дають різний результат на фазовій діаграмі та параметрах структури. Це 

добре для нас, тому що ми можемо перевірити та оцінити потенціал для 

наших досліджень. 

Потенціал MEAM, запропонований Єлінеком, незалежно від його 

складності, добре відтворює структурні зміни в сплавах, спостережені 

експериментально під час нагрівання, що важливо для моделювання. Це 

дозволяє припустити, що ці потенціали будуть придатними для моделювання 

систем, які входять до сфери інтересів цієї роботи 

 

1.3.3. Аналіз відмінностей міжатомних потенціалів використаних в 

роботі. 

При атомному моделюванні взаємодія між атомами відповідає 

силовому полю або міжатомному потенціалу. Для роботи з 

великомасштабним моделюванням можуть бути використані потенціали 

методу втіленого атома (EAM) і потенціали модифікованого методу втіленого 

атома (MEAM), які є основними для великомасштабного моделювання. 

Потенціали EAM, які використано в цій роботі, є корисним для відтворення 

парної кореляційної функції, координаційних чисел, структурних факторів та 



44 
 

динамічних властивостей. Вони часто використовуються завдяки своїй 

математичній простоті та закріпилися в теорії функціоналу густини.  

Ми вважаємо, що потенціал EAM також є добрим інструментом для 

дослідження межі розділу систем кристал-рідина, а також перших етапів 

взаємодії тонких плівок. [37] 

Потенціал отриманий відповідно до формалізму MEAM є емпіричним 

розширенням методу втіленого атома (EAM), який можна застосувати як до 

металевого, так і до ковалентного зв'язку, включаючи сили залежні від кута 

[38]. 

Для систем Au-Si, Cu-Si, Al-Si використовувалися три різні потенціали, 

оскільки не було єдиного унікального та належного потенціалу для всіх 

досліджуваних систем. Під час вибору потенціалів найбільшу увагу 

приділялося енергії зв’язку, температурі плавлення та відтворення фазової 

діаграми. 

Ми використали потенціали: MEAM, запропонований Рю і Каєм [39] 

для системи золото-кремній. 

Цей потенціал відтворює температуру плавлення обох елементів, фазова 

діаграма має невеликі відмінності від експериментальної. І потенціал був 

підігнаний до фазової діаграми. Що важливо для нашого моделювання 

MEAM запропонований Єлінеком [35] було використано для мідно-

кремнієвих сплавів.  

У зв'язку з тим, що для потенціалу Al-Si, створеного Єлінеком при 

високій температурі, формується нефізична оболонка атомів Al над 

підкладкою Si, для такої системи було використано потенціал залежний від 

кута (ADP), запропонований Старіковим [40] для алюмінієво-кремнієвої 

системи. Цей потенціал гірше узгоджується з експериментальними даними, 

але для параметрів структури поблизу температури плавлення відтворює 

експериментальні розподіли атомів в межах першої координаційної сфери і 

не створює структур, які позбавлені фізичного сенсу. 
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Потенціал, залежний від кута, базується на методі втіленого атома 

(EAM), але додатково включає залежність від кутів поміж взаємодіючими 

атомами. 

У методі потенціалу залежного від кута (ADP) повна енергія E 

сукупності атомів визначається наступним виразом у декартовій системі 

координат [41] 

𝐸 =
1

2
∑ 𝜙𝑆𝑖𝑆𝑗(𝑟𝑖𝑗)

𝑖,𝑗(𝑗≠𝑖)

+∑𝐹𝑖(𝜌�̅�) +
1

2
∑(𝜇𝛼𝑖)

2

𝑖,𝛼

+
1

2
∑(𝜆𝑖

𝛼𝛽)2

𝑖,𝛼,𝛽𝑖

−
1

6
∑ 𝜈𝑖

2

𝑖,𝛼,𝛽

 

  

 

 

Тут α, β = 1, 2, 3 відносяться до декартових напрямків, Si, Sj є 

потенціалом парної взаємодії між атомом i-го сорту Si, розташованим на 

відстані ri, і атомом j сорту Sj в положенні rj = ri + rij . Величини μα
i і λi

αβ 

можна представити як міри дипольних і квадрупольних спотворень, 

локального оточення атома i. Величини νi є слідами λ-тензора. 

Функція парного потенціалу φij(r) зазвичай не задається явно. 

Натомість вона визначається як функція, яка в поєднанні з функцією енергії 

вбудовування відтворює універсальне рівняння стану (EOS) [39]. 

Однак параметри, що використовуються в універсальній функції 

рівняння стану, яка називаєть ще енергією Розе, для чистих елементів взяті з 

оригінальної методології MEAM, запропонованої Баскесом [32]. 
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1.3.4. Методи опису структури та фазового складу поверхневих шарів 

конденсованих систем. 

Структуру впорядкованих та невпорядкованих систем прийнято 

описувати використовуючи формалізм парних кореляційних функцій. 

Загальні парі кореляційні функції можна отримати на основі 

експериментальних кривих розсіяння Х-променів, електронів або нейтронів 

речовиною. Проте, в цьому випадку не завжди існує можливість отримати 

парціальні парні кореляційні функції, які б дали змогу інтерпретувати 

структурні дані враховуючи тип частинок, тобто описати хімічний ближній 

порядок. 

З іншого боку, на основі результатів комп’ютерного моделювання за 

інформацією про координати атомів можна обчислити як загальні, так і 

парціальні ПКФ. В цьому випадку існує можливість обчислити тривимірні 

або двовимірні ПКФ 

Тривимірні парні кореляційні функції за результатами комп’ютерного 

моделювання можна обчислити використовуючи співвідношення (1.7). 

𝑔(𝑅𝑛) =
𝑉(𝐿)ℎ𝑛

2𝜋𝑁(𝐿)2𝑅𝑛
2𝛥𝑅

 
 

(1.7) 

 

де ℎ𝑛 кількість пар атомів (i, j) в n-ій оболонці. 

 

Двовимірні ПКФ визначають подібним чином, за винятком того, що відстані 

проектуються на площину шару  

𝑔(𝑅𝑛) =
𝐴(𝐿)ℎ𝑛

𝜋𝑁(𝐿)2𝑅𝑛
2𝛥𝑅

 
 

(1.8) 

 

де A(L) - площа шару  L [42]. 

Дослідження поверхневих та міжфазних шарів конденсованих систем 

вимагають спеціальних підходів до аналізу атомних конфігурацій залежно від 
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відстані до поверхні. У зв’язку з цим, для вивчення структури та атомного 

складу досліджуваних систем в напрямі перпендикулярному до межі розділу, 

атомні конфігурації було поділено на перпендикулярні до межі розділу зрізи 

або блоки шириною ∆z (Рис. 1.13) і проведено розрахунки для кожного 

окремої області. При такому способі поділу крім двовимірних парних 

кореляційних функцій обчислювали профілі густини і концентрації, які дають 

змогу оцінити зміну густини та концентрації компонент в напрямі 

перпендикулярному до вільної поверхні. Профіль густини обчислювали 

відповідно до (1.9), а профіль концентрації до співвідношення (1.10). 

𝜌(𝑧) =
⟨𝑁𝑧⟩

𝐿𝑥𝐿𝑦𝛥𝑧
 

 

(1.9) 

 

( )

i

z

z

N
C z

N
=       (1.10) 

 

де  𝐿𝑥  та 𝐿𝑦  — розміри x і y комірки, відповідно, z — перпендикуляр до 

інтерфейсу, ∆z — ширина кошика, i

zN  − кількість частинок і-го типу, а 𝑁𝑧 — 

загальна кількість частинок між z−∆z/2 та z+∆z/2. Кутові дужки вказують 

середнє значення за часом.  

 

 

Рис 1.13. Ілюстрація поділу комірки моделювання на зрізи [43]. 
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На основі даних про положення атомів, отриманих за допомогою 

моделювання методом молекулярної динаміки, можна обчислити коефіцієнт 

самодифузії для атомів досліджуваних систем. Для обчислення коефіцієнтів 

самодифузії, середньоквадратичне зміщення атомів ⟨𝑟(𝑡)2⟩  використовують 

як просторову міру випадкових рухів атомів: 

⟨𝑟(𝑡)2⟩ = ⟨|𝑟𝑖(𝑡) − 𝑟𝑖(0)|
2⟩ (1.11) 

 

де кутові дужки вказують середнє значення для всіх частинок в системі, ri(t) – 

це положення i-ї частинки в момент часу t, а ri(0) – її початкове положення. 

Коефіцієнт самодифузії D можна розрахувати за допомогою співвідношення 

Ейнштейна: 

 

⟨𝑟(𝑡)2⟩ = 6𝐷𝑡 (1.12) 

Цей коефіцієнт розраховують за допомогою лінійної регресії залежно 

від часу 

Також розроблений метод аналізу залежності від часу коефіцієнта 

теплопровідності. Який буде використано для характеристики процесу 

плавлення в шарі перемішування. Під час взаємодії рідкого і твердого стану 

для однакових або змішаних елементів. Вищезгадана методика дозволяє 

дослідити вплив руху центру геометричного перемішування та розтікання 

оплавленої структури. 

 

 Таким чином, зважаючи на викладене можемо стверджувати, що метод 

молекулярно-динамічного моделювання дає можливість отримати положення 

атомів у результаті міжатомної взаємодії за певний період часу моделювання. 

Для їх аналізу можна використовувати такі розрахункові методи, як середнє 

квадратичне зміщення, що веде до розрахунку дифузії, аналіз профілю 

концентрації, локального профілю густини та аналізу тривимірних і 

двовимірних радіальних функцій розподілу. Такі статистичні методи дають 
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нам привабливі та потужні інструменти для детального опису локальної 

структури розділу тверде тіло-рідина та їх динамічних властивостей, які 

доповнюють експериментальні результати. Для роботи з великомасштабним 

моделюванням можуть бути використані потенціали методу вбудованого 

атома (EAM) і потенціали модифікованого методу вбудованого атома 

(MEAM). Потенціал EAM, який використаний тут, може бути корисним для 

відтворення функції парної кореляції, координаційних чисел, структурних 

факторів та динамічних властивостей. Ми вважаємо, що цей потенціал 

(EAM) також буде відповідним інструментом для дослідження межі розділу 

систем тверде тіло-рідина, а також перших етапів взаємодії тонких плівок. 

[37] 

 

Висновки до розділу 1.  

1. На основі аналізу літературних даних встановлено, що інформація 

про структуру та властивості міжфазової границі в 

однокомпонентних та багатокомпонентних матеріалах відіграє 

важливу роль в сучасних високотехнологічних методиках 

виробництва. 

2. Показано, що на даний час дослідження, які стосуються цієї 

тематики стосуються в основному однокомпонентних матеріалів без 

глибокого аналізу структурних особливостей формування 

міжфазних границь. 

3. Метод молекулярної динаміки є одним з найефективніших 

інструментів для комп’ютерного моделювання границь на атомному 

рівні. Встановлено, що для отримання достовірних результатів в 

цьому випадку можна використовувати класичний метод 

моделювання. 

4. Для обчислення сил міжатомної взаємодії рекомендовано 

використовувати потенціали обчислені відповідно до методу 

зануреного атома та модифікованого методу зануреного атома.  
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Розділ 2. Методи комп’ютерного моделювання структури та 

властивостей матеріалів. 

 

2.1. Використання пакету LAMMPS для моделювання матеріалів 

методом молекулярної динаміки. 

Для моделювання структури та деяких властивостей міжфазової 

границі однокомпонентних та двокомпонентних систем використано метод 

молекулярної динаміки (МД). Як вже згадувалося, цей метод моделювання 

ґрунтується на розрахунку еволюції системи частинок, які зазнають взаємодії, 

(атомів, молекул динаміки) шляхом інтегрування їх рівнянь руху і може бути 

класичним або квантовим. В цій роботі використовували класичний метод 

МД з використанням пакету LAMMPS. 

LAMMPS (Великомасштабний атомний/молекулярний паралельний 

симулятор) – безкоштовний пакет для класичної молекулярної динаміки, який 

можна використовувати для великомасштабного моделювання. Створено 

групою вчених у національних лабораторіях Сандія. Його можна 

використовувати на одно процесорних комп’ютерах або розкладати для 

паралельного запуску. Для цього пакету реалізована підтримка як парних, так 

і багаточастинкових короткодіючих потенціалів міжатомної взаємодії, є 

можливість збереження атомних конфігурацій у текстовий файл, а також 

вбудовані термостати та баростати. Використання пакету LAMMPS вимагає 

ретельних тестових розрахунків для виявлення відтворення властивостей 

реальних матеріалів, поведінки змодельованого матеріалу за певних умов, 

оцінки достовірності потенціалів, використаних у пакеті. У підсумку 

визначають збіжність результатів при використанні моделей з меншою 

кількістю частинок, ніж у змодельованих матеріалах. 
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2.2. Початкові конфігурації та типові параметри моделювання. 

Для генерування початкових положень атомів двокомпонентних систем, 

що відповідають змодельованим структурам, було визначено три групи 

атомів. Першою з них були статичні (закріплені) атоми кремнію розміщені 

відповідно до структури типу алмазу з параметром ґратки, який відповідає 

кремнію за кімнатної температури. Друга група атомів − це атоми кремнію, 

які можуть переміщатися в процесі моделювання; третя група − тонкі шари 

золота, міді та алюмінію товщиною кілька атомних шарів (Рис. 2.1). 

 

Рис 2.1. Початкове положення атомів. Жовтим кольором позначено статичні 

атоми Si, червоним —  рухомі атоми Si, які взаємодіятимуть з Au, Al або Cu 

(блакитні частинки). 
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Початкові швидкості генерувалися для діапазону температур поблизу 

евтектичної температури досліджуваної системи відповідно до розподілу 

Максвелла-Больцмана. 

Довжина часового кроку інтегрування під час обчислень дорівнювала 

1 фс. Моделювання проводили в ізотермічно-ізобарному ансамблі (NPT) з 

використанням ортогональної комірки моделювання, що містить ~10000-

30000 атомів. Постійні температурні умови підтримували за допомогою 

термостата Носе-Гувера та баростата з параметром амортизації температури 

0,1 пс. Просторова конфігурація атомів реєструвалася, як правило, на 

кожному наступному кроці часу. Тривалість моделювання була рівною 5⋅106 

часових кроків. Під час розрахунків використовувалися періодичні граничні 

умови у двох вимірах паралельно до вільної поверхні. 

Для проведення моделювання структури та властивостей матеріалів з 

допомогою пакету LAMMPS [44] необхідно було створити вхідний текстовий 

файл з керуючими командами. Цей файл можна поділити на частини в 

залежності від групи команд, які потрібні для проведення симуляції.  

Перш за все це загальні опис комірки, атомів: 

units           metal - визначає систему одиниць, які використовує 

програма, наприклад "metal" (у цій системі, енергія в (еВ), а відстань в (Å). 

atom_style      atomic - визначаємо стиль атомів, значення за 

замовчуванням, без додаткових параметрів, таких як заряд. 

dimension       3 - визначає кількість вимірів комірки, у цьому випадку 

комірка тривимірна 

boundary        p p p - умови на краях системи, "p" означає періодичні 

умови. Тут періодичні умови задаються в напрямку x y z. 

У вхідному файлі можемо, впроваджувати додаткові змінні. Було 

виділено такі змінні як кількість кроків симуляції під час приведення системи 

до рівноважного стану і основної частини моделювання. 

variable  n_equil   equal 200 000 

variable        n_sample  equal 1 000 000 

Автоматизовано зміну температури, для серійних симуляцій 

variable temp_plus equal 0 

variable        t_start   equal 1337.0 

variable        temper    equal ${t_start}+${temp_plus}*50 

Наступні команди встановлювали параметри, які впливають на 

побудову списків найближчих сусідів. Усі пари атомів у межах граничної 
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відстані, що дорівнює їх відстані взаємодії плюс відстань оболонки, 

зберігалися у списку. 

neighbor        2.0 bin 

neigh_modify    delay 5 

comm_modify     mode single cutoff 12.0 vel yes 

Початкові положення атомів створювалися з використанням власних 

алгоритмів, а під час симуляції LAMMPS завантажував файл, що містить 

інформацію про початкові положення атомів: 

 read_data        ./AuSi_initialPosition.data 

Вибір використаного потенціалу в такому випадку потенціал типу 

MEAM 

pair_style               meam/c 

pair_coeff    * * ./meam_ryu_cai/AuSi_library.meam Au 

Si ./meam_ryu_cai/AuSi_ryu_cai.meam Au 

 

timestep        0.001 – часовий крок у пс. 

 

velocity        all create ${temper} 123 dist gaussian - всім атомам 

задавалася швидкість так, що їхня середня кінетична енергія була такою ж, як 

при температурі в залежності від параметра temper, число «123» необхідно 

для генератора випадкових чисел і може бути будь-яким в розподілі Гаусса. 

dump            my_dump_equil all custom 5000 ${dump_log_equil} id type x 

y z - - створює файл із розширенням xyz, який містить інформацію про 

розташування для "всіх" всіх атомів, "all" - це назва команди, для зберігання 

даних всіх груп атомів, «5000» означає, що він зберігає інформацію в цьому 

файлі кожні 5000 часових кроків. Цей файл можна використовувати для 

візуалізації симуляції, наприклад, за допомогою програми OVITO 

(безкоштовно, доступно за адресою: http://www.ovito.org) 

 

thermo          10 - термодинамічна інформація про систему, температура, 

енергія, об’єм зберігаються у файлі log.lammps і відображаються стан 

системи кожні 10 часових кроків. 

fix            my_nvt all nvt temp ${temper} ${temper} 0.100 

Команда fix дозволяє задати хід алгоритму моделювання. "my_nvt" –

власна назва алгоритму, "all" - для всіх груп атомів, "nvt" - алгоритм, де об’єм 

системи, температура стала, тиск змінюється. " temper " - це початкова і 

кінцева температура, "0,100" - час температурної релаксації в системі в 

одиницях часу. 

 

run            ${n_equil} - визначає кількість кроків часу, за які виконується 

приведення системи до рівноважного стану. 

Коли система досягне рівноважного стану, починається власне етап 

симуляції, в якому будуть збиратися потрібні дані, що будуть усереднюватися 

від кількості часових кроків. 
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thermo_style   custom step density temp etotal pe ke vol press lx ly lz 

xy xz yz press[1] press[2]press[3] press[4] press[5] press[6]  

fix             my_ave_time       all ave/time 1 ${n_sample} ${n_sample} 

density temp etotal pe ke vol press lx ly lz xy xz yz pxx pyy pzz pxy pxz pyz  

 

Для обчислення  функції парціального розподілу (PCF), g(r), і 

координаційних чисел для групи частинок використовували 

fix  my_ave_rdf        all ave/time 1 ${n_sample} ${n_sample} 

c_my_rdf[*] file ${rdf_log} mode vector 

Для моделювання використовувався суперкомп'ютер TRYTON, з 

кластерною структурою, збудований наприкінці 2014 року. Досі його 

використовують користувачі CI TASK. Основні параметри суперкомп'ютера 

наведено у таблиці. 

Процесори: 
Intel® Xeon® Processor E5 v3 @ 2,3 GHz, 12-core 

(Haswell) 

Акселератори: 
Nvidia Ampere, Nvidia Tesla, Intel Xeon Phi, AMD 

FirePro 

Пам’ять: 128/256 GB RAM DDR4 на сервер 

Мережа: 
InfiniBand FDR 56 Gb/s, топологія fat tree, 

перемикачі Mellanox 

Разом: 
1607 серверів, 3214 процесорів, 38568 ядер, 64 

акселераторів, 218 TB RAM 

Шаф: 44 шт. 

Операційна система: linux 

Обчислювана 

потужність: 
1,792 PFLOPS 

 

2.3. Результати моделювання та їх обробка. 

Прямим результатом моделювання MD є положення атомів в декартовій 

системі координат та швидкості (або імпульси) всіх частинок, які беруть 

участь у моделюванні. Ці вихідні дані є мало інформативними та незручними 

для інтерпретації, тому з цих результатів необхідно отримати усереднену 

інформацію про структуру та фізичні властивості матеріалу. Протягом часу 

моделювання отримуємо багато корисних даних на кожному кроці, таких як 

інформація про структуру, про транспортні властивості такі як 

середньоквадратичні зміщення, а також тиск, константи пружності, 
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температуру і об’єм (якщо він не фіксований). За допомогою пакету 

LAMMPS [44] вибірково можна розрахувати за запитом користувача, 

наприклад коефіцієнт теплопровідності та коефіцієнти дифузії. 

Однак часто виникає необхідність нестандартної інформації про 

структуру та властивості, такі як двовимірні ПКФ (в площині), або 

двовимірні (у площині) коефіцієнти дифузії, або профілі густини вздовж 

заданих напрямків. У таких випадках необхідно розробити та реалізувати 

оригінальні алгоритми постобробки з використанням вихідних даних 

моделювання. 

В результаті моделювання з LAMMPS пакет записує два файли. Один із 

них із вибраними термодинамічними параметрами, наприклад крок за часом, 

температура, повна енергія, кінетична енергія, потенціальна енергія, об’єм, 

тиск, компоненти тензора тиску, тензора напружень тощо. Другий − так 

званий дамп файл з положеннями атомів на поточному кроці часу.  

Основним завданням в цьому випадку є аналіз отриманих даних. Для 

вирішення цих завдань були написані власні програми на C++ [45], це було 

зроблено з двох причин. По-перше, вихідний файл містить дані об'ємом від 2 

до 10 гігабайтів пам'яті, а робота над адресами в пам’яті та масивами з 

індивідуальним використанням пам'яті прискорює аналіз даних. Друга – це 

наявність бібліотек, які допомагають обробляти дані, наприклад boost [46], 

alglib [47]. 

 

2.4. Інструменти візуалізації ovito, gnuplot. 

Для візуалізації та аналізу атомного розподілу використовували 

інструмент візуалізації структури OVITO [48]. Він має прості інструменти 

для візуальної обробки дамп-файлів LAMMPS, такі як вибір типу атомів, 

видалення вибраних атомів, зіставлення поліедричних шаблонів, побудова 

функцій розподілу, многогранників Вороного та багато інших.  

Оскільки розрахунки проводили з використанням операційної системи 

Linux, і всі програми керувалися інтерпретатором з командного рядка, для 



56 
 

побудови графіків даних було зручно використовувати GNUplot [49]. Крім 

того, GNUplot добре підходить для швидкого тестування даних і роботи з 

великими файлами. 

 

2.5. Алгоритм читання дамп-файлу. 

В будь-якому дамп-файлі, який отримують в результаті моделювання методом 

молекулярної динаміки крім інформації яка стосується кожного атома, 

міститься загальна інформація для кожного часового кроку. Перед кожним 

часовим кроком у файлі міститься 9 рядків інформації про поточний часовий 

крок, кількість атомів, розміри комірки та періодичні умови в кожному 

декартовому напрямку. 

 

Частина дамп-файлу LAMMPS містить наступну інформацію: 

ITEM: TIMESTEP 

0 

ITEM: NUMBER OF ATOMS 

9120 

ITEM: BOX BOUNDS pp pp pp 

-1.0000000000000000e-02 1.2239000000000000e+02 

-1.0000000000000000e-02 1.6309999999999999e+01 

-1.0000000000000000e+00 1.8159000000000000e+02 

ITEM: ATOMS id type x y z 

3 1 2.04 0 2.04 

Для зчитування інформації з файлу було створено таблиці для вершин 

комірки та координат атомів. Блок-схему алгоритму показано на рисунку 2.2. 
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Рис. 2.2. Алгоритм зчитування 

даних з файлу що містить 

координати атомів. 

Динамічно алоковані таблиці, слід звільнити, коли дані в них не потрібні 

для подальшого використання 

Основний алгоритм подальшої обробки даних має кілька частин для 

зчитування поточного кроку часу та обробки даних. Спочатку зчитується 

розмір вікна моделювання. Після цього відбувається зчитування положення 

атомів від ідентифікаційного номера до передостаннього атома. На наступній 

ітерації циклу програма почне обробку даних і обчислить, наприклад, 

профіль густини або квазідвовимірної ПКФ (qPCF). 

 

 

2.6. Алгоритм для розрахунку двовимірних парних кореляційних 

функцій. 

Для розрахунку двовимірної парної кореляційної функції qPCF 

використано дамп-файли з координатами атомів. На першому етапі  

необхідно зчитувати з файлу положення атомів на кожному кроці за часом. 

Для цього був створений власний алгоритм читання таких файлів. 

У вкладених циклах ми знаходимо атом у плоскому елементі dr на 

відстані r від даного атома, а в двох вимірах — середню кількість атомів у 

«корзині». 

Далі проводиться перевірка періодичних граничних умов і обертання, 

що використовуються при оцінці міжатомних відстаней. В останній частині 
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обчислюються g(r) для поточного часового кроку, після обробки всіх часових 

кроків g(r) усереднюється. Блок-схему алгоритму наведено на рисунках 2.3- 

2.5, а код програми наведено в додатках. 

 

Рис. 2.3. Частина алгоритму для обчислення ПКФ. 
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Рис. 2.4. Частина алгоритму для обчислення ПКФ (продовження). 
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Рис. 2.5. Частина алгоритму для обчислення ПКФ (продовження). 
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 2.7. Алгоритм обчислення профілю густини. 

Для розрахунку профілів густини був реалізований простий алгоритм. Під 

час зчитування розмірів комірки для поточного кроку часу обчислюється bin, 

bin — це діапазон відстаней, який ми отримуємо, поділивши вісь z на 

кількість атомних шарів. У кожному шарі обчислювали кількість атомів 

кожного типу та густину у площині та концентрацію певного типу атомів. 

Такий алгоритм повторювали для наступних часових кроків і в кінці 

усереднювали дані за всіма часовими кроками (код програми наведено у 

додатку Б). 

 

 

2.8. Алгоритм обчислення часу стрибка атома. 

Для розрахунку часу стрибка атомів при моделюванні поверхневої 

дифузії спочатку розраховували відстань від початкового до наступного 

положення атома та обчислювали його середньоквадратичне переміщення 

(Рис. 2.10-2.12). 

На наступному кроці відбувалася перевірка знака відстані між i та i+1 

кроками за часом, якщо інтерпретація знаку зміни відстані відповідає 

стрибку атома. У векторному контейнері зберігалися зміни координат. 

Між збереженими спеціальними координатами розраховувалися відстані. 

Якщо зміщення атома виявилося більше або дорівнювало 75% діаметра атома 

Si, це зміщення ми вважали стрибком. 

 

2.9. Загальні та типові параметри реалізації процесу моделювання. 

Моделювання виконувалося головно в ізотермічно-ізобаричному 

ансамблі (NPT), але в деяких випадках було використано канонічний 

ансамбль (NVT) з ортогональною коміркою моделювання, що містить ~8000-

30000 атомів. Під час розрахунків були використані періодичні граничні 

умови. Крім того, для моделювання тонких плівок вздовж осі z задавали 

неперіодичні та фіксовані граничні умови. Часовий крок в процесі 
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моделювання дорівнює 1 фемтосекунді. Термодинамічні змінні зберігаються 

на кожному часовому кроці. Файли дампів записуються через кожні 1000 

часових кроків. Тривалість врівноважуючого етапу моделювання, який 

використовували для досягнення стану близького до рівноважного, становить 

200 000 кроків за часом, для основного етапу моделювання беремо мінімум 

400 000 кроків за часом. Тим не менш, для конкретного моделювання 

вищезгадані параметри змінювали, про що вказано в наступних розділах. 

Початкові швидкості атомів встановлювали відповідно до розподілу 

Максвелла–Больцмана з різними ймовірностями, щоб отримати хороші 

статистичні результати. 

 

Висновки до розділу 2. 

1. З метою вивчення границі між фазами для систем метал-кремній було 

запропоновано алгоритми моделювання атомної структури 

використовуючи пакет LAMMPS. 

2. Для аналізу результатів моделювання використано власні комп’ютерні 

алгоритми. 

3.  Для дослідження міжфазної границі використано розподіл атомної 

густини та концентрації компонент в напрямі перпендикулярному до 

межі розділення. 

4.  Для вивчення конфігурації атомів на межі рідкої та кристалічної фаз 

використано двовимірні та тривимірні парціальні функції розподілу 

атомів. 
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Розділ 3. Структура та властивості поверхневих шарів розплавів. 

 

3.1. Структура поверхні рідкого кремнію. 

На початку 50-х років минулого століття кремній став основним 

матеріалом для електроніки та досі, після 70 років, він залишається основним 

матеріалом, який використовується в напівпровідниковій електроніці, попри 

значний прогрес у вивченні інших видів матеріалів [50]. Причина цього 

полягає в тому, що кремній виявляє унікальний набір властивостей, які є 

стабільними в часі і в широкому діапазоні температур. 

Багато технологічних процесів отримання монокристалічного кремнію 

та напівпровідникових приладів на його основі супроводжується процесами 

плавлення-кристалізації, в яких важливу роль відіграє межа розділу між 

рідкою та кристалічною фазами. Детальна інформація про структуру 

міжфазової області дасть змогу керувати процесом формування 

кристалічного кремнію із заданою дефектністю, а відповідно і 

властивостями.  

Моделювання матеріалів методом молекулярної динаміки зазвичай 

спряжені з проблемою вибору потенціалу міжатомної взаємодії. При його 

виборі важливо, щоб він описував максимальну кількість властивостей 

матеріалу. Проте, дуже часто потенціали взаємодії для багатокомпонентних 

матеріалів не досконало описують взаємодію між атомами окремих 

компонент. Тому, нами було перевірено три потенціали взаємодії, використані 

в наступних розділах для моделювання бінарних систем (Si-Al, Si-Au, Si-Cu), 

на предмет їх здатності відтворювати структурні та енергетичні властивості 

чистого кремнію. Базовий потенціал MEAM Баскеса [32] відхилено, тому що 

для чистого кремнію всі три потенціали використовували параметри для 

обчислення енергій Роуза з Баскеса, але рівняння Роуза було видозміненим. 

Основним фактором при виборі потенціалу взаємодії була температура 

плавлення, оскільки решта параметрів майже ідентичні. Потенціал ADP [38] 

відрізнявся низькою температурою плавлення чистого кремнію. На 
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наступному етапі був використаний метод сендвіча для визначення 

температури плавлення в ансамблі NVT [43]. 

Для перевірки достовірності структурних досліджень отриманих з 

використанням різних потенціалів для кремнію нами було проведено 

моделювання структури кремнію за різних температур та порівняно 

результати зі структурними даними отриманими експериментальними 

методами. Основним критерієм вказаної перевірки була узгодженість 

експериментальних парних кореляційних функцій та функцій отриманих 

методом молекулярної динаміки. 

 

Рисунок 3.1. Експериментальні та розраховані ПКФ для об'ємного Si за 

різних температур обчислені для кристалічної частини модельної комірки. 

Здійснений розрахунок, використовуючи потенціал MEAM [35]. 

 

Рисунок 3.2. Експериментальні та розраховані ПКФ для об'ємного Si при 

температурі 1773K. 
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Як випливає з результатів моделювання структури кремнію нижче та 

вище температури плавлення та порівняння модельованих та 

експериментальних радіальних функцій розподілу атомів (Рис. 3.1, 3.2) в 

модельованому розплаві спостерігається добре узгодження цих функцій в 

області першого максимуму. За температури вище 1773К кремній є повністю 

розплавлений. 

Крім того, в області другого максимуму радіальних функцій розподілу 

наявні незначні максимуми, положення яких є близьким до положень 

максимумів функцій розподілу кристалічного кремнію. Тому, описані 

відмінності радіальних функцій розподілу може свідчити про наявність в 

структурі модельованого кремнію атомних груп зі структурою близькою до 

кристалічної, що на нашу думку зумовлено відхиленням від рівноважного 

стану моделі при заданій температурі. Очевидно, що причиною цього є 

недоліки вибраного нами потенціалу міжатомної взаємодії MEAM [35], або 

недостатня тривалість моделювання, що не дало змогу досягти рівноважного 

стану системи. Як виявилося, збільшення тривалості моделювання усуває цю 

проблему. 

Для розуміння процесу плавлення кремнію нами було здійснено 

візуалізацію атомного розподілу в модельних комірках з кремнієм за різних 

температур та на різних часових інтервалів моделювання (Рис. 3.3.). На 

цьому рисунку різними кольорами виділено атомні конфігурації зі 

структурою алмазу (синій колір) та структурою рідини (сірий колір). 

Перехідний шар між рідкою та кристалічною фазою показано проміжним 

кольором. Конфігурації атомів на рисунку 3.3 (а-в) відображають структуру 

кремнію перед закінченням плавлення, про що свідчить наявність значної 

кількості кристалічної фази. На рисунку 3.3, в показано кремній в різкому 

стані на останньому кроці моделювання. Необхідно зазначити також, що за 

температури 1523К (Рис.3.3, а) кремній не розплавився навіть до завершення 

моделювання. Це зрозуміло, оскільки це є температура нижча температури 
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плавлення. В цьому випадку лише поверхневі атоми формують 

невпорядковану структуру внаслідок не насиченості міжатомних зв’язків. 

 

 

а) Т=1523К. 

 

б) Т=1773К. 

 

в) Т=1823К. 

 

г) Т=1773К. 

Рис. 3.3. Розподіл атомів в модельній комірці кремнію за різних 

температур та часу моделювання 
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Рисунок 3.4. Температурні залежності найбільш імовірних міжатомних 

відстаней та коефіцієнта об’ємного розширення кремнію. 

 

Використовуючи параметри, отримані з аналізу парних кореляційних 

функцій можна додатково визначити температуру плавлення. Зокрема, за 

температурою за якої відбувається стрибкоподібна зміна найбільш імовірних 

міжатомних відстаней та коефіцієнта об’ємного розширення (Рис. 3.4) 

встановлено, що температура за якої відбувається плавлення відповідає 1673 

К, що є близьким до експериментального значення. 

Зважаючи на те, що основною метою роботи було дослідження атомної 

структури поверхні розплавів та міжфазної границі, нами було вивчено 

структуру поверхневих шарів кремнію та обчислено квазідвовимірні функції 

розподілу для тонких атомних шарів на різній відстані до поверхні. 

Для дослідження вільної поверхні рідкого кремнію спочатку 

моделювання здійснювали для тривимірного кремнію в кубічній модельній 

комірці, з періодичними граничними умовами, що застосовуються у всіх 

трьох вимірах, при заданій температурі. В результаті моделювання 

отримували радіальні функції розподілу, які описують структуру розплаву у 

трьох вимірах 
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Для створення вільної поверхні розміри модельної комірки вздовж осі z 

збільшували приблизно в три рази і періодичні граничні умови в цьому 

напрямі не використовували. Після моделювання вздовж осі z модельної 

комірки було виділено п’ять найближчих до поверхні шарів з атомами в яких 

міститься приблизно три моноатомних шари кремнію. Для кожного з цих 

шарів було обчислено квазідвовимірні парні кореляційні функції, міжатомні 

відстані та координаційні числа.  

 

Рисунок 3.5. Двовимірні радіальні функції розподілу рідкого кремнію за 

температури 1673 К для п’яти шарів на різній відстані до поверхні 

 

На рисунку 3.5. наведено двовимірні парні кореляційні функції кремнію 

поблизу вільної поверхні. Як бачимо, функції розподілу за своїм профілем 

свідчать про впорядкування атомів, яке подібне до кристалічного стану, хоча 

відстані між атомами в координаційних сферах кремнію отримані в результаті 

моделювання є більшими порівняно з відстанями в кристалічному стані. Про 

це свідчить добре співпадіння основних максимумів функцій атомного 

розподілу з положенням координаційних сфер кристалічного кремнію. 

Вказана особливість зумовлена поверхневим впорядкуванням атомів та 

формуванням шару товщиною декілька атомних шарів, структура якої є 

близькою до структури кремнію в кристалічному стані.  
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Рисунок 3.6. Парні кореляційні функції обчислені для рідкого кремнію за 

температури 1773 К для п’яти шарів на різній відстані до поверхні 

 

За температури на 100 К вище точки плавлення функції розподілу не 

містять максимумів, які відповідають кристалічному кремнію, хоча висота 

головного максимуму для першого шару атомів є найвищою (Рис. 3.6). Крім 

того, парні кореляційні функції не виявляють чітких максимумів поза другим 

піком що вказує на зменшення ступеня впорядкування на відстанях 5-6Å між 

атомами. 

 

Рисунок 3.7. Парні кореляційні функції для першого шару атомів кремнію за 

різних температур. 
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Окремо нами було проаналізовано трансформацію структури кремнію в 

об’ємі модельованої комірки та на поверхні залежно від температури. Для 

цього було розраховано поверхневі (Рис. 3.7) та об’ємні парні кореляційні 

функції для різних температур. Для шару атомів які знаходяться на поверхні 

впорядкування спостерігається до температури 1673К. За вищих температур 

атомного впорядкування подібного кристалічному стану на поверхні рідкого 

кремнію не спостерігається. 

 

а) 

 

б) 

Рисунок 3.8. Залежність найбільш імовірних міжатомних відстаней (а) 

та межі першої координаційної сфери (б) від глибини атомного шару для 

різних температур 

Важливу інформацію про структуру поверхневих шарів кремнію за 

різних температур дає аналіз найбільш імовірних міжатомних відстаней (Рис. 

3.8, а) та межі першої координаційної сфери (Рис. 3.8, б), яку визначали за 

положенням мінімуму за першим максимумом функції радіального розподілу. 

Стрибок найбільш імовірних міжатомних відстаней вказує на температуру 

плавлення, що виявляється не тільки для міжатомних відстаней що містяться 

в об’ємі, але й для поверхневих атомів. Цікавою є поведінка міжатомних 

відстаней та межі першої координаційної сфери залежно від відстані до 

поверхні. Зокрема, зі збільшенням відстані до поверхні найбільш імовірні 

міжатомні відстані зменшуються, а межа першої координаційної сфери 

зміщується в область більших відстаней. Проте повний аналіз цих 
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залежностей можливий лише за наявності інформації про координаційні 

числа залежно від відстані до поверхні. Для цього нами було обчислено 

координаційні числа та побудовано їхній розподіл (Рис. 3.9).  

 

 

а) 

 

б) 

Рис. 3.9. Розподіли координаційних чисел для різних атомних шарів 

кремнію для температур 1223 К (а) та 1773К (б) 

 

Перше, що випливає з цих розподілів є те, що найбільш імовірні 

координаційні числа становлять два-три до температури плавлення та чотири, 

для вищих температур. Крім того, спостерігаються лише невеликі зміни в 

розподілах для різних атомних шарів. Такі залежності координаційних чисел 

залежно від відстані до поверхні разом з аналізом міжатомних відстаней 

вказує на зменшення ступеня впорядкування атомів з віддаленням від 

поверхні кремнію. 

Описаний процес плавлення поверхневих шарів атомів доцільно 

вивчати аналізуючи профіль густини вздовж осі перпендикулярної до вільної 

поверхні. Профіль густини вздовж осі Z (Рис. 3.10, а) за температур нижчих 

температури плавлення чітко демонструє періодичну структуру, що 

зумовлено впорядкованим розміщенням атомів. При підвищенні температури 

висота максимумів цієї функції зменшується, а їхня ширина зростає, 

засвідчуючи тим самим збільшення амплітуди атомних коливань.  

 



72 
 

 

 

а) 
 

б) 

 

в) 

Рисунок 3.10.  Профіль густини а) у всьому діапазоні температур, б) за 

температур вище плавлення, в) температурна залежність середньої густини  

 

При температурі близькій до температури плавлення (1673К) профіль 

густини складається з двох частин з невеликими осциляціями густини на 

нижній та верхній поверхнях та значними змінами густини в об’ємі кремнію. 

Така залежність густини матеріалу від відстані до центру модельованої 

комірки зумовлена плавленням кремнію на вільній поверхні. За вищої 

температури (1773 К) осциляції профілю густини майже повністю зникають 

(рис. 3.10, в), що свідчить про повне плавлення кремнію за цієї температури. 

максимум профілю густини вдвічі менший, ніж при нижчій температурі.  
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3.2. Структура вільної поверхні та міжфазної границі золота за 

температур близьких до точки плавлення. 

Золото є одним з найбільш використовуваних металом завдяки високій 

електропровідності, унікальним атикорозійним та механічним властивостям. 

Зокрема, надзвичайно широко його використовують у високоточних 

пристроях електроніки. Золото вперше було використано для формування 

металевих контактів, а також транзисторів [51], [52] і продовжує 

використовуватися для формування електричних контактів у найсучасніших 

електронних пристроях 

Моделювання структури та поверхневих властивостей золота в околі 

температури кристалізації виконували з використанням MEAM потенціалів 

міжатомної взаємодії. З метою вибору найоптимальнішого потенціалу було 

обчислено деякі властивості золота, які порівнювали з аналогічними 

експериментальними результатами (Таблиця 1). Як бачимо з таблиці, 

результати обчислені з використанням потенціалу [39] добре узгоджуються з 

експериментальними даними. 

Таблиця 1. Порівняння результатів моделювання золота використовуючи 

різні потенціали міжатомної взаємодії 
Au MEAM Ruy Cai Моделювання Експеримент 

Стала ґратки a(Å) 4.070 4.061 4.073 

Температура плавлення, T(K) 1337 1207 1337 

Густина, ρ(Å-3) - 0,05665 0.05908 

Енергія зв’язку, E (eV) 3.93 3.93 3.93 

 

Для моделювання структури вільної поверхні золота в інтервалі 

температур Tплавлення – 150K <Т< Tплавлення+ 150K використовували методику 

аналогічну до описаної в попередньому параграфі [53]. Інтерпретацію 

структури здійснювали на основі аналізу об'ємних та поверхневих парних 

кореляційних функцій. 

Порівняння поверхневих (двовимірних) та тривимірних парних 

кореляційних функцій свідчить про значну відмінність їхніх перших 
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максимумів. Зокрема, за температур нижче точки плавлення перший 

максимум поверхневих ПКФ розщеплюється на два підмаксимуми, 

положення першого з яких (r=2.8Å) є близьким до радіуса першої 

координаційної сфери кристалічного золота (r=2.878Å) та найбільш 

імовірних міжатомних відстаней рідкого золота біля температури плавлення 

(r=2.86Å). Положення другого підмаксимуму не співпадає з жодними 

міжатомними відстанями кристалічного та рідкого золота. Парні кореляційні 

функції обчислені для тривимірного золота, на відміну від двовимірного 

випадку, мають симетричні максимуми з положеннями близькими до 

експериментальних значень. 

 

а) 

 

б) 

Рисунок 3.11. a) 2D qPCF для поверхні чистого золота, б) 3D PCF для 

системи чистого золота в об’ємі. 

 

Порівняння поверхневих двовимірних ПКФ з аналогічними 

тривимірними функціями вказує на те, що розщеплення першого максимуму 

цієї функції спостерігається до температури 1337 К, тобто до температури 

плавлення. Проте, зважаючи на профіль поверхневих парних кореляційних 

функцій за цих температур можемо стверджувати, що поверхня золота є 

рідкою. 
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а) 

 

б) 

 

в) 

 

г) 

Рисунок 3.12. a) -г) Порівняння q2D PCF і 3D PCF для системи чистого 

золота 

 

На рис. 3.13. наведено розподіл атомів золота на поверхні модельної комірки. 

Як бачимо, при температурі 1187 K існує кілька типів кластерів з різним 

типом атомного упорядкування. Відстань між атомами в цих кластерах 

відповідає положенню підмаксимумів першого максимуму ПКФ. З 

підвищенням температури переважаючим стає один тип атомного 

впорядкування (Рис. 3.13,б), що відображається на профілі максимумів ПКФ. 
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а) 

 

 

б) 

Рисунок 3.13. Розподіл атомів на поверхні золота a) 1187 K, b) 1237 K 

 

 

Для аналізу розподілу атомів вздовж напряму перпендикулярного до 

вільної поверхні (вісь Z) було обчислено профіль густини для атомних 

розподілів золота (Рис. 3.14). Чергування мінімумів та максимумів цієї 

функції свідчить про невелике впорядкування атомів у паралельних 

площинах, подібно до площин в кристалах. Зі зростанням температури 

амплітуда осциляцій зменшується, що спричинене плавленням золота. 

 

Середні значення середньої атомної густини не змінюються у всьому 

дослідженому інтервалі температур (рис. 3.14, в), а зі збільшенням 

температури середня густина набуває значення 0,049 Å-3 (рис. 3.15), що 

близьке до експериментального 0,053 Å-3 при тій же температурі. 
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а) 

 

б) 

Рисунок 3.14. Профіль густини а) у всьому діапазоні температур, б) за 

температур після плавлення. 

 

 

 

а) 

 

б) 

Рисунок 3.15. середня атомна густина поверхневих шарів золота за різних 

температур 
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3.3. Дослідження структури поверхневих шарів міді за температур в 

околі точки плавлення. 

Мідь є одним з найдешевших матеріалів, має високі значення 

електричної та теплопровідності, і тому все частіше використовується як 

матеріал в електроніці в якості провідників для заміни Al [54], [55], [56]. В 

основному властивості тонких шарів металів на поверхні напівпровідників та 

їхня взаємодія залежать від технології їх отримання [57]. Однак у багатьох 

випадках їх властивості також залежать від подальшої обробки. Зокрема, 

відпал може змінити мікроструктуру, електричні та механічні властивості 

плівок [58], [59], [60]. Дослідження поверхневих атомних шарів міді залежно 

від глибини не піддається експериментальним дослідженням, тому в цьому 

випадку найбільшу інформацію стосовно цього питання можна отримати за 

результатами комп’ютерного моделювання.  

Моделювання міді здійснювали в комірці у формі прямокутного 

паралелепіпеда в яку було поміщено атоми що заповнювали куб розміри 

якого у напрямах x та y співпадали з розмірами комірки. В напрямі осі z 

розміри модельної комірки були набагато більшими за розмір блоку з атомами 

з метою забезпечення умов існування вільної поверхні. Структуру 

поверхневих шарів аналізували залежно від відстані до поверхні (Z).  

З метою вибору найоптимальнішого потенціалу взаємодії для 

моделювання міді, нами було обчислено параметри, які можна співставити з 

експериментальними результатами. Результати обчислень наведено в таблиці 

2. 

Таблиця 2. Порівняння результатів моделювання міді використовуючи 

різні потенціали міжатомної взаємодії 

Cu MEAM Jelinek Моделювання Експеримент 

Стала ґратки a(Å) 3.62 3.59 3.62 

Температура плавлення, T(K) − 1244 1358 

Атомна густина, ρ(Å-3) − 0.08272 0.08493 

Енергія зв’язку, E (eV) 3.54 3.54 3.54 
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Рисунок 3.16. Двовимірні ПКФ обчислені для міді за температури 773К для 

атомних шарів різної відстані до поверхні. 

 

Основним джерелом інформації для аналізу поверхневої структури 

міді, порівняно з тривимірним випадком, були, як і в попередніх випадках, 

двовимірні та тривимірні парні кореляційні функції.  

Профіль парних кореляційних функцій за температур близьких до 

точки плавлення (Рис. 3.17) вказує на відсутність слідів дальнього порядку, 

що спостерігається у випадку температури 773 К (Рис. 3.16). Крім того, 

перший максимум цих функцій є симетричним з гострим максимумом, що 

свідчить про наявність одного типу атомного впорядкування на поверхні та 

об’ємі міді. 

 

Рисунок 3.17. Двовимірні ПКФ обчислені для міді за температури 

1358К для атомних шарів на різній відстані до поверхні атомної конфігурації. 
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Порівняння положень перших максимумів парних кореляційних 

функцій розрахованих для атомних шарів на різній відстані від поверхні 

вказує на зменшення найбільш імовірних міжатомних відстаней порівняно з 

тривимірним випадком. Таке їхнє зменшення залежно від відстані до 

поверхні (рис. 3.18,а) пов’язане з впорядкуванням атомів на поверхні в 

рамках ближнього оточення. З іншого боку, радіус межі першої 

координаційної сфери майже не змінюється, або незначно зростає (рис. 

3.18,б). Така поведінка основних структурних параметрів впливає на зміни 

вільного об’єму, аналіз поведінки якого буде здійснено згодом. 

 

а) 

 

б) 

Рис. 3.18. Залежність найбільш імовірних міжатомних відстаней (а) та межі 

першої координаційної сфери (б) від глибини розміщення атомного шару для 

різних температур. 

Парні кореляційні функції було використано також для аналізу 

структури верхніх шарів міді товщиною 4 Å за різних температур (Рис. 3.19). 

Як бачимо, для верхнього (першого) шару атомів міді сліди кристалічної 

структури простежуються лише за температури 773К (Рис. 3.19,а), тоді як для 

другого шару кристалічна структура наявна і за температури 908К (Рис. 3.19, 

б). Зазначена особливість вказує на поверхневе розупорядкування атомів міді 

за температур набагато нижчих точки плавлення міді за рівноважних умов, 

що можна пояснити поверхневим плавленням міді за рахунок відмінності 

енергетичного стану поверхневих атомів та атомів в об’ємі речовини. 
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а) 

 

б) 

Рис. 3.19. Парні кореляційні функції міді для першого (а) та другого (б) 

шару атомів за різних температур 

 

 

а) 

 

б) 

Рис. 3.20. Розподіл координаційних чисел міді для температур 908 К (а) 

та 1358 К (б) залежно від відстані до поверхні. 

Координаційні числа як для кристалів, так і для рідин дають важливу 

інформацію про структуру. Кількість атомів, які припадають на першу 

координаційну сферу свідчить про ступінь впорядкування атомів, а також про 

щільність атомного впорядкування. Розподіли координаційних чисел за 

різних температур залежно від відстані до поверхні (Рис. 3.20) свідчать про 

суттєву їхню залежність від глибини розташування шару атомів. Як бачимо, 

за температури 908К найбільш імовірні значення координаційних чисел 

першого шару атомів містяться поблизу значення сім, тоді як для наступних 

атомних шарів це значення набуває величини вісім. Останні значення 

координаційних чисел вказують на формування структури з розміщенням 
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атомів в кубічній об'ємноцентрованій ґратці. Подібний розподіл 

координаційних чисел притаманний також для температури 773 К. 

За вищих температур максимум кривої розподілу координаційних чисел 

припадає на значення близьке до семи, хоча для другого шару атомів для всіх 

температур вище 908 К максимум розподілу розділяється на два 

підмаксимуми з положеннями шість та вісім, що характерне для кристалічних 

структур з кубічною примітивною та об'ємноцентрованій ґратками. Потрібно 

зазначити, що в кристалічному стані для міді характерне координаційне 

число 12, а в рідкому стані – 11,3. 

 

Рис. 3.21. Залежність величини відносного вільного об’єму для міді від 

відстані до поверхні для різних температур. 

 

Однією з важливих характеристик атомного впорядкування 

невпорядкованих систем є вільний об’єм та його залежність від відстані до 

поверхні матеріалу. Як бачимо з рисунка 3.21, загальною рисою цієї 

залежності є досить великі значення вільного об’єму в поверхневих шарах 

міді та його зменшення в напрямі до центру модельної комірки. На великих 

відстанях від поверхні значення вільного об’єму є співмірним з відповідною 

величиною для кристалічної міді. Такі великі значення вільного об’єму на 

поверхні міді сприяє інтенсифікації поверхневої дифузії, що стає більш 

важливим у випадку двокомпонентних та багатокомпонентних систем. 
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Профіль густини вздовж осі Z для досліджених температур (Рис. 3.22) 

не виявляє осциляцій притаманних кристалічним матеріалам, що вказує на 

розмивання атомних площин внаслідок теплового руху атомів.  

 

 

а) 

 

б) 

 

в) 

Рисунок 3.22. Профіль густини а) у всьому діапазоні температур, б) за 

температур після плавлення, в) температурна залежність середньої 

атомної густини 
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3.4. Вивчення структури поверхні та міжфазної границі алюмінію біля 

температури плавлення. 

Алюміній як і золото та мідь є металом з високими значеннями 

електропровідності та добрими антикорозійними властивостями. Зважаючи 

на те, що він є дешевшим порівняно зі згаданими двома металами, його часто 

використовують як провідний матеріал а також в якості матричного 

компонента в композитах з металевою матрицею.  

Нанорозмірні острівці алюмінію використовують в плазмоніці як 

активний елемент. Плазмонна частота алюмінію вища, ніж у золота, і 

дозволяє спостерігати поверхневий плазмон ний резонанс в ультрафіолетовій 

області спектру. [54] 

Плазмонічні наноструктури алюмінію відкривають доступ до 

короткохвильових областей спектру [55]. 

Для моделювання структури та властивостей алюмінію було 

використано потенціал [40]. Як бачимо з таблиці, основні характеристики 

алюмінію отримані в результаті моделювання є близькими до 

експериментальних значень. 

 

Таблиця 3. Порівняння результатів моделювання алюмінію використовуючи 

різні потенціали міжатомної взаємодії 

Al ADP Staricov Моделювання Експеримент 

Стала ґратки a(Å) 4.05 4.046 4.03 

Температура плавлення, (K) 1036 901 934 

Густина, ρ(Å-3) - 0,05603 0,6028 

Енергія зв’язку, E (eV) 3.36 3.36 3.36 

 

Як і в попередніх випадках, для аналізу структури поверхні алюмінію 

та його об’єму використовували двовимірні та тривимірні парні кореляційні 

функції. Вказані функції для алюмінію за різних температур наведено на 

рисунках 3.23, 3.24. Тут, як і для випадку дослідження структури кремнію, за 
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температур нижче плавлення профіль парних кореляційних функцій зберігає 

максимуми, які характерні для кристалічного алюмінію. Ці максимуми є 

достатньо широкими, що є наслідком інтенсивних теплових рухів атомів. За 

температури 883 К ПКФ алюмінію як на поверхні, так і в об’ємі мають 

профіль, який характерний для рідкого алюмінію. 

 

 

 

a) 

 

б) 

Рисунок 3.23. a) 2D qPCF для поверхні чистого алюмінію, б) 3D PCF для 

системи чистого алюмінію в об’ємом. 

 

Порівняння двовимірних поверхневих та тривимірних об’ємних ПКФ 

(Рис. 3.24) вказує на співпадіння положень основних максимумів що свідчить 

про близькі значення міжатомних відстаней на поверхні та в об’ємі алюмінію. 

Кількісний аналіз міжатомних відстаней дає наступні значення: 

експериментальні дані − 2,82 Å; в об’ємі модельної комірки − 2,80 Å; на 

поверхні − 2,77 Å. Менші значення міжатомних відстаней на поверхні 

порівняно з об’ємом вказує на ущільнення атомної структури рідкого 

алюмінію на поверхні. Суттєвою відмінністю вказаних парних кореляційних 

функцій є також різниця висот основних максимумів. Це є наслідком 

меншого ступеня впорядкування атомів на поверхні порівняно з об’ємом. 
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а) 

 

б) 

 

в) 

 

г) 

 

д) 

 

е) 

Рисунок 3.24. Порівняння двовимірних та тривимірних ПКФ для 

алюмінію. 

 

Крім аналізу профілю парних кореляційних функцій та основних 

структурних параметрів отриманих з них, процес плавлення можна вивчати 

шляхом аналізу розподілу координаційних багатогранників в модельній 
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комірці. Як приклад, на рисунку 3.25 наведено комірку з атомами алюмінію за 

температури 783 К. Як бачимо, лише поверхневий шар атомів товщиною 

один-два атоми має структуру, яка не характерна жодному типу кристалічних 

структур. Атоми, які містяться всередині комірки формують ГЦК ґратку. 

Своєю чергою, поверхневі атоми не формують впорядкованих структурних 

одиниць і за своєю структурою поверхня алюмінію за цієї температури 

нагадує структуру рідини. 

 

 

Рисунок 3.25. Розподіл атомів алюмінію за температури 783 К (84 % атомів 

формують багатогранники з ГЦК структурою) 

 

Профіль густини вздовж осі Z за температур нижче точки плавлення 

чітко демонструє шарову структуру алюмінію в кристалічній його частині 

(Рис. 3.26). В поверхневій області де починається процес плавлення висота 

максимумів зменшується що свідчить про зменшення ступеня впорядкування 

при частковому збереженні атомних шарів подібно до кристалічного 

алюмінію. За температури плавлення (883 К) алюміній повністю плавиться і 

профіль густини являє собою майже пряму лінію. В цьому випадку середня 
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атомна густина однакова у всьому діапазоні температур вище точки 

плавлення (рис. 3.26. в), і дорівнює 0,056 Å-3, що близьке до 

експериментального 0,060 Å-3 при тих же температурах. 

 

 

а) 

 

б) 

 

в) 

Рисунок 3.26. Профіль густини а) у всьому діапазоні температур, б) за 

температур після плавлення, в) значення середньої густини за різних 

температур 
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Висновки до розділу 3. 

1. Вивчено структуру поверхневих шарів та границі між рідкою та 

кристалічною фазами для кремнію, золота, міді та алюмінію за 

температур поблизу точки плавлення. 

2. В результаті досліджень встановлено, що спільною рисою для 

досліджених матеріалів є наявність поверхневого плавлення на початку 

фазового перетворення в межах 3-4 атомних шарів. 

3. Аналіз поведінки координаційних чисел кремнію залежно від відстані 

до поверхні разом з аналізом міжатомних відстаней вказує на 

зменшення ступеня впорядкування атомів з віддаленням від поверхні. 

4. Встановлено, що та температури плавлення для золота спостерігається 

розщеплення першого максимуму двовимірної парної кореляційної 

функції обчисленої для поверхневих атомів. Вказане розщеплення 

зумовлене існуванням атомних кластерів на поверхні золота з різною 

конфігурацією атомів. 

5. Показано, що у випадку міді, поверхневі атоми формують структурні 

одиниці з координаційними числами шість та вісім, які є характерними 

для кристалічних структур з кубічною примітивною та 

об'ємноцентрованими ґратками. 

6. Дослідження вільного об’єму  поверхневих шарів міді при нагріванні 

засвідчили досить великі його значення що, очевидно, сприяє 

інтенсифікації поверхневої дифузії, що стає більш важливим у випадку 

двокомпонентних та багатокомпонентних систем. 

7. Як показує аналіз атомної конфігурації для алюмінію за температур 

близьких до температури плавлення, лише поверхневі атоми формують 

конфігурацію характерну для рідин, хоча близько 80% атомів формують 

структуру з ГЦК структурою. 

 

 

  



90 
 

Розділ 4. Структура та міжфазна взаємодія в системах метал-кремній. 

 

4.1. Вивчення процесу самоорганізації атомів золота на поверхні 

кремнію. 

Процеси плавлення та кристалізації відіграють важливу роль у 

сучасних виробничих технологіях з огляду на що існує постійна потреба 

їхнього вивчення в тому числі на атомному рівні. Зокрема, надзвичайно 

важливим є етап зародкоутворення як гомогенного так і гетерогенного. 

Зважаючи на те, що реальні процеси кристалізації як класичних сплавів так і 

композитів відбуваються відповідно до гетерогенного механізму, нами 

проведено дослідженя цього процесу на нанорівні. Дослідження 

властивостей матеріалів у наномасштабі є важливими як з фундаментальної, 

так і  прикладної точки зору. Властивості таких матеріалів залежать не тільки 

від розміру, а й від форми і складу атомних кластерів або наночастинок [56], 

[57], [58].  

Як відомо, методи отримання наночастинок поділяються на два класи, 

а саме підхід знизу вгору або підхід зверху вниз. Інтерпретація руху 

окремого атома або групи атомів стають досить цікавим завданням для 

підходу формування кластерів знизу вгору. Під час зміни розміру кластера 

від ізольованого атома до об’ємної фази його властивості змінюються як 

функція розміру такого кластера. Для досягнення потенційних промислових 

застосувань наночастинок і наносистем необхідні дослідження атомних рухів 

у випадку одного або кількох адатомів на даній поверхні підкладки, щоб 

зрозуміти механізм утворення наночастинок [59].  

Керована самозбірка наночастинок золота на поверхнях кристалічного 

кремнію є однією з проблем, що представляють великий інтерес. У 

нанометровому масштабі частинки золота часто виявляють унікальні 

електронні, магнітні, фотонні та каталітичні властивості. [60], [61]. 

Результати експериментальних та молекулярно-динамічних (МД) 

досліджень дозволяють доповнити теорію утворення наноструктур золота. 
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Така теорія може бути використана для виготовлення нових і більших 

інтегрованих пристроїв та нанокомпозитів. Існує багато методів отримання 

наночастинок золота, де наноострівці золота утворюються на кристалічному 

кремнії або інших (наприклад, вуглецевих) підкладках. [62], [63]. Спочатку ці 

структури часто створюються методами атомарного покриття. Це означає, 

що на перших кроках таких процесів створюється система у вигляді 

ізольованих атомів золота на обраній підкладці. З огляду на це виникає 

питання про те, як поводиться частинка на вільній поверхні, наприклад, як її 

випадкові переміщення можуть призвести до утворення кластера? Яке 

співвідношення існує між кінетикою релаксації частинок і температурою?  

Зважаючи на це, основна мета даного дослідження – висвітлити 

вищезазначені питання. Вважається, що механізм росту наноострівців золота 

на поверхні кремнію включає процеси дифузії та взаємодифузії з додатковим 

утворенням евтектичного сплаву. Ці процеси вже намагалися пояснити в 

широкому колі експериментальних робіт. Найвідомішими є роботи, які, 

наприклад, підтверджують спочатку запропоновані теорії, такі як теорія 

Фольмер-Вебера [64] або класична теорія Бертона-Кабрери-Френка [65]. З 

іншого боку, є дослідження, які дійшли висновку, що процеси коалесценції 

або механізм дозрівання Оствальда є основними стимулами утворення 

наноострівців золота. У зв’язку з тим, що експериментальні методи часто є 

складними та дорогими для застосування для досліджень поведінки окремих 

атомів, моделювання методом молекулярної динаміки можна 

використовувати для отримання надійних результатів.  

Як було підтверджено експериментально [66] а також теоретично [67] і 

з використанням методу МД, дифузія окремих частинок під час утворення 

золотих кластерів цілком співмірна зі швидкістю, яку демонструють системи 

з поодинокими атомами в подібних умовах. Це означає, що результати, 

отримані шляхом дослідження дифузії одного атома на поверхні 

кристалічного кремнію методом МД, можуть бути використані для 

правильного опису руху атома при утворенні наноострівців золота. Тому 
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обчислювальні методи є набагато менш дорогою альтернативою 

експериментальним і все ж дозволяють досягти фізично зрозумілих 

результатів.  

Для ініціалізації процесу моделювання було створено об’ємну 

кремнієву підкладку розмірами 32,5, 32,5, 48,8 Å вздовж осі x, y і z 

відповідно. Ця об’ємна підкладка складалася з 2664 атомів Si. Атоми Si з 

нижнього шару товщиною 20,4 Å були «заморожені», для того, щоб 

імітувати напівнескінченну поверхню. Моделювання МД проводили в 

ізотермічно-ізобарному ансамблі (NpT) з кроком часу 1,0 фс. Моделювання 

проводили в діапазоні температур від 525 К до 925 К, з кроком 50 К між 

кожним з них. Ініціалізацію швидкостей проводили за допомогою розподілу 

Максвелла-Больцмана. Спочатку кожна система у вигляді ортогонального 

блоку моделювання була врівноважена протягом 200000 кроків. Після 

початкового досягнення стану рівноваги тривалість основної частини 

моделювання становила 300000 кроків. У випадку систем, що містять більше 

одного адатома золота, цей період подовжено до 500000 кроків. Під час 

розрахунків використовувалися періодичні граничні умови лише у двох 

декартових напрямках, виключаючи вісь z. Просторові конфігурації кожного 

з послідовних часових кроків були записані у зовнішній файл даних. Для 

ізольованих адатомів Au на підкладці також була виконана мінімізація 

енергії перед етапом врівноваження, що дозволило швидше досягти 

рівноважного стану під час наступних частин моделювання.  

 
а) 

 
б) 

Рисунок 4.1. Візуалізація системи з одним атомом Au в початковому (а) і 

кінцевому (б) стані у випадку моделювання, проведеного при температурі 

575 К. 
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Міжатомну взаємодію Au-Si моделювали з використанням версії 

потенціалу MEAM, параметризованої Рю та Каї [33] 

Для випадку переміщення одного атома золота на поверхні кремнію 

його переміщення спостерігалося вже за найнижчих з досліджуваних 

температур. Початкове положення атома Au було (12,219, 12,219, 51,203 Å) , 

після етапу мінімізації енергії рис. 4.1,(а). Більшість зміщень атома Au були 

меншими за діаметр атома кремнію (2,22 Å), що означає, що ці рухи були 

лише тепловими коливаннями поблизу атомів кремнію.  

При температурі 575 К атом золота коливався відносно полодення 

рівноваги на поверхні кристалічного кремнію, тобто не пройшов великих 

відстаней відносно свого початкового положення (рис. 4.1, (б). 

 

а) 

 

б) 

 

в) 

 

г) 

Рисунок 4.2. Візуалізація зміщення атома Au при 575 K а), б) - випадкове 

блукання частинки Au; в) - середнє квадратичне переміщення; г) - довжина 

індивідуальних стрибків 
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Зі зростанням температури рухливість атомів кремнію помітно зросла. 

Це, у свою чергу, створило додаткові шляхи міграції атомів золота на його 

поверхні. Водночас відбулося зменшення кількості сусідніх позицій, в які 

воно може переміститися. Це призвело до того, що атоми змістилися на 

більші відстані від свого початкового положення. Основним механізмом цих 

переміщень було випадкове блукання та інтерстиціальна дифузія. 

Кількісна та якісна характеристика поведінки одиничних зміщень 

атома золота при різних температурах була здійснена шляхом аналізу 

середнього квадратичного зміщення (СКЗ) атомів та траєкторії випадкового 

блукання. Ми виділили чотири окремі типи зміщення для всього діапазону 

температур. Як бачимо, при 575К атом золота зробив кілька стрибків (рис. 

4.2 а, б), де після кожного з них продовжував осцилювати в наступних 

міжвузлових положеннях. Це додатково показано на діаграмах СКЗ (рис. 4.2, 

в). Встановлено, що характер переміщення атомів є різним для різних 

температур. Найбільш типова поведінка спостерігалася для 625, 725, 775, 

825, 975, 1025 і складалася лише з двох стрибків, що показано на рис. 4.3 для 

625 К. Наступний – це переміщення, які складаються із трьох одиночних 

стрибків, та проявляються у випадку температур, що дорівнюють 675, 875 і 

925 К. Цей тип випадкового блукання представлено на рис. 4.4. Для 

температури 575 К ми не спостерігали такої поведінки, як описано вище, і 

випадкове блукання в цьому випадку складається з чотирьох одиничних 

стрибків і досить довгих за часом коливань в положеннях рівноваги. На рис. 

4.2 (c) показано індивідуальні стрибки, зареєстровані під час моделювання. 

Як бачимо, більшість цих стрибків здійснено на невеликі відстані, що не 

перевищують 75% атомного діаметра Si, тобто значення 2,16Å. Під час 

стрибка напрямок зміщення атома золота змінюється після зіткнення з 

атомами Si. Щоб дослідити цю поведінку, була розрахована довжина 

кожного індивідуального стрибка (рис. 4.2, г). Під час моделювання 
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спостерігається поверхнева дифузія. При високих температурах атом золота 

може також переміщатися в першу або другу атомну площину кремнію.  

 

а) 

 

б) 

 

в) 

 

г) 

 

Рисунок 4.3. Результати дослідження зміщення атома золота за температури 

625 К а) та б) - випадкове блукання частинки золота; в) - середнє квадратичне 

переміщення; г) - довжина індивідуальних стрибків 

 

Аналіз середніх квадратичних зіткнень свідчить про те, що за 

температур близьких до 675 К, атом золота зміщується на більші відстані.  

При підвищенні температури кількість доступних позицій для стрибків 

зменшується, що змушує стрибки відбуватися на меншій відстані. Явище, яке 

часто спостерігається під час моделювання, полягає в тому, що атом золота 

повертається на попереднє місце після серії безперервних стрибків. Одним з 

пояснень є динамічна природа атомної реорганізації, яка відбувається до 

фазового переходу кремнієвої підкладки. 
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а)  

б) 

 

в) 
 

г) 

 

Рисунок 4.4. Результати дослідження зміщення атома золота за температури 

675 К 

а) та б) - випадкове блукання частинки золота; в) - середнє квадратичне 

зміщення; г) - довжина індивідуального стрибка 

 

Температурні залежності основних параметрів, які описують процес 

поверхневої дифузії атома золота, а зокрема середню довжину стрибка, 

середній час стрибка, максимальну відстань, на яку переміщується один атом 

і кількість стрибків показано на рисунках 4.5.та 4.6. 
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а) 

 

б) 

Рисунок 4.5. Температурна залежність відстаней переміщення (а - середня 

довжина стрибків, б - максимальна довжина стрибків) 

 

Для розрахунку кількості та довжини стрибків здійснено кількісний 

аналіз цих параметрів. Було виявлено, що координати атома золота після 

кожного наступного стрибка монотонно залежать від температури – вони 

здебільшого збільшуються. Зважаючи на те, що атом золота знаходиться на 

поверхні кремнію, зміщення, що дорівнює 75% діаметра атома Si, вважалося 

нами стрибком. Було виявлено, що амплітуда теплових коливань атома 
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золота завжди була меншою цього значення. На графіках показано майже 

лінійні залежності, за винятком кількох точок вибірки. Основною причиною 

переміщення атома є теплове збудження.  

 

а) 

 

б) 

Рисунок 4.6: Температурна залежність кількості (а) і часу (б) стрибків 

 

На наступному етапі нами досліджено зміщення двох атомів золота, які 

знаходяться близько один до одного. На початку моделювання атоми золота 

були з'єднані в пари. При температурі, близькій до 675 К, пара атомів Au 

рухається разом на невеликі відстані. З підвищенням температури пара атомів 
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золота має менше імовірних положень для стрибків, оскільки розмір атомної 

пари більший, ніж один атом. У разі температурного спотворення кремнієвої 

підкладки, що спостерігається наприкінці моделювання, система двох атомів 

не віддалялася від початкового положення, а коливалася у вихідному 

положенні. Як і у випадку з одним атомом золота, відбувається також 

поверхнева дифузія. Цей тип атомного зміщення спостерігається в широкому 

інтервалі температур (рис. 4.7). Лише при температурі 925 К (рис. 4.8) 

взаємодія між атомами зменшується і вони рухаються незалежно один від 

одного 

 

 

Рисунок 4.7. Візуалізація моделювання атомних пар золота, проведеного при 

температурі 675 К 

 

  

Рисунок 4.8. Візуалізація моделювання атомних пар золота, проведеного при 

температурі 925 К 
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Для системи яка складається з чотирьох атомів золота ситуація є 

подібною до випадку пари атомів золота за низьких температур. У зв’язку з 

тим, що у цьому випадку відбувається об’єднання атомів золота в кластер, 

візуалізація їх випадкового блукання є складнішою. Це видно на рисунках, 

представлених на рис. 4.9.  

 

а) 

 

 

б) 

 

в) 

 

Рисунок 4.9. Візуалізація чотириатомного кластера на початку (а) та в кінці 

(б) моделювання, проведеного при температурі 575 К 
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Аналіз виявив три можливі випадки переміщення атомів. Перший 

полягає в тому, що кожен окремий атом виконує певну кількість стрибків і 

з'єднується в кластер. Другий, коли лише 3 з 4 атомів золота утворюють 

кластер, наприклад, при температурі 725 К, рис. 4.10,(а). Третій випадок 

спостерігається, коли під час значних коливань кремнієвої підкладки чотири 

атоми повністю розосереджуються один відносно одного і кластер не 

утворюється. Таку поведінку спостерігали, наприклад при температурі 925 К 

Рис. 4.10,(б).  

 

a) 
 

b)  

 

Рисунок 4.10. Візуалізація чотириатомної кластерної системи в кінцевому 

стані моделювання (а − 725K, б − 925K) 

 

Описані вище результати були отримані для невеликої кількості атомів 

золота, які перед моделюванням перебували поблизу один одного. Проте, 

виникає питання стосовно поведінки більшої кількості атомів на поверхні 

кремнію. У зв’язку з цим, нами було проведено моделювання для 64 атомів 

золота, які були випадковим чином розташовані на кремнієвій підкладці (рис. 

4.11,а ). У цьому випадку атоми золота заповнюють половину моношару (0,5 

МШ) на поверхні кремнію. 
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а) 

 

б) 

Рисунок 4.11: Візуалізація заповнення 50% поверхні кремнію атомами золота у 

початковому (а) та кінцевому (б) стані для моделювання, проведеного при 

температурі 575 К 

Видно, що атоми золота при температурі, близькій до 575 К, утворюють 

невеликі групи рис. 4.11 (б), поблизу положень найбільшої концентрації 

частинок золота. При 725 К на рис. 12(а) та 12(б) також видно утворення груп 

атомів у результаті поверхневої дифузії. Однак кластери з часом можуть 

втрачати окремі атоми або пари атомів. 

 

a) 

 

б) 

Рисунок 4.12: Візуалізація заповнення 50% поверхні кремнію атомами золота 

у початковому (а) та кінцевому (б) стані для моделювання,  проведеного при 

температурі 725 K 
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Для кількісного аналізу процесу поверхневої дифузії атомів золота на 

поверхні кремнію були визначені температурні залежності середніх 

відстаней між атомами золота (рис. 4.14, а) та розраховано енергію активації 

одиничного стрибка (рис. 4.14, б). Енергія активації була розрахована з 

аналізу графіків Арреніуса (рис. 4.13). 

 

Рисунок 4.13. Залежність кількості одиничних стрибків атомів Au на 

поверхні Si від оберненої температури. 

 

Аналіз температурних залежностей середніх міжатомних відстаней 

показує, що температурна стабільність кластерів золота зменшується зі 

зменшенням кількості атомів у кластері. Про це свідчить різке збільшення 

міжатомних відстаней із підвищенням температури для випадку невеликої 

кількості атомів золота. Проте енергія активації стрибка одного атома зростає 

зі зменшенням кількості атомів і для випадку одного атома на поверхні 

кремнію становить 1,7 еВ (рис. 4.14,б). 
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a) 

 

б) 

Рисунок 4.14. Температурна залежність середніх міжатомних відстаней (а) 

та енергії активації одиничного атомного стрибка (б) 

 

Отримані вище результати дозволили зрозуміти поведінку невеликої 

кількості атомів золота на поверхні кремнію [68]. Для подальшого 

моделювання ми використовували вдвічі більшу систему, яка мала 9440 всіх 

атомів і 512 атомів золота (Рис. 4.15). 

Для перевірки можливості формування кластерів золота з великої 

кількості атомів, які розташовані на великій відстані один від одного було 

проведено подальші дослідження. На цьому етапі було розташовано атоми 

золота рівномірно на площині та на більшій відстані один від одного, щоб 

виключити можливість їх об'єднання в вищезгадані групи. Ці атоми 

становлять приблизно 13 % моношару Рис. 4.15(а). Результати моделювання 

виявилися подібними до вищезазначених випадків, тобто спостерігається 

взаємодія атомів золота, що в майбутньому стає початком створення центрів 

для нанорозмірних кластерів золота на макроскопічному рівні. 
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a) 

 

б) 

 

в) 

 

г) 

Рисунок 4.15. Візуалізація заповнення 13% атомів Au (а та б) і системи 1 МШ 

(в та г) у початковому (a, в) та кінцевому (б, г) стані для моделювання, 

проведеного при температурі 525 K 

 

Моделювання одного моношару атомів золота на поверхні кремнію 

узгоджується з результатами, отриманими для меншої кількості атомів. 

Зокрема, спостерігається переважна взаємодія між атомами золота, що 

призводить до їх кластеризації. Як видно з рисунка 4.15(г), межі кластерів 

орієнтовані вздовж атомного ряду кремнію, тобто по каналах більш простого 

атомного зміщення. При більш високих температурах (рис. 4.16) також 

спостерігається кластеризація атомів, але обриси кластерів стають менш 

чіткими. При цьому слід також зазначити, що для випадку одного моношару 

золота на поверхні кремнію температурна залежність кількості стрибків 

атомів золота, які співмірні з розміром атома кремнію, відрізняється від 

випадків описаних вище. Для невеликої кількості атомів кількість великих 
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стрибків атомів золота зростає з підвищенням температури. У випадку 

одного моношару атомів золота на кремнії кількість великих стрибків 

зменшується з підвищенням температури. Причиною цього, очевидно, є 

значна взаємодія між атомами золота і кремнію, внаслідок чого кремній бере 

активну участь у поверхневій дифузії, гальмуючи зміщення атомів золота. 

 

а) 

 

б) 

 

в) 

 

г) 

Рисунок 4.16: Візуалізація системи 1 МШ золота на кремнії при 575K (a) і 

625K (б). 

Зважаючи на проведені дослідження, можемо стверджувати, що 

моделювання поверхневої дифузії атомів золота на поверхні кремнію вказує 

на переважаючу взаємодію між ними в широкому діапазоні температур. В 

результаті спостерігається кластеризація атомів золота. Показано, що для 

випадку неповністю заповненої атомами золота поверхні кремнію 

підвищення температури призводить до збільшення кількості зміщень атомів 

золота, які співмірні з розміром атома кремнію. При цьому енергія активації 

одноатомного зміщення зменшується зі збільшенням кількості атомів золота. 

Для випадку повністю заповненої золотом поверхні кремнію кількість 

великих стрибків зменшується з підвищенням температури. Аналіз 

температурних залежностей середніх міжатомних відстаней показує, що 



107 
 

температурна стабільність кластерів золота зменшується зі зменшенням 

кількості атомів у кластері. 

 

4.2. Структура дифузійного шару на межі золота та кремнію. 

Золото, як метал з низькою твердістю рідко використовують у чистому 

вигляді для ювелірних виробів. У більшості випадків використовують сплави 

на основі золота, хоча останнім часом використовують композити на основі 

золота при виготовленні ексклюзивних годинників та мобільних телефонів. 

Кремній також є класичним матеріалом який використовують для 

створення напівпровідникових пристроїв для сучасної електроніки. З метою 

створення електричних контактів в цих пристроях використовують метали з 

високими значеннями питомої електропровідності. Одним з таких металів є 

золото, яке крім високих значень електропровідності має високі 

антикорозійні властивості. 

У зв’язку з проблемою мініатюризації електронних пристроїв на 

перший план виходять процеси, що відбуваються в об’ємі, порівнянному з 

розміром атома. Зокрема, в результаті значної взаємодії між кремнієм і 

золотом дифузійне змішування золота та кремнію на нанорозмірному рівні 

може відбуватися навіть за кімнатної температури. Така взаємодія детально 

вивчена експериментальними методами [64] [69] [70] [71] [72] [73] і зроблені 

спроби таких досліджень методами комп'ютерного моделювання [34] [38] 

[33] [74]. Ці дослідження вказали на можливість утворення евтектичних фаз 

на межі між золотом і кремнієм в результаті нагрівання. Зокрема, в [34] 

показано утворення сплаву з концентрацією золота близько 80%, що 

відповідає евтектичній концентрації в системі Au-Si. Однак у [34], був 

проведений лише частковий аналіз міжфазної області щодо утворення 

евтектичного сплаву, а також досліджено лише профіль концентрації та 

товщину області змішування в залежності від температури та кількості 

моношарів золота. . Тому питання про природу міжфазної області та її зв'язку 

з рівноважною фазовою діаграмою Au-Si залишається відкритим. Останніми 
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роками тонкі плівки золота на різних підкладках також використовуються для 

отримання наноострівців золота як різного роду сенсорів [63], [75], [76], [77], 

[78], [79]. 

З точки зору рівноважних фазових діаграм, система золото-кремній 

відноситься до евтектичних сплавів з глибокою евтектичною точкою. У 

кристалічному стані розчинність золота в кремнії і навпаки є дуже малою 

[80], [81], [82]. Відомо, що нагрівання об’ємного золота та кремнію, які 

контактують один з одним, до евтектичної температури буде 

супроводжуватися їх плавленням та утворенням евтектичного розплаву в 

процесі контактного плавлення [83], [84]. Можна припустити, що цей ефект 

буде спостерігатися і на нанорівні. Якщо так, то на межі золото-кремнієвої 

області при температурі евтектики утвориться розплавлений шар евтектичної 

концентрації. У цьому випадку постає питання про відмінність структури 

евтектики на межі розділу та у випадку об’ємного сплаву. Ці відмінності 

можуть бути зумовлені впорядкуванням, яке відбувається в перших кількох 

шарах рідини, що прилягають до поверхні кристала [19], [85], [86], [87]. У 

зв’язку з тим, нами проведено комп'ютерне моделювання формування 

міжфазної межі в системі золото-кремній та досліджено перетворення 

структури цієї системи при різних температурах. Крім того, проаналізовано 

відмінності в структурі об’ємного рідкого сплаву евтектичної концентрації з 

розплавами на межі золота та кремнію. 

 

Рисунок 4.17. Початкове розміщення атомів в модельованій комірці. 
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Моделювання проводили в ізотермічно-ізобарному ансамблі (NPT) з 

використанням ортогональної комірки для моделювання. Як приклад, 

початкова конфігурація атомів, що складалася з двох шарів золота і тридцяти 

семи шарів (111) кремнієвої підкладки, розташованих уздовж осі Z, показано 

на рисунку 4.17 Кремнієва підкладка була розділена на дві частини по висоті. 

Першою з них була кристалічна комірка кубічної сингонії зі структурою типу 

алмазу, побудована зі статичних (нерухомих) атомів Si (виділені жовтим), які 

закріплені на своїх позиціях ґратки, для того, щоб запобігти переміщенню 

підкладки. Друга частина складалася з мобільних атомів кремнію, залучених 

до моделювання (виділено червоним). Тонка плівка атомів золота з різною 

кількістю шарів становила третю частину комірки моделювання. Кожна 

модельна комірка містила тридцять сім шарів кремнію (2664 атоми) і 2, 3, 5 і 

7 моношарів (МШ) золота (256–896 атомів). Початкові розміри комірки в 

напрямках X, Y і Z становили 32,57Å, 32,57Å і 200Å відповідно (у напрямку 

Z розмір комірки був набагато більшим за висоту зразка, таким чином 

залишаючи порожній простір над зразком ). 

Періодичні граничні умови були використані в горизонтальних (X, Y) 

напрямках. Початкові швидкості атомів для діапазону температур за яких 

проводили моделювання (T = 425–925 К) генерувалися відповідно до 

розподілу Максвелла-Больцмана. Часовий крок інтегрування дорівнював 1 

фс. Сталу температуру підтримували за допомогою термостата і баростата 

Нозе-Гувера з параметром демпфування температури 0,1 пс. Просторова 

конфігурація атомів реєструвалася кожні 1000 кроків. Тривалість 

моделювання була рівною 5×105 кроків. 
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Рисунок 4.18. Фазова діаграма системи Au-Si. 

На фазовій діаграмі (Рис. 4.18) вертикальні лінії показують усереднену 

(рівноважну) концентрацію досліджених систем золото-кремній в 

наближенні ідеального розчину атомів. Горизонтальні лінії показують 

температури за яких проводили моделювання. Температурний діапазон 

досліджень лежить симетрично відносно евтектичної горизонталі. При 

температурах нижче евтектичної точки проявляється шарувата структура 

атомів як золота, так і кремнію у міжфазній області, що видно на 

зображеннях атомних комірок (рис. 4.19 і 4.20), а також на профілях густини 

(рис. 4.21), на яких наявні осциляції поблизу межі розділу. За більш високих 

температур (T>725 K) упорядковані атомні шари на міжшаровій межі 

кристалічної системи кремній–розплав все ще присутні. Зберігання значного 

кристалоподібного впорядкування може бути пов'язано із взаємодією атомів 

розплаву-розчину Au-Si з кристалічною ґраткою кремнію. Аналіз еволюції 

профілів густини при нагріванні веде до двох висновків. По-перше, 

зменшення осциляцій густини свідчить про плавлення верхнього шару 

системи золото-кремній. По-друге, збільшується відстань між кристалічними 

площинами кремнію в області, що примикає до межі фаз рідина-кристал. 

Ймовірно, це пов’язано з дифузією атомів золота в кремній (атомний радіус 

золота більший, ніж у кремнію).  
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а) T=425K 

 

б) T=725K 

 

в) T=925 K 

 

Рисунок 4.19. Положення атомів золота та кремнію у випадку 2 моношарів 

атомів Au на поверхні Si при трьох температурах. 

 

 

а) T=425K 

 

б) T=725K 

 

в) T=925K 

Рисунок 4.20. Положення атомів золота та кремнію у випадку 7 моношарів 

атомів Au на поверхні Si при різних температурах. 

 

Зміни концентрації атомів золота та кремнію вздовж осі Z зручно 

аналізувати за допомогою профілів концентрації, тобто залежностей 
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концентрації кожного компонента від координати Z. Профіль концентрації 

розраховували аналогічно, як і профіль густини. Модельована комірка була 

поділена на шари товщиною Δz=1Å в кожному з яких розраховували середній 

вміст кремнію та золота за рівнянням: 

𝐶(𝑧) = 
〈𝑁𝑖〉

〈𝑁𝑧〉
 

де Ni − кількість атомів золота або кремнію, а Nz – кількість частинок між 

координатами z−Δz/2 і z+Δz/2 в момент часу t, N  означає середнє значення 

за останні 5 000 кроків моделювання.  

 

а) 

 

б) 

Рисунок 4.21. Профілі атомної густини в комірці для моделювання для 

випадку 2 (а), та 7 (б) моношарів атомів золота на кремнії за різних 

температур. 

 

Профіль концентрації кремнію (рис. 4.22) вказує на значне збільшення 

концентрації золота в ньому у випадку двох і трьох шарів Au і повільніше 

зростання його концентрації у випадку більшої кількості шарів золота. 

Зокрема, при температурі 725 К у випадку двох шарів золота на кремнії 

концентрація кремнію в золоті досягає значення, близького до рівноважної 

рідини, і відповідає евтектичній точці на фазовій діаграмі. При більш високих 

температурах концентрація кремнію в золоті стає вищою в порівнянні з 
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рівноважним станом, що призводить до його виділення у верхній частині 

модельованої комірки над атомами золота (рис. 4.19 (в)).  

У випадку трьох шарів золота концентрація кремнію відрізняється від 

рівноважної евтектичної концентрації меншою мірою і, як видно на рисунку 

4.22 (б), він майже рівномірно розподілений по висоті зразка. Для більшої 

кількості шарів золота на кремнії концентрація кремнію зі збільшенням 

координати Z монотонно зменшується.  

 

а) 

 

б) 

 

в) 

 

г) 

Рисунок 4.22. Профілі концентрації атомів Si для різної кількості шарів Au. 

 

Як зазначалося вище, одним із механізмів перемішування золота та 

кремнію на межі розділу може бути ефект контактного плавлення, що 

спостерігається особливо для евтектичних систем. В результаті такої 

взаємодії на межі прошарку утвориться розплав евтектичної концентрації. 

Щоб перевірити це припущення, було досліджено температурну залежність 
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концентрації кремнію по висоті модельної комірки (Рис. 4.23). Початкова 

висота для аналізу дорівнювала Z=50Å , що відповідає положенню розділу 

Au-Si при кімнатній температурі на початку моделювання, оскільки в 

початковий момент верхня площина кремнію була на висоті 48,8 Ǻ, а нижня 

площина золота була на висоті 51,2Å. На рисунку 4.23 горизонтальні та 

вертикальні лінії показують також евтектичну концентрацію та температуру 

відповідно. Основною особливістю, яку ми бачимо з цих залежностей, є 

досягнення евтектичної концентрації при евтектичній температурі в 

положенні 50–54Å для випадку двох і трьох шарів золота на кремнії. Вище 

56Å концентрація кремнію в золоті менша за евтектичну концентрацію. Для 

випадку п’яти і семи атомних шарів золота на кремнії евтектична 

концентрація на межі розділу Au–Si досягається лише при температурі, що на 

100 К вище евтектичної температури.  

 
 

 
 

Рисунок 4.23. Температурна залежність концентрації кремнію в міжфазній 

області Au–Si. 
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Для більш глибокого аналізу процесу перемішування золота і кремнію 

ми проаналізували температурну залежність ширини області дифузійного 

змішування (визначається як різниця між найвищою координатою Z атомів 

кремнію і Z-найнижчою координатою атомів золота) для різної кількості 

моношарів золота (Рисунок 4.24.). На цьому рисунку пунктирними лініями 

показано положення розділу Au–Si (Z=50Å) і максимальну висоту, на якій 

атоми золота були розміщені до початку моделювання.  

 

Рисунок 4.24. Залежність ширини області дифузійного змішування від 

температури. 

 

Основною особливістю, яку чітко видно з цього рисунка, є наявність 

двох температурних інтервалів (425K-625 K і 625K-925 K), в яких процес 

дифузії атомів відбувається по-різному. Як ми припускаємо, в діапазоні 

низьких температур процес дифузії відбувається відповідно до вакансійного 

механізму. В інтервалі більш високих температур (625К – 925К) дифузія 

атомів відбувається інтенсивніше, тому можна вважати, що основну роль у 

процесі дифузії відіграє колективний механізм, який пов’язаний з рухом 

атомної групи, що оточує деякий центральний атом. Такий механізм дифузії 

характерний для розплавів, тому, враховуючи, що температура 625 К близька 

до температури евтектики, можна припустити, що у другому діапазоні 
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температур верхня частина змодельованої системи знаходиться в рідкому 

стані. Для більш детального пояснення процесу дифузії атомів золота та 

кремнію і, як наслідок, формування атомної структури в межах міжшарової 

області, необхідно використати формалізм парних кореляційних функцій. 

Для дослідження взаємного розташування атомів золота та кремнію в 

області перемішування було проаналізовано квазідвомірні парціальні парні 

кореляційні функції (q2D-ПКФ) [43]. Розраховані q2D- ПКФ показані на 

рисунках 4.25–4.27. Вертикальні лінії на цих рисунках позначають положення 

координаційних сфер у кристалічному золоті та кремнії. Положення піків 

першого максимуму відповідають найбільш імовірним відстаням між 

сусідніми атомами. Висота і ширина максимумів цих функцій 

характеризують ступінь упорядкованості атомів.  

 

a) Au-Au 3 МШ (верхній шар) 

 

б) Au-Au 3 МШ (нижній шар) 

 

в) Si-Si 3 МШ (верхній шар) 

 

г) Si-Si 3 МШ (нижній шар) 

Рисунок 4.25. q2D-ПКФ для системи з 3 моношарами золота на поверхні 

кремнію. 
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На рисунках 4.25 і 4.26 показано q2D-ПКФ Au-Au і Si-Si в областях 

вище і нижче (верхній і нижній шари) межі між золотом і кремнієм для 

випадку трьох і семи шарів золота на кремнії. Для випадку двох і п’яти шарів 

золота на кремнії ці характеристики подібні до тих, що показано на рисунках 

4.25 і 4.26 відповідно. Загальною рисою цих рисунків є те, що загальні форми 

q2D-ПКФ Au-Au у верхньому шарі та q2D-ПКФ Si-Si у нижньому шарі при 

температурі 425 K є типові для кристалічного стану, але ширина їхніх 

максимумів більша, ніж у кристалічному стані. При низьких температурах 

(425 К і 525 К) положення максимумів ПКФ Au-Au і Si-Si збігаються з 

відповідними положеннями максимумів для кристалічних фаз.  

 

a) Au-Au 7 МШ (верхній шар) 

 

б) Au-Au 7 МШ (нижній шар) 

 

в) Si-Si 7 МШ (верхній шар) 

 

г) Si-Si 7 МШ (нижній шар) 

Рисунок 4.26. q2D ПКФ для системи з 7 моношаром золота на поверхні 

кремнію. 

 

Підвищення температури призводить до зміщення першого максимуму 

ПКФ Au-Au у бік менших міжатомних відстаней, а q2D- ПКФ Si-Si у бік 

більших. Крім того, підвищення температури призводить до зменшення 
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висоти першого максимуму q2D- ПКФ, що свідчить про збільшення ступеня 

невпорядкованості та зникнення дальнього впорядкування. Примітно, що ця 

особливість найбільш яскраво проявляється при температурах вище 625 K у 

випадку трьох шарів золота на поверхні кремнію та вище 725 K у випадку 

семи шарів. Така зміна профілю q2D- ПКФ свідчить про перехід від 

кристалоподібної до рідинної структури на межі між фазами. Можна 

припустити, що причиною такого перетворення є утворення евтектичного 

сплаву з рівноважною температурою плавлення 636 К. Враховуючи, що в 

нашому випадку система знаходиться в нерівноважному стані зі змінним 

складом компонентів, температура плавлення утвореного сплаву може 

змінюватися. Іншою особливістю q2D- ПКФ є поява значної асиметрії та 

розщеплення першого максимуму (Рисунок 4.27). Це особливо помітно у 

випадку кореляції між різними видами атомів.  

 

а) 

 

б) 

 

Рисунок 4.27. Au-Si q2D-ПКФ для систем з 3 і 7 моношарами золота на 

поверхні кремнію. 

 

Підвищення температури призводить до зміни форми цього максимуму, 

що супроводжується зміною співвідношення висот максимумів, що 

відповідають різним значенням найбільш імовірних міжатомних відстаней. 

Такі зміни зумовлені специфічною кореляцією в розподілі атомів на різних 

відстанях, чому сприяють зміни розчинності компонентів при підвищенні 

температури. 
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Аналіз температурних залежностей найбільш імовірних міжатомних 

відстаней (рис. 4.28, 4.29) дає змогу запропонувати атомну модель міжфазної 

межі в системі Si-Au. Перш за все, необхідно проаналізувати перетворення 

атомної структури розчинника, тобто структури золота над міжфазною 

межею компонентів (Au і Si) і кремнію нижче цієї межі.  

 

а) 

 

б) 

 

в) 

 

г) 

Рисунок 4.28. Температурні залежності парціальних відстаней між атомами 

вище початкової межі розділу системи Au-Si. 

 

З рисунків 4.28(a) і (б) випливає, що у випадку двох і трьох шарів 

золота на поверхні кремнію найбільш імовірні міжатомні відстані Au-Au 

менші в порівнянні з найбільш імовірними міжатомними відстанями 

розплавленого золота ( 2,86Å), а також із сумою його металевих атомних 

радіусів (2,88Å). Таке зменшення міжатомних відстаней можна пояснити 

лише наявністю напрямлених зв’язків, що виникають у результаті утворення 

розчину з кремнієм. Як повідомлялося раніше, стабілізація 6s-орбіталі золота 

приводить до аномально високої спорідненості золота до електронів, яку 
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можна порівняти з галогенами [88], [89], [90], [91]. Це призводить до 

утворення кластерів SiAun (n=2–4), в яких відстані між атомами золота 

приблизно дорівнюють 2,7Å [88], [92]. Згідно з результатами інших робіт, 

можливе формування Si-центрованих трикуткових тригональних призм 

Каспера з відстанню зв’язку Au-Si ≈2,4Å (очікується, що відстань між 

асоційованими атомами золота становитиме 2,79Å) [93]. У разі більшої 

кількості атомних шарів золота на кремнії (рисунки 4.28 в, г), розчинність 

кремнію в золоті менша при низьких температурах, а відстань між атомами 

золота близька до 2,8Å, що близьке до відстаней між атомами чистого 

кристалічного золота Підвищення температури призводить до збільшення 

концентрації кремнію в золоті і в свою чергу до зменшення відстані між 

атомами золота  

 

а) 

 

б) 

 

в) 
 

г) 

Рис. 4.29. Температурні залежності парціальних відстаней між атомами 

нижче початкової межі розділу системи Au-Si. 
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Нагрівання досліджених систем золото-кремній також призводить до 

зміни відстаней між атомами кремнію. Зрозуміло, що збільшення міжатомних 

відстаней Si–Si (рис. 4.29) пов’язане в основному не з тепловим розширенням 

підкладки, а з дифузією золота в кремній. При низьких температурах відстані 

між атомами кремнію близькі до відстаней в кристалічному кремнії і 

повільно збільшуються при нагріванні. Швидке зростання міжатомних 

відстаней Si–Si спостерігається при температурі 725 К, що пов'язано з 

плавленням кремнію на межі із золотом і збільшенням швидкості дифузії 

золота в кремнії. Температурна залежність відстаней між різними типами 

атомів також має різну поведінку для верхньої та нижньої областей у комірці 

моделювання по відношенню до інтерфази межа. Зокрема, у верхній області, 

де утворюється розчин на основі золота, міжатомні відстані Au–Si 

зменшуються приблизно з 3Å до 2,7–2,8Å . З іншого боку, в області, 

збагаченій кремнієм, міжатомні відстані Au-Si збільшуються від приблизно 

від 2,7 до 2,8 Å. Слід також зазначити, що кореляція положень атомів різного 

сорту проявляється лише при температурах вище 625 К, тобто при 

температурах, коли на межі золота і кремнію утворюється евтектичний 

розплав.  

Загалом, описані вище зміни міжатомних відстаней при нагріванні 

дають змогу припустити, що перетворення на межі між золотом і кремнієм 

призводить до гомогенізації структури та утворення розплаву зі статистичним 

розподілом атомів. Можливість такого процесу виправдана і з 

термодинамічної точки зору, через значну негативну ентальпію 

перемішування в системі золота та кремнію [94], [95]. Тому атомна структура 

проміжного шару Au-Si значною мірою відрізняється від кластеризації атомів 

одного типу що спостерігається у кристалічній фазі. Подібні структурні 

перетворення відбуваються і в інших евтектичних сплавах з кремнієм [96], 

[97], [98], [99]. 

Підсумовуючи отримані результати слід зазначити, що, як було 

встановлено, евтектична реакція при взаємодії декількох атомних моношарів 
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золота з кремнієм відіграє вирішальну роль у процесі змішування золота та 

кремнію. При температурах як нижче евтектичної точки, так і вище від неї 

виявлено наявність упорядкованих атомних шарів на межі Au-Si. Дифузійне 

перемішування призводить до утворення евтектичного сплаву при 

евтектичній температурі в області дослідженої системи на чотири ангстреми 

вище початкового граничного рівня (50Å) між золотом і кремнієм для 

випадку двох і трьох шарів золота на кремнії. Це говорить про те, що реакція 

кремній-золото починається вже на початку формування межі розділу, а для 

початку реакції не потрібна критична товщина шару металу, як 

передбачалося в [100]. У випадку п’яти і семи атомних шарів золота на 

кремнії евтектична концентрація на межі розділу Au-Si досягається лише при 

температурі, що на 100 К вище евтектичної температури.  

Евтектична температура, вище якої починається процес плавлення, є 

точкою, яка розмежовує температурні інтервали з різними механізмами 

дифузії. Як ми припускаємо, в діапазоні низьких температур (425 К–625 К) 

процес дифузії відбувається відповідно до вакансійного механізму. В 

інтервалі більш високих температур (625 К–925 К) дифузія атомів 

інтенсивніша, тому основну роль у процесі дифузії відіграє колективний 

механізм, який пов’язаний з рухом групи атомів, що оточують якусь 

центральний атом.  

Незважаючи на ці відмінності, утворення евтектики на межі розділу 

Au–Si призводить до зникнення дальнього порядку та утворення 

невпорядкованої структури. Встановлено, що збільшення концентрації 

кремнію в золоті на межі розділу призводить до «стискання» структури в 

порівнянні з чистим золотом, що може бути пов’язано з появою частини 

напрямлених зв’язків між золотом і кремнієм. . 
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4.3. Еволюція атомного складу та структури міжфазної межі в системі 

алюміній-кремній у процесі контактного плавлення. 

Система алюміній-кремній важлива з точки зору використання як у 

якості конструкційних матеріалів так і точки зору сучасної електроніки та 

фотовольтаїки. З початку розвитку напівпровідникової електроніки алюміній 

використовувався як матеріал для формування з’єднань у транзисторних 

схемах.  

Класичні сплави Al-Si – так звані силуміни використовують досить 

давно для виготовлення різноманітних деталей та виробів. Основною 

проблемою таких сплавів є крихкість, якої намагаються позбутися наприклад 

за допомогою модифікації. Крім того, сплави на основі алюмінію 

використовують для отримання композитів з покращеними властивостями 

порівняно з класичними сплавами. 

В останні роки тонкоплівкові алюмінієво-кремнієві системи 

використовуються як Si/Al надпровідні копланарні хвилеводні резонатори 

(CPW) [101]. Найактуальнішою проблемою цих досліджень є мікрохвильові 

втрати в надпровідних планарних резонаторах [102], [103], [104]. Зменшення 

втрат можна отримати за рахунок зменшення кількості природного оксиду 

кремнію на поверхні напівпровідника. У цьому випадку має місце 

безпосередній контакт кремнію з алюмінієм. 

Іншою сферою використання тонких алюмінієвих плівок на кремнії є 

виробництво сонячних елементів із заднім алюмінієвим контактом [105], 

[106], [107], [108], [109]. Важливим аспектом, який потребує детального 

дослідження, в даному випадку є процес міжфазної взаємодії кремнію та 

алюмінію. Експериментальні дослідження свідчать про утворення евтектики 

Al-Si на межі розділу. Як показано в роботі [107], важливо контролювати 

товщину евтектичної області. Показано, що формування межі алюміній-

кремній відбувається в діапазоні температур 250-950°C. Послідовність 

утворення евтектики була експериментально встановлена в роботі [107]. 

Зокрема, було припущено, що формування міжфазної границі між алюмінієм 
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і кремнієм починається з плавлення алюмінію, після чого кремній дифундує в 

алюміній. Зрозуміло, що глибина дифузійного шару залежить від 

температури та часу нагріву. Однак експериментальні дослідження не дають 

детальної інформації з цього приводу. Тому моделювання процесу 

формування міжфазної границі на атомному рівні методом молекулярної 

динаміки дозволить більш детально вивчити цю проблему. 

Аналіз досліджень алюмінієво-кремнієвих сплавів методами 

комп'ютерного моделювання показує, що в основному були отримані 

результати щодо структури та деяких властивостей об'ємних сплавів. Однак 

ці результати не завжди однозначні. Зокрема, у роботах [110], [111] було 

зазначено, що агрегація збагачених кремнієм кластерів у сплавах Al-Si є 

слабкою. У той же час у дослідженні [112] повідомлялося про можливість 

утворення кластерів на основі кремнію під час нагрівання. Серед фізичних 

властивостей алюмінієво-кремнієвих розплавів найпоширенішими є 

результати щодо коефіцієнтів атомної дифузії в об'ємному розплаві [113], 

[114], однак даних про дифузію на межі фаз немає. 

З аналізу дослідження структурних особливостей міжфазної границі 

алюміній-кремній можна виділити дослідження процесу проникнення 

дислокацій через межу розділу Al/Si [115], ступеневої рухливості на межі 

рідина-кристал у системі Al–Si(111) [116] та зародження розплавів Al–Si на 

плоских підкладках [117]. Зважаючи на це, можна констатувати факт 

недостатнього рівня досліджень поведінки міжфазної межі в системі 

алюміній-кремній як функції часу та температури. 

У зв'язку з цим нами досліджено процес дифузійної взаємодії на межі 

алюміній-кремній при температурах, близьких до температури евтектики. 

Основна увага приділяється процесу контактного плавлення під час 

міжфазової взаємодії та кореляції величини вільного об'єму атомів на межі 

розділу зі швидкістю дифузійних процесів. 

З методичної точки зору моделювання міжфазної взаємодії проводили 

відповідно до алгоритму, описаного в попередніх розділах. 
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a) 

 

б) 

 

в) 

 

г) 

Рисунок 4.30. Область міжфазної взаємодії для випадку двох (а), 

чотирьох (б), семи (в) і десяти (г) моношарів алюмінію на поверхні кремнію 

при 1250°C. 

 

Аналіз розподілів атомів алюмінію та кремнію в результаті взаємодії 

при різних температурах дає змогу дати якісну оцінку процесу такої 

взаємодії. У випадку, коли температура досліджуваної системи найвища 

серед досліджених (1250°C), спостерігається значне розчинення алюмінію в 

кремнії (рис. 4.30). При більш низьких температурах, зокрема в інтервалі 500-

650°C, взаємна дифузія між алюмінієм і кремнієм майже не спостерігається. 

Ця особливість узгоджується з рівноважною фазовою діаграмою [118] 

системи Al-Si, де відсутні хімічні сполуки та низька розчинність кремнію в 

алюмінії в твердому стані. 
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a) 

 

б) 

Рисунок 4.31. Профіль концентрації області змішування у випадку 10 

МШ Al (а) та для різної кількості моношарів за температури 1250°C (б) 

 

Кількісний аналіз розподілу атомів у модельній комірці дає змогу 

розрахувати залежність концентрації алюмінію та кремнію вздовж осі Z 

модельної комірки (профіль концентрації) (рис. 4.31), а також атомну густину 

системи вздовж того ж напрямку (рис. 4.32). Аналіз профілю концентрації 

показує, що, як і очікувалося, підвищення температури веде до розчинення 

алюмінію в кремнії. Для цих залежностей можна виділити дві спільні ознаки, 

характерні для різної кількості шарів алюмінію на кремнії та при різних 

температурах. Перша особливість полягає в тому, що стрибок швидкості 

розчинення алюмінію в кремнії для різної кількості моношарів 

спостерігається при температурах вище 600 °C, що відповідає початку 

плавлення системи алюміній-кремній. Друга особливість розчинення 

алюмінію в кремнії полягає в тому, що незалежно від кількості шарів 

алюмінію на кремнії, при однакових температурах кінцевий склад дифузійної 

області однаковий, хоча співвідношення компонентів в системі Al-Si 

відрізняється. 
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Рис. 4.32. Профіль густини міжфазної границі за температури 1250°С 

 

Рисунок 4.32 свідчить про те, що одночасно з процесом розчинення 

алюмінію в кремнії відбувається плавлення поверхневого дифузійного шару, 

що відображається зменшенням амплітуди коливання середньої атомної 

густини. Порівнюючи ширину дифузійної (рис. 4.32) та розплавленої зон 

(рис. 4.33), можна сказати, що процес дифузійного змішування алюмінію та 

кремнію відбувається переважно в рідкому стані. Однак між розплавом і 

кристалічною фазою є перехідний шар, який є твердим розчином обох 

компонентів. Виявляється, що наявність цього перехідного шару викликає 

плавлення межі фаз. 
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Рисунок 4.33. Залежність ширини зони дифузії від температури 

 

Наявність цієї області дифузії добре видно на рисунку 4.33 для випадку 

семи і десяти атомних шарів алюмінію за низьких температур. Як бачимо, 

вище температури 650°С ширина дифузійної області швидко змінюється, що 

свідчить про те, що при цих температурах збільшення ширини дифузійної 

області відбувається в присутності рідкої фази. При більш низьких 

температурах спостерігаємо утворення твердого розчину алюмінію в кремнії, 

що додатково визначає процес контактного плавлення. 

З цієї причини, процес дифузійного перемішування з подальшим 

плавленням на межі двох кристалічних фаз можна пояснити в рамках теорії 

контактного плавлення. Відомо, що контактне плавлення − це фазовий 

перехід першого роду, при якому при контакті двох або більше різнорідних 

кристалів утворюється рідка фаза за температур, нижчих за температуру 

плавлення найбільш легкоплавкого кристалу. У нашому випадку контактне 

плавлення відбувається на межі розділу алюміній-кремній. 

Відомо, що контактне плавлення в бінарній системі при певній 

температурі здійснюється за рахунок одночасного надходження в рідину обох 
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компонентів системи. Якщо приплив одного з компонентів припиняється в 

результаті його повного плавлення, то сповільнюється плавлення іншого 

компонента і також припиняється збільшення кількості рідкої фази. Цим, 

очевидно, можна пояснити незалежність атомного складу рідкої фази при тих 

же температурах від кількості моношарів алюмінію на поверхні кремнію 

(рис. 4.31, б). 

Важливою особливістю контактного плавлення є те, що на початковій 

стадії атоми перерозподіляються на межі таким чином, щоб досягнути 

мінімального значення міжфазної енергії та появу когерентного зв’язку 

контактуючих кристалічних фаз. Перегрупування атомів на межі контакту 

відбувається досить швидко, оскільки це не вимагає переміщення атомів на 

великі відстані. Після цього етапу атоми обох кристалів взаємно дифундують, 

що призводить до утворення перенасиченого твердого розчину, який легко 

переходить у рідкий стан. При збільшенні вмісту розчиненого компонента в 

матриці до певного критичного значення деякі невеликі ділянки матриці 

оточуються атомами розчиненого компонента, що призводить до утворення 

нанокластерів певної концентрації. Такі нанокластери спостерігаються нами 

на межі двох кристалів при різних температурах (рис. 4.34). На рисунку 

видно, що за температури, близької до евтектичної, на початковому етапі 

контактного плавлення утворюється атомний розчин кремнію в алюмінії, тоді 

як на межі розділу замість двовимірних блоків атомів кремнію ми виявили 

двовимірні нанокластери алюмінію. У зв'язку з цим можна говорити про 

острівний характер контактного плавлення на початковому етапі. 
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a) 

 

б) 

 

в) 

 

г) 

Рисунок 4.34. Атомні конфігурації інтерфейсу алюміній-кремній у 

досліджуваних системах при 600 °C (a - 2ML Al; б - 4ML Al; в - 7ML Al; г - 

10ML Al). 

Процес взаємного розчинення компонентів на межі розділу при 

контактному плавленні можна простежити за зміною парціальих міжатомних 

відстаней залежно від температури. Для кристалічного кремнію мінімальна 

відстань між атомами становить 2,35 Å [119], а міжатомні відстані в 

кристалічному алюмінії становлять 2,86 Å [120]. Після плавлення відстані 

між атомами в кремнії збільшуються до 2,5 Å, а для алюмінію зменшуються 

до 2,82 Å [121]. 
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У разі утворення розплаву на поверхні розділу алюміній-кремній 

відстані між атомами кремнію монотонно збільшуються від 2,36 Å, що 

відповідає відстаням між атомами для кристалічного кремнію, до 2,49 Å, що 

відповідає подібним відстаням для кремнію в рідкому стані. (рис. 4.35). 

Більш складні зміни парціальних міжатомних відстаней залежно від 

температури спостерігалися для атомів алюмінію. Ця залежність різна для 

різної кількості шарів алюмінію на кремнії. Для випадку, коли на поверхні 

кремнію міститься два моношари алюмінію, парціальні відстані між атомами 

алюмінію змінюються від 2,72 Å, що на 3,5 відсотка менше, ніж міжатомні 

відстані в кристалічному алюмінії, до значень, близьких до 2,79 Å. Таке 

зменшення міжатомних відстаней у порівнянні з кристалічним алюмінієм 

можна пояснити зменшенням координаційного числа атомів алюмінію, що 

можливе у разі невеликої кількості шарів алюмінію на кремнії. Зокрема, 

відомо, що зменшення координаційного числа з 12 до 8 зменшує міжатомні 

відстані на 3 відсотки, що можна пояснити збільшенням сили притягання між 

атомами, що припадає на кожен атом із зменшенням координаційного числа. 

Для більшої кількості шарів алюмінію на кремнії відстані між атомами 

алюмінію зменшуються, що, з одного боку, може бути викликано частковою 

заміною атомів алюмінію кремнієм у міжфазному розчині. З іншого боку, 

більш вірогідною причиною зменшення відстаней між атомами алюмінію в 

міжфазній області може бути утворення квазірідкого шару алюмінію. 

Формування квазірідкого шару підтверджується як візуальним аналізом 

атомних конфігурацій, показаних на рис. 4.34, так і розрахованим нами 

профілем парних кореляційних функцій для алюмінію на межі розділу. 

Відстані між атомами різних типів мало змінюються в широкому інтервалі 

температур і збігаються з відстанями, отриманими для евтектичного розплаву 

в системі алюміній-кремній [122], [123]. 
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Рисунок 4.35. Температурна залежність парціальних міжатомних відстаней у 

міжфазній області системи Al-Si. 

 

На основі закономірностей, що описують процес контактного 

плавлення, можна пояснити залежність товщини дифузійної області від часу 

для різної кількості моношарів алюмінію. У загальному випадку для 

об’ємних матеріалів товщина дифузійного шару залежить від часу за 

параболічним законом. Однак на початковій стадії утворення твердого 

розчину при контакті двох кристалічних фаз з малою дифузійною товщиною 

кінетика утворення розчину відрізняється від цього закону. Причиною цього є 

розмірний ефект коефіцієнта дифузії та розчинності компонентів. У зв'язку з 

тим, що товщина перехідного шару, що виникає при контакті двох кристалів, 
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досягає 8-10 атомних шарів, ширину дифузійного шару можна вважати 

малорозмірною. У таких випадках кінетика росту зони дифузії визначається 

процесами на міжфазних границях, тому ріст дифузійної зони на початковій 

стадії процесу відбувається за лінійним законом [124]. Це підтверджується 

отриманими нами залежностями товщини дифузійного шару від часу, деякі з 

яких наведені на рис 4.36.  

 

Рис. 4.36. Залежність товщини області змішування від часу 

моделювання. 

 

Для пояснення кінетики та механізму контактного плавлення на 

початковій стадії, необхідно проаналізувати можливі механізми дифузії та 

плавлення на межі двох фаз. Як відомо, існують два підходи для опису 

процесу дифузії в рідинах і твердих тілах. Одна з них базується на концепції 

вільного об'єму [96], [125], [126], [127], а інша − на теорії активаційного 

механізму дифузії [128], [129]. З іншого боку, розглядаються два механізми 

дифузії в металевих сплавах. Перший базується на русі окремого атома 

відносно найближчих сусідів, а другий — на русі атома разом з його 

безпосереднім оточенням (колективний рух). На нашу думку, у разі 
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контактного плавлення ці два механізми співіснують, і важко визначити 

внесок кожного з них у процес дифузії. Щодо фізичного підходу до атомної 

дифузії на межі двох фаз, то ми спробували пояснити його на основі теорії 

вільного об’єму. Для цього досліджували розподіл і зміну вільного об’єму для 

різних систем і температур (рис. 4.37). 

 

a) 

 

б) 

 

в) 

 

г) 

Рисунок 4.37. Розподіл вільного об’єму в дифузійній області системи Al-Si 

при температурі 1250 °C (а- середній вільний об'єм для атомів Al і Si; б- 

парціальний вільний об’єм для атомів Al; в- парціальний вільний об’єм для 

атомів Si г- розподіл вільного об’єму рідкого евтектичного розплаву Al-Si). 

 

Для розрахунку вільного об'єму системи Al-Si використано так званий 

метод статистико-геометричного аналізу атомної структури у міжфазній 

області. Відповідно до цього методу атомна конфігурація поділяється на 
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багатогранники Вороного [130], [131], [132], об’єм яких можна обчислити. 

Вільний об’єм, який припадає на атом дорівнює різниці об’ємів 

багатогранника і даного атома, а відносний вільний об’єм можна визначити 

як відношення вільного об’єму до об’єму багатогранників, тобто. 

𝑉𝑎𝑡
𝑓

𝑉𝑝
=
𝑉𝑝 − 𝑉𝑎𝑡

𝑉𝑝
 

Для аналізу розподілу вільного об’єму за розмірами ми 

використовували диференціальні функції розподілу, розраховані відповідно 

до рівняння: 

𝑃 (
𝑉𝑎𝑡
𝑓

𝑉𝑃
) =

1

𝑁

𝑑𝑁𝑖

𝑑𝑉𝑖
 

 де N – загальна кількість атомів, для яких розраховується вільний 

об’єм, а dNi – кількість атомів, вільний об’єм яких знаходиться в діапазоні від 

Vi до Vi+dVi. Площа під цією функцією дорівнює одиниці, а інтеграл в 

інтервалі від Vi до Vi+dVi дорівнює частці вільного об'єму в цьому інтервалі. 

Таким чином, розраховано залежність кількості порожнин від їх 

розміру в відносних одиницях (рис. 4.37). На цьому рисунку показано 

розподіл вільного об’єму для різної кількості шарів алюмінію на кремнії 

лише при температурі 1250 °C. Слід зазначити, що для інших температур 

залежності схожі. Нетиповою ознакою всіх розподілів є наявність асиметрії 

максимумів, а для середнього розподілу вільного об’єму (рис. 4.37,а) – 

існування двох максимумів. Положення цих максимумів відповідають 

найбільш імовірним вільним об'ємам для алюмінію (перший максимум) і 

кремнію (другий максимум). Як бачимо, вільний об’єм атомів кремнію за 

розмірами перевищує вільний об’єм алюмінію. Крім того, вільний об’єм 

атомів кремнію в дифузійній області більший за аналогічний вільний об’єм 

для випадку рівноважного евтектичного розплаву Al-Si при тій же 

температурі. З іншого боку, вільний об’єм алюмінію в дифузійній області 

близький до вільного об’єму алюмінію для рівноважного Al-Si евтектичного 
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розплаву. З огляду на це можна сказати, що дифузійна взаємодія в міжфазній 

області відбувається переважно за рахунок переміщення атомів кремнію. 

Отож, в результаті досліджень було встановлено, що процес 

дифузійного перемішування з подальшим плавленням двох кристалічних фаз 

на межі Al-Si можна пояснити в рамках теорії контактного плавлення. 

Аналіз залежності концентрації алюмінію та кремнію, а також атомної 

густини вздовж модельованої комірки показав, що стрибок швидкості 

розчинення алюмінію в кремнії для різної кількості моношарів алюмінію 

спостерігається при температурах вище 600 °C, що відповідає початку 

плавлення евтектики алюміній-кремній. Крім того, встановлено, що 

незалежно від кількості шарів алюмінію на кремнії, при однакових 

температурах кінцевий склад дифузійної області однаковий. 

Показано, що при температурі, близькій до евтектичної, на початковій 

стадії контактного плавлення утворюється атомний розчин кремнію в 

алюмінії, а на межі розділу знайдено двовимірні нанокластери алюмінію, які 

замінюють атоми кремнію. У зв'язку з цим можна говорити про острівковий 

характер контактного плавлення на початковій стадії. На основі візуального 

аналізу атомних конфігурацій, а також температурних залежностей 

міжатомних відстаней виявлено утворення квазірідкого шару на межі 

алюміній-кремній. Завдяки тому, що дифузійний шар можна розглядати як 

малорозмірний об'єкт, ріст дифузійної зони на початковій стадії процесу 

відбувається за лінійним законом. 

Аналіз розподілу вільного об’єму в міжфазній області дозволив 

встановити, що дифузійна взаємодія в міжфазній області відбувається 

переважно за рахунок переміщення атомів кремнію. 
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4.4. Формування міжфазної границі в системі мідь-кремній в процесі 

нагрівання. 

Мідь є одним з найдешевших матеріалів, має високі значення електро- 

та теплопровідності, тому все частіше використовується як матеріал для 

формування з'єднань в напівпровідникових технологіях для заміни золота та 

алюмінію [133], [134], [135] крім того, мідь використовують як основний 

компонент для синтезу нанокомпозитів з металевою матрицею. В основному 

властивості тонких шарів металів в тому числі і міді на межі з 

напівпровідниками залежать від технології їх отримання [136]. Однак у 

багатьох випадках їх властивості також залежать від подальшої обробки. 

Зокрема, відпал може змінити мікроструктуру, електричні та механічні 

властивості межі розділу [137], [138], [139]. У цьому випадку вирішальне 

значення мають дифузійні процеси на межі двох фаз на нанорозмірному 

рівні. У зв’язку з широким використанням кремнію в електронній техніці а 

також його сполук як наповнювача в композитах, процес його дифузійної 

взаємодії з металами стоїть на передньому плані досліджень. 

Дифузійні процеси на межі розділу мідь-кремній неодноразово 

вивчалися в численних експериментальних роботах [140], [137], [135], [139], 

[138], [141], [134]. У цих оботах досліджували взаємну дифузію після відпалу 

в діапазоні температур 180-800 градусів, тобто при температурах нижче 

евтектичної точки (802 °C). Результати досліджень свідчать про те, що відпал 

сплавів системи мідь-кремній у кристалічному стані призводить до утворення 

інтерметалідів різного хімічного складу. Зокрема, в [135] показано, що 

структура міжфазної області узгоджується з структурою κ-фази, яка має ГЩУ 

CuSix структуру де х змінюється від 11,2 до 14 ат. %. Однак, як припускається 

в [139], після осадження міді на кремній було відмічено невелику кількість 

ділянок взаємодифузії або їх відсутність. Відпал зразків призводить до 

утворення сполуки  - Cu3Si яка стабільна при кімнатній температурі. 

Середній розмір областей - Cu3Si був збільшений до 200 нм після відпалу 

при 800 °C [134]. У зразках, відпалених при 850-900°C, було виявлено, що 
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разом із - Cu3Si утворюється невелика частка - Cu3Si [142]. Проте дифузія 

міді в кремній є основною причиною, яка перешкоджає широкому 

використанню міді в кремнієвій електроніці [141]. Одним із рішень цієї 

проблеми може бути створення дифузійного бар'єру між Cu та Si, що 

досягається використанням Cr, Ti, W або комплексних сполук [143], а також 

Zr-Cu [144] Ta-Co [145], Ta-Ni [146], Cu-Ta [147] та Ta-Zr [148]. аморфних 

подвійних сплавів. На нашу думку, для успішного вирішення цієї проблеми 

необхідні більш детальні дослідження кінетики дифузії в системі мідь-

кремній.  

Методи комп’ютерного моделювання дають змогу не тільки вивчити 

результат дифузії, а й простежити його кінетику. Зокрема, метод 

молекулярної динаміки успішно використано для моделювання процесу 

плавлення наночастинок Cu-Si [136] і особливо для дослідження осадження 

кластерів [149], [150] і тонких плівок [151], [152] міді на кремнії. У [153] 

показано, що взаємодія міді та кремнію глибина взаємодифузії збільшується 

від 6 Å з температурою підкладки T = 300 K до 14 Å при T = 900 К. Крім того, 

було виявлено, що дифузія атомів міді через поверхню (111) є інтенсивнішою, 

ніж інші площини [152]. Ця особливість пояснюється меншою поверхневою 

густиною атомів у площині (111) порівняно з площинами (100) та (110).  

Наскільки нам відомо, наразі немає результатів детального вивчення 

процесу відпалу міжфазної границі мідь-кремній методом молекулярної 

динаміки. З іншого боку, такі дослідження дозволять вивчати не лише 

результат дифузії, а й її хід у часі. З цієї причини було досліджено процес 

дифузії 2, 3, 4, 7 і 10 атомних моношарів (МШ) міді на поверхні кремнію 

(111) в інтервалі температур 450-1150 °C. Вибраний температурний інтервал є 

симетричним відносно евтектичної горизонталі (Рис. 4.38) і охоплює область 

існування твердого та двофазного станів. (Горизонтальні пунктирні лінії на 

рисунку 4.38 показують температури, за яких проводилося моделювання). 
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Рис. 4.38 Фазова діаграма системи Cu-Si 

 

Початкову конфігурацію атомів було створено так, що вільна поверхня 

міді була перпендикулярною до осі Z (Рис. 4.39). Періодичні граничні умови 

були використані в горизонтальних (X, Y) напрямках. Тривалість 

моделювання була встановлена на 1·106 -2·106 кроків. 

 

Рис. 4.39 Початкові положення атомів у модельній комірці 
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На початку моделювання комірка моделювання складалася з 38 шарів 

кремнію, на які було розміщено 2, 3, 4, 7 та 10 шарів міді (рис. 4.40). Розміри 

комірки в напрямках X, Y та Z становили 65,7 Ǻ, 65,7 Ǻ та 224,3 Ǻ 

відповідно. Кількість атомів кремнію становила 13824, а міді 1296 (2 МШ), 

1944 (3 МШ), 2592 (4 МШ), 4536 (7 МШ) і 6480 (10 МШ) відповідно. 

Середній атомний склад досліджуваних систем відповідав 8,6; 12.3; 15,8; 24,7 

і 31,9 атомних відсотків міді в кремнії. 

 

а) 

 

б) 

 

в) 

 

г) 

Рис. 4.40. Зображення симуляційної комірки, отримані в результаті дифузійної 

взаємодії 2 (а), 4 (б), 7 (в) і 10 (г) атомних моношарів міді з кремнієм 

(T=1150 °C) 

 

 

Як бачимо, нагрівання системи мідь-кремній призводить до 

дифузійного перемішування, глибина якого залежить як від температури, так 



141 
 

і від часу моделювання. Важливим параметром у цьому випадку є час 

моделювання, оскільки він пов'язаний з наближенням системи до рівноваги. 

Тому ми проаналізували залежність глибини дифузійного шару (ΔZдиф) від 

часу моделювання при найвищій температурі моделювання 1150°C (рис. 

4.41). При більш низьких температурах рівноважний стан досягається 

швидше. На рисунку видно, що у разі взаємодії двох і трьох атомних шарів 

міді з кремнієм товщина дифузійного шару перестає змінюватися протягом 

0,5 наносекунд після початку моделювання. Для випадку взаємодії чотирьох 

шарів міді з кремнієм товщина дифузійного шару не змінюється через 1 нс 

після початку моделювання. Тому можна стверджувати, що рівноважний 

розчин утворюється при взаємодії двох, трьох і чотирьох шарів міді з 

кремнієм. Інша залежність спостерігається в процесі взаємодії семи і десяти 

шарів міді з кремнієм. У цьому випадку рівноважна товщина дифузійного 

шару досягається в кінці моделювання. Тому ми можемо лише стверджувати 

про утворення квазірівноважного стану при взаємодії семи і десяти атомних 

шарів міді з кремнієм. 

 

Рис. 4.41 Залежність глибини дифузійного шару від часу моделювання 



142 
 

 

а) 

 

б) 

 

в) 

 

г) 

Рис. 4.42 Профілі концентрації атомів Cu для різної кількості шарів міді на 

поверхні кремнію 

 

Аналіз розподілу міді по висоті модельованої комірки показує її 

немонотонну зміну (рис. 4.42). На цьому малюнку вертикальна пунктирна 

лінія показує межу шару кремній-мідь на початку моделювання. Мінімум на 

профілі концентрації біля вільної поверхні міді спостерігається в області 

збагаченій міддю. Слід зазначити, що подібний мінімум був спостережений і 

в нашому пробному моделюванні системи мідь-кремній з меншою кількістю 

атомів. Досягаючи мінімуму при температурах 850°C (7 МШ) і 1050°C (10 

МШ), концентрація міді зростає до значення близько 70-75 атомних відсотків, 

що близько до стехіометричної сполуки Cu3Si. Отже, можна припустити, що 

нагрівання супроводжується утворенням хімічно впорядкованих ділянок зі 

структурою зазначеної вище хімічної сполуки. 
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Рис. 4.43 Температурна залежність глибини дифузійного проникнення 

 

Температурна залежність глибини дифузії міді в кремнії (Рис. 4.43) 

чітко вказує на існування двох температурних областей, а саме нижче та вище 

температури, що відповідає лінії солідусу (T=802 °C) на фазовій діаграмі 

рівноваги. Над лінією солідусу швидкість дифузії міді в кремній зростає зі 

збільшенням кількості моношарів міді. 

 
 

 

Рис. 4.44. Профіль густини системи Cu-Si 
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Зрозуміло, що крім взаємної дифузії компонентів, нагрівання системи 

мідь-кремній має супроводжуватися її плавленням. Спостерігати за процесом 

плавлення зручно, аналізуючи профіль атомної густини вздовж 

перпендикулярного напрямку до межі розділу. В області кристалічного стану 

атомна густина буде коливатися через наявність впорядкованої кристалічної 

структури. З іншого боку, в області, де почався процес плавлення, густина не 

змінюється уздовж досліджуваного напрямку. Аналіз профілю густини (рис. 

4.44) дозволив встановити температуру плавлення межі розділу мідь-кремній 

та визначити ширину розплавленої області (рис. 4.45). Як видно з рисунка 

4.45, плавлення починається в діапазоні температур 750-850 °C, що 

узгоджується з положенням лінії солідуса на фазовій діаграмі. Товщина 

розплавленого шару з підвищенням температури збільшується майже лінійно, 

а частка рідкої фази змінюється від 15 до 75 відсотків залежно від 

температури та кількості шарів міді. 

 
 

Рис. 4.45 Температурна залежність глибини розплавленого шару 
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Рис. 4.46 Товщина дифузійного та рідкого шарів у системі мідь-кремній 

 

Порівняння дифузійної та розплавленої областей показує, що товщина 

рідкої області менша за товщину дифузійної області у випадку невеликої 

кількості моношарів міді (2, 3 і 4 ML) на кремнії. Збільшення кількості шарів 

міді призводить до зменшення різниці товщин дифузійної та рідкої областей. 

 

Рис. 4.47 Концентраційна залежність експериментальної та змодельованої 

густин при температурі 1150°C 
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Числові значення густини, отриманої в результаті моделювання 

розплавленої області добре узгоджуються з експериментальною густиною 

[133] для двох, трьох і чотирьох шарів міді на кремнії (рис. 4.47). Це свідчить 

про досягнення рівноважного стану при моделюванні дифузійної взаємодії 

невеликої кількості шарів міді з кремнієм. У разі моделювання дифузії семи 

та десяти шарів міді з кремнієм, як було зазначено раніше, досягнуто 

квазірівноважного стану, тому експериментальна та змодельована густини не 

збігаються одна з одною. Нижчі значення змодельованої густини в цьому 

випадку можуть мати місце через меншу концентрацію міді в кремнії 

порівняно з рівноважним станом. 

 

а) 

 

б) 

 

в) 

Рис 4.48 Квазідвовимірні парціальні парні кореляційні функції Cu-Cu для 

випадку двох (a), чотирьох (б) і десяти (в) моношарів міді на поверхні Si 
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а) 

 

б) 

 

в) 

Рис 4.49 Квазідвовимірні парціальні парні кореляційні функції Cu-Si для 

випадку двох (а), чотирьох (б) і десяти (в) моношарів міді на поверхні Si 

 

Нагрівання системи мідь – кремній призводить до зміни атомної 

структури міді та кремнію, а також до утворення двокомпонентного сплаву зі 

своєю унікальною структурою. Для дослідження атомної структури в цій 

роботі використано відомий формалізм квазідвовимірних парних 

кореляційних функцій (q2D-ПКФ). Зокрема, розраховано парціальні q2D-

ПКФ для пар атомів Cu-Cu (рис. 4.48), Cu-Si (рис. 4.49) та Si-Si (рис. 4.50). На 

рисунках показано як приклад q2D-ПКФ, розраховані для випадку двох, 

чотирьох і десяти атомних шарів міді на кремнії за деяких температур. 

Вертикальні лінії на цих рисунках показують положення координаційних 

сфер кристалічної міді та кремнію, а висота цих ліній пропорційна 
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координаційному числу. Інтерпретація парних кореляційних функцій 

дозволила отримати температурні залежності парціальних міжатомних 

відстаней (рис. 4.51). 

 

а) 

 

б) 

 

в) 

Рис. 4.50 Квазідвовимірні парціальні парні кореляційні функції Si-Si для 

випадку двох (a), чотирьох (б) і десяти (в) моношарів міді на поверхні Si 

 

Загальною рисою парціальних парних кореляційних функцій Cu-Cu і 

Si-Si при низьких температурах (450-550°C) є задовільний збіг положень їх 

максимумів з положеннями координаційних сфер у кристалічному стані. 

Слід зазначити, що для кремнію ця особливість більш виражена в порівнянні 

з міддю, а структура міді при температурі 450°С краще узгоджується з 

кристалічною зі збільшенням кількості атомних моношарів. Це свідчить про 

те, що основні риси будови міді та кремнію зберігаються в зоні контакту між 
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ними, незважаючи на початок дифузійних процесів. Підвищення 

температури призводить до зменшення висоти максимумів парних 

кореляційних функцій Cu-Cu і Si-Si і до збільшення їх ширини. Це свідчить 

про зменшення ступеня дальнього порядку в розміщенні атомів Cu-Cu і Si-Si, 

зумовленого нагріванням, а при температурах вище 1000°C, як бачимо на 

рисунках 4.48 і 4.50, кореляція в положення подібних атомів зведено до 

мінімуму. При цьому вплив температури на порядок атомів більш 

проявляється вище температури 850°C, тобто вище температури ліквідусу 

(802°C). 

  

 

Рис. 4.51 Температурні залежності парціальних міжатомних відстаней для 

області дифузійного змішування системи Cu-Si 

 

Аналіз q2D-ПКФ Cu-Si вказує на можливість утворення структури 

ближнього порядку, подібної до сполуки Cu3Si. Це припущення можна 

підтвердити, враховуючи, що при високих температурах ця функція стає все 

більше схожою на парну кореляційну функцію для сполуки Cu3Si, отриману 
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нами раніше [96] [98] [99] [97]. Крім того, наявність ближнього хімічного 

впорядкування в області розділу свідчить про зміну парціальних міжатомних 

відстаней із температурою (рис. 4.51). Як відомо [154], мінімальні відстані 

між атомами міді в кристалічній сполуці Cu3Si становлять 2,45 Ǻ, відстані 

між атомами міді та кремнію змінюються від 2,3 Ǻ до 2,6 Ǻ, а мінімальні 

відстані між атоми кремнію становлять 3,26 Ǻ. Якщо поглянути на 

температурні залежності парціальних міжатомних відстаней для 

досліджуваних систем, то побачимо, що з підвищенням температури вони 

наближаються до відповідних відстаней сполуки Cu3Si. 

Підводячи підсумки дослідження можемо стверджувати, що нагрівання 

тонких плівок міді на кремнії призводить до дифузійного перемішування, 

глибина якого залежить як від температури, так і від часу моделювання. 

Встановлено, що у разі взаємодії двох, трьох і чотирьох атомних шарів міді з 

кремнієм утворюється рівноважний розчин. Для більшої кількості шарів міді 

ми можемо лише стверджувати про утворення квазірівноважного стану під 

час взаємодії. На першому етапі дифузійного процесу спостерігалося 

утворення хімічно впорядкованих областей зі структурою хімічної сполуки 

Cu3Si. Подальше нагрівання призводить до плавлення міжфазної області яке 

починається в інтервалі температур 750-850 °C, що узгоджується з 

положенням лінії солідусу на фазовій діаграмі. Частка рідкої фази 

коливається від 15 до 75 відсотків залежно від температури та кількості шарів 

міді.  

Порівняння атомної структури розплавленої області на межі мідь-

кремній зі структурою кристалічної інтерметалічної сполуки Cu3Si виявило 

наявність хімічно впорядкованих областей зі структурою, подібною до цієї 

сполуки. Детальне вивчення дифузійної та розплавленої областей показує, що 

товщина рідкої області менша за товщину дифузійної області у випадку 

невеликої кількості моношарів міді (2, 3 і 4 МШ) на кремнії. Збільшення 

кількості шарів міді призводить до зменшення різниці товщин дифузійної та 

рідкої областей.  
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Висновки до розділу 4. 

1.  Моделювання поверхневої дифузії атомів золота на поверхні кремнію 

вказує на переважну взаємодію між ними в широкому діапазоні 

температур. В результаті цього спостерігалося кластеризація атомів 

золота. 

2.  Аналіз температурних залежностей середніх міжатомних відстаней 

показує, що температурна стабільність кластерів золота зменшується зі 

зменшенням кількості атомів у кластері. 

3. Показано, що евтектична реакція відіграє важливу роль у процесі 

змішування золота та кремнію. При температурах як нижче евтектичної 

точки, так і вище за неї виявлено наявність впорядкованих атомних шарів 

на межі Au-Si. У цьому випадку поверхня твердого кремнію викликає 

значне впорядкування в профілях густини рідкої системи Au-Si поблизу 

межі розділу. 

4. Встановлено, що евтектична реакція в системі кремній-золото 

починається на початку формування межі розділу, і критична товщина 

шару металу не є необхідною для початку реакції 

5. Показано, що процес дифузійного змішування з подальшим плавленням 

двох кристалічних фаз на межі Al-Si можна пояснити в рамках теорії 

контактного плавлення. 

6. На основі візуального аналізу атомних конфігурацій, а також 

температурних залежностей міжатомних відстаней виявлено утворення 

квазірідкого шару на межі алюміній-кремній. У зв'язку з тим, що 

дифузійний шар можна розглядати як нанорозмірний об'єкт, ріст зони 

дифузії на початковій стадії процесу можна описати лінійним законом. 

7. В результаті дослідження системи Cu-Si методом молекулярної динаміки 

встановлено, що на першому етапі процесу дифузії спостерігалося 

утворення хімічно впорядкованих областей зі структурою хімічної 

сполуки Cu3Si. Подальше нагрівання призводить до плавлення міжфазної 

області.  
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Розділ 5. Дослідження теплофізичних властивостей на межі двох фаз 

методом молекулярної динаміки. 

 

5.1. Обчислення коефіцієнта теплопровідності на межі двох фаз. 

Коефіцієнт теплопровідності і температуропровідність - це пов'язані, 

але різні фізичні властивості матеріалу. Коефіцієнт теплопровідності - це 

показник швидкості поширення тепла в матеріалі, тоді як коефіцієнт 

температуропровідності - це показник легкості проходження тепла крізь 

матеріал. Коефіцієнт температуропровідності 𝜒 матеріалу пропорційний його 

теплопровідності 𝜆 та питомій теплоємності матеріалу 𝑐𝑝 і густині 𝜌. 

 

𝜒 =
𝜆

𝑐𝑝𝜌
 

  

 

 

Для обчислення коефіцієнта теплопровідності або 

температуропровідності необхідно обчислити тепловий потік в матеріалі. 

Тепловий потік можна розрахувати, ароксимувавши залежність температури 

від часу. Одним із поширених підходів є використання рівняння 

теплопровідності Фур'є, яке описує, поширення тепла в матеріалі з часом. 

Рівняння можна розв'язати аналітично, а розв'язок можна використати для 

побудови кривої залежності температури від часу. Тепловий потік можна 

обчислити, взявши похідну від кривої за часом, яка дає швидкість зміни 

температури з часом у кожній точці. Ця швидкість зміни пропорційна 

тепловому потоку через матеріал в даній точці. Інтегруючи тепловий потік по 

всьому матеріалу, можна отримати загальний тепловий потік. 

Підбір кривої до даних − це математичний метод, який 

використовується для опису основного взаємозв'язку між змінними в даних. 

Він передбачає пошук математичної функції, яка найкраще відповідає точкам 

даних і представляє тенденції та закономірності в даних. У контексті 

теплового потоку, підбір кривої до даних температури і часу може дати 
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уявлення про фізичні процеси, пов'язані з теплопередачею. Шляхом підбору 

кривої до даних можна отримати інформацію про теплопровідність і 

температуропровідність матеріалу, а також про швидкість передачі тепла з 

часом. Таким чином, підбір кривої до даних може допомогти нам краще 

зрозуміти фізичне значення даних і зробити прогнози щодо майбутньої 

поведінки на основі підібраної кривої. 

Методику, яка була використана для дослідження структури 

поверхневих шарів в однокомпонентних та двокомпонентних системах можна 

використати для вивчення теплофізичних властивостей на межі двох фаз. 

Зокрема, цим методом можна визначити коефіцієнт теплопровідності, який 

можна досліджувати визначивши коефіцієнт температуропровідності 

розв’язавши рівняння нестаціонарної теплопровідності. Розв’язок цієї задачі 

є відомим у випадку тіл правильної геометричної форми, на кінцях якого в 

момент часу t = 0 температури дорівнюють Т1 та Т2.  

Реалізація алгоритму розв’язування такої задачі методом молекулярної 

динаміки може складатися з двох частин. У першій частині необхідно 

створити систему, яка б складалася з двох частин, температури яких є 

різними. Друга частина пов’язана з розрахунком залежності Т(х) в різні 

моменти часу, тобто обчислення залежності T(t, x). Порівнюючи обчислені 

методом молекулярної динаміки залежності T(t, x) з аналогічними 

залежностями що було отримано аналітичним методом можна визначити 

шуканий коефіцієнт температуропровідності. 

Як відомо, рівняння для нестаціонарної теплопровідності має 

наступний вигляд за умови, що  = 𝑐𝑜𝑛𝑠𝑡: 

 

𝛿𝑐

𝛿𝑡
= 

𝛿2𝑐

𝛿𝑥2
 

 

 

 

(5.1) 

 

У цьому рівнянні – коефіцієнт температуропровідності, який залежить від 

коефіцієнта теплопровідності матеріалу.  
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Наведена вище формула дозволяє розрахувати температуропровідність 

матеріалу у даній точці та в даний момент часу, коли відомий розподіл 

атомної концентрації у певній початковій точці 𝑡 = 0. Математично задача 

зводиться до розв’язання диференціального рівняння відносно 𝑐(𝑥, 𝑡) . 

Оскільки цей розв’язок завжди включає коефіцієнт температуропровідності 

 , його можна використовувати для обчислення   для заданого розподілу 

𝑐(𝑥, 𝑡), що виникає в результаті дифузії теплового потоку, що обчислюється 

градієнтом температури і в даний момент часу 𝑡. 

Загальний розв’язок для ізотропного нескінченного тіла, де коефіцієнт 

температуропровідності   є сталим, можна отримати методом розділення 

змінних, а саме заміною функції 𝑐(𝑥, 𝑡) на добуток двох функцій 𝑋(𝑥) i 𝑇(𝑡), 

які залежать тільки від однієї змінної 

𝑐(𝑥, 𝑡) = 𝑋(𝑥)𝑇(𝑡) (5.2) 

 

Підставивши вираз (5.2) в рівняння (5.1), отримаємо 

 

1



1

𝑇

𝑑𝑇

𝑑𝑡
= 

1

𝑋

𝑑2𝑋

𝑑𝑥2
 

 

 

 

(5.3) 

Ліва частина рівняння (5.3) залежить лише від змінної 𝑡 , а права — 

лише від змінної 𝑥. У такому випадку обидві частини рівняння (5.3) повинні 

дорівнювати певному постійному значенню, яке ми позначимо æ2 . 

Розв’язуючи обидва диференціальні рівняння 

𝑑𝑇

𝑇
= −æ2𝑑𝑡 

 

 

(5.4) 

𝑑2𝑋

𝑑𝑥2
=−æ2𝑋 

 

 

(5.5) 

отримуємо вирази:  
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𝑋(𝑥) =  cosæ𝑥 +  sinæ𝑥 

 

(5.6) 

𝑇(𝑡) = 𝑒(−æ
2𝑡) 

 

(5.7) 

Значення константи−æ2  завжди має бути від'ємним, оскільки інакше 

функція 𝑇(𝑡) з часом зростала б необмежено, а отже, функція 𝑐(𝑥, 𝑡) зростала 

б необмежено.  Константи ,,   у виразах (5.6) і (5.7) можуть бути 

функціями æ. Підставивши вирази (5.6) і (5.7) у формулу (5.2), отримаємо 

конкретні розв’язки рівняння дифузії 

 

𝑐(𝑥, 𝑡) = 𝑒(−æ
2𝑡)(𝑐𝑜𝑠æ𝑥 + 𝑠𝑖𝑛æ𝑥)

= 𝑒(−æ
2𝑡)[𝐴(æ)𝑐𝑜𝑠æ𝑥 + 𝐵(æ)𝑠𝑖𝑛æ𝑥] 

 

 

 

(5.8) 

Де 

𝐴 =  

 

(5.9) 

𝐵 =  

 

(5.10) 

Загалом розв’язок розглянутого диференціального рівняння можна 

представити у вигляді суми конкретних розв’язків, виражених формулою 

(5.8) 

𝑐(𝑥, 𝑡) = ∑𝑒(−æ𝑘
2𝑡)[𝐴(æ𝑘)𝑐𝑜𝑠æ𝑘𝑥 + 𝐵(æ𝑘)𝑠𝑖𝑛æ𝑘𝑥]

∞

𝑘=0

 

 

 

(5.11) 

Оскільки в розглянутому випадку для необмеженого тіла параметр   може 

бути довільним, тому цю суму можна перетворити в інтеграл 

𝑐(𝑥, 𝑡) =  ∫ 𝑒(−æ
2𝑡)[𝐴(æ)𝑐𝑜𝑠æ𝑥 + 𝐵(æ)𝑠𝑖𝑛æ𝑥]𝑑æ

+∞

−∞

 

 

(5.12) 
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Тоді нам потрібно знайти функції 𝐴(æ) i 𝐵(æ), використовуючи вираз (5.12) 

для початкового моменту 𝑡 = 0, тому з рівняння 

𝑐(𝑥, 0) = 𝑓(𝑥) =  ∫ [𝐴(æ)𝑐𝑜𝑠æ𝑥 + 𝐵(æ)𝑠𝑖𝑛æ𝑥]𝑑æ

+∞

−∞

 

 

 

(5.13) 

Якщо 𝑓(𝑥) записати як інтеграл Фур’є, то отримаємо 

 

 

𝑓(𝑥) = 
1

2𝜋
∫ [ ∫ 𝑓(𝜉)𝑐𝑜𝑠(𝜉 − 𝑥)𝑑𝜉

+∞

−∞

] 𝑑

+∞

−∞

= ∫ [
1

2𝜋
∫ 𝑓(𝜉)𝑐𝑜𝑠𝜉𝑑𝜉

+∞

−∞

] 𝑐𝑜𝑠𝑥𝑑

+∞

−∞

+ ∫ [
1

2𝜋
∫ 𝑓(𝜉)𝑠𝑖𝑛𝜉𝑑𝜉

+∞

−∞

] 𝑠𝑖𝑛𝑥𝑑

+∞

−∞

 

 

 

 

 

 

 

(5.14) 

Де 𝑓(𝜉) = 𝑐(𝜉, 0). Порівнюючи вирази (5.13) і (5.14), отримуємо: 

𝐴(æ) =
1

2𝜋
∫ 𝑓(𝜉)𝑐𝑜𝑠æ𝜉𝑑𝜉

+∞

−∞

 

 

 

 

(5.15) 

𝐵(æ) =
1

2𝜋
∫ 𝑓(𝜉)𝑠𝑖𝑛æ𝜉𝑑𝜉

+∞

−∞

 

 

 

(5.16) 

Підставивши згодом вирази 𝐴(æ) i 𝐵(æ), представлені формулами (5.15) і 

(5.16), у формулу (5.12), отримаємо  
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𝑐(𝑥, 𝑡) = 
1

2𝜋
∫ 𝑒(−æ

2𝑡) { ∫ 𝑓(𝜉)[𝑐𝑜𝑠æ𝜉𝑐𝑜𝑠æ𝑥

+∞

−∞

+∞

−∞

+ 𝑠𝑖𝑛æ𝜉𝑠𝑖𝑛æ𝑥]𝑑𝜉} 𝑑æ

=
1

2𝜋
∫ 𝑓(𝜉)[ ∫ 𝑒(−æ

2𝑡)

+∞

−∞

cosæ(𝜉 − 𝑥) 𝑑æ]𝑑𝜉

+∞

−∞

 

 

 

 

 

 

(5.17) 

тому що 

∫ 𝑒−æ
2𝑡

+∞

−∞

cosæ(𝜉 − 𝑥)𝑑æ = √
𝜋

𝑡
𝑒
[−
(𝜉−𝑥)2

4𝑡
]
 

 

 

(5.18) 

 

Отже, функція 𝑐(𝑥, 𝑡) стає кінцевою 

𝑐(𝑥, 𝑡) =
1

2√𝜋𝑡
∫ 𝑓(𝜉)

+∞

−∞

𝑒
[−
(𝜉−𝑥)2

4𝑡
]
𝑑𝜉 

 

 

(5.19) 

Функція (5.19) є загальним розв’язком диференціального рівняння 

(5.12) для ізотропного нескінченного тіла [155]. 

Для обчислення функції 𝑐(𝑥, 𝑡)  потрібен аналітичний вигляд функції 

𝑓(𝜉) , яку ми запишемо з початкових умов задачі теплопровідності зі 

змінними граничними умовами, що залежать від 𝑥 i 𝑡. [156] 

Необхідно знайти розподіл температури в стержні 0 ≤ 𝑥 ≤ 𝑙  з 

термоізольованою бічною поверхнею, якщо в кінці 𝑥 = 0  підтримується 

температура 𝑇1 , а в кінці 𝑥 = 𝑙  температура дорівнює 𝑇2 , 𝑇2 >𝑇1 . 

Враховуємо, що стрижень досить тонкий, щоб у будь-який момент часу 

температуру в усіх точках площі поперечного перерізу можна було вважати 

постійною. 
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Рис. 5.1 Залежність температури 𝑇(𝑥), від довжини стрижня 𝑥 

 

Завдяки теплопровідності теплопередача в стрижні буде проходити від 

кінця з більшою температурою 𝑇2, до кінця з нижчою температурою 𝑇1.що 

призведе до зміни температури всього стрижня. 

Зовнішній вигляд функції 𝑓(𝜉) можемо переписати так: 

𝑓(𝜉) = {
𝑇1, 𝑥 < 0
𝑇2, 𝑥 > 0

 

 

(5.20) 

 

Для обчислення 𝑐(𝑥, 𝑡)  у вигляді інтеграла (5.19) будемо 

використовувати заміну змінних  

𝑧 = 𝜉 − 𝑥, 

𝑑𝑧 = 𝑑𝜉, 

 

{

𝜉 = −∞, 𝑧 = −∞
𝜉 = 0, 𝑧 = −𝑥

𝜉 = +∞, 𝑧 = +∞
 

 

 

 

 

(5.21) 

Здійснюючи заміну, отримуємо: 
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𝑐(𝑧, 𝑡) =
1

2√𝜋𝑡
[𝑇1 ∫ 𝑒

−
𝑧2

4𝑡𝑑𝑧

−𝑥

−∞

+𝑇2 ∫ 𝑒
−
𝑧2

4𝑡𝑑𝑧

+∞

−𝑥

] 

 

 

(5.22) 

Інтеграли легко обчислити, оскільки вони є Гаусовими. 

𝑐(𝑧, 𝑡) =
1

2
[𝑇1𝑒𝑟𝑓𝑐 (√

1

4𝑡
𝑧) + 𝑇2 (𝑒𝑟𝑓 (√

1

4𝑡
𝑧) + 1)] 

 

 

 

(5.23) 

Де 𝑒𝑟𝑓() - це функція помилки Гаусса і тісно пов'язана з додатковою 

функцією помилки 𝑒𝑟𝑓𝑐(), як: 𝑒𝑟𝑓𝑐(𝑧) = 1 − 𝑒𝑟𝑓(𝑧). 

Повертаючись до вихідних змінних, ми отримуємо: 

𝑐(𝑥, 𝑡) =
1

2
[𝑇1 + 𝑇2 + (𝑇2 −𝑇1)𝑒𝑟𝑓 (√

1

4𝑡
(𝜉 − 𝑥))] 

 

 

(5.24) 

Функції 𝑒𝑟𝑓(𝑥), також можна записати як ряд Тейлора: 

𝑒𝑟𝑓(𝑥) =
2

√𝜋
(𝑥 −

𝑥3

3
+

𝑥5

10
−

𝑥7

42
+

𝑥9

216
+⋯) 

 

(5.25) 

Функції 𝑐(𝑥, 𝑡) можна налаштувати на початкові умови за допомогою 𝑒𝑟𝑓(𝑥) 

у вигляді ряду Тейлора. 
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Рис. 5.2. Представлення апроксимованої функції 𝑐(𝑥, 𝑡) за час 𝑡 = 0 до 

початкових умов зразка 

 

Як видно з рис. 5.2, залежність температури від координати не є 

ступеневою, а являє собою S – подібну криву. Для моментів часу 𝑡 > 0, межа 

переходу може змінюватися залежно від дифузії «гарячих» і «холодних» 

атомів. З плином часу S – подібний перехід буде плавним, і при 𝑡 = ∞, ми 

отримаємо лінію з однаковою температурою T для всього зразка. 

Крім цього, буде зміна центру стержня, для цього у функції 𝑐(𝑥, 𝑡) 

маємо параметр 𝜉, який відповідає тому, наскільки зміниться геометричний 

центр на межі температурного переходу. 

Підбір функції 𝑐(𝑥, 𝑡) на кожному кроці часу та виправляючи параметр 

𝜉  так щоб аналітична функція розподілу температури відповідала функції 

отриманої за результатами моделювання, отримуємо значення цієї функції, за 

допомогою якого можна знайти коефіцієнт температуропровідності  . Для 

отримання найбільш точного значення , залежність (𝑡) повинна збігатися 

до величини =const. 
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Рис. 5.3. Початковий вигляд модельованої структури для Si. 

 

Реалізацію цього методу починали зі створення початкової структури 

яке здійснювали в кілька етапів. Перший етап – підготовка структур при 

температурах T1 i T2. в окремих моделюваннях. У LAMMPS [44] створюється 

структура з розмірами (5a0, 5a0, 20a0), де a0 – стала ґратки елементарної 

комірки для вибраних елементів Si, Au, Cu, Al. На цьому етапі періодичні 

граничні умови діють у всіх напрямках. Для Si та Cu використовувався 

потенціал MEAM, параметризований Єлінком [35], для Au – потенціал 

MEAM, параметризований Рю і Кай [33], для Al – потенціал ADP, 

параметризований Старіковим [40]. 

На наступному кроці два файли з координатами атомів були об’єднані, і 

був виконаний процес мінімізації для узгодження відстані між двома 

половинами при різних температурах. Важливо те, що вздовж осі Z граничні 

умови змінюються на фіксовані, а грані встановлюються на кінцях, щоб 

атоми не перемішувалися: fix hardwalls all wall/reflect zlo EDGE zhi EDGE. 

Урівноваження мінімізованої системи проводили в ансамблі NVT 

протягом 10 000 фс для швидкої стабілізації системи. 

На етапі відбору симуляційних результатів рівноважної змодельованої 

системи тривалість моделювання залежала від швидкості встановлення 

середньої температури у всій системі, яка не залежала від температур 

системи. Для цього було проведено тестовий запуск. Залежно від коефіцієнта 

достовірності апроксимації який являє собою корінь √
1

4𝑡
 функції 𝑐(𝑥, 𝑡) та 

потенціалу, тривалість моделювання була підібраною до значень з 

найменшою похибкою, а запис температурного профілю проводився кожні 10 

000 фс.  Загальний час моделювання складав для Au - 400 000 фс (рис. 5.4), 

для Cu - 300 000 фс (рис. 5.5), для Al. - 300 000 фс (рис. 5.6) для Si - 1 000 000 



162 
 

фс (рис. 5.10). Температуру розраховували за значеннями кінетичної енергії 

молекул. 

 

 

 

 

Рис. 5.4. Профіль 

температури для 

рівноважного стану 

за умови �̅�=239 К 

((𝑇1 = 237𝐾, 𝑇2 =

242𝐾)) з 

тривалістю 

моделювання 400 

000 фс для Au. Де 

𝑇=150𝐾 = 787.382 

Вт/мК, 

геометричний центр 

𝜉 =0.482 

 

 

Рис. 5.5. Профіль 

температури для 

рівноважного стану 

за умови �̅�=317 К 

((𝑇1 = 319𝐾, 𝑇2 =

317𝐾)) з тривалістю 

моделювання 300 000 

фс для Сu. Де 

𝑇=150𝐾 = 523.83 

Вт/мК, геометричний 

центр 𝜉 =0.419 
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Рис. 5.6. Профіль 

температури для 

рівноважного стану 

за умови �̅� = 504 К 

( (𝑇1 = 500𝐾, 𝑇2 =

509𝐾)) з тривалістю 

моделювання 300 000 

фс для Al. Де 

𝑇=150𝐾  = 161.534 

Вт/мК, геометричний 

центр 𝜉 =0.50 

 

Для уточнення методу послідовних наближень лінії розподілу 

температури або ліній тренду необхідно було встановити різницю температур 

між половинами модельованого зразка та те, яка температура буде 

встановлена після досягнення рівноваги. Для цього були обрані наступні 

діапазони (T - 100 K: T + 100 K), (T - 150 K: T + 150 K), (T - 200 K: T + 200 K), 

(T- 300 K: T+ 300 K) для випадку моделювання кремнію, де Т – температура в 

кінці моделювання за якої визначають коефіцієнт теплопровідності. 

Очікувалося, що значення температури після досягнення стану рівноваги 

буде нижчим, ніж передбачали.  

На наступних рисунках (Рис. 5.7.-5.14.) показано профілі температури 

вздовж осі Z перпендикулярної до межі розділу для кремнію за різних умов 

моделювання. Спільною рисою профілів температури за малих часів 

моделювання є значна різниця температур на кінцях зразка, що не дає змоги 

отримати значення коефіцієнта теплопровідності, який був би близький до 

експериментального. Збільшення тривалості моделювання до 106 фс за 

різниці температур між кінцями стержня 100К (Рис. 5.8) не веде до 

прийнятних результатів. Тому, для пошуку оптимальних умов моделювання 
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було проведено низку симуляцій з різними початковими умовами (Рис. 5.9 – 

5.14). 

 

Рис. 5.7 Профіль температури при початкових умовах 1000K ± 100K, 

рівноважний стан за умов �̅�= 879 К ((𝑇1 = 1063𝐾, 𝑇2 = 798𝐾)) з 

тривалістю моделювання  1000 фс. Де 𝑇=100𝐾 = 27042167.31 Вт/мК, 

геометричний центр 𝜉 =0.50 

 

Рис. 5.8 Профіль температури при початкових умовах 1000K ± 100K, 

рівноважний стан за умов �̅�= 883 К ((𝑇1 = 888𝐾, 𝑇2 = 879𝐾)) з 

тривалістю моделювання  106 фс. Де 𝑇=100𝐾 = 0.0126 Вт/мК, геометричний 

центр 𝜉 =0.50 
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Рис. 5.9. Профіль температури при початкових умовах 1000K ± 150K, 

рівноважний стан за умов �̅�= 919 К ((𝑇1 = 884𝐾, 𝑇2 = 945𝐾)) з 

тривалістю моделювання  10 000 фс. Де 𝑇=150𝐾 = 2202.89 Вт/мК, 

геометричний центр 𝜉 = 0.43 

 

Рис. 5.10. Профіль температури при початкових умовах 1000K ± 150K, 

рівноважний стан за умов �̅�= 952 К ((𝑇1 = 950𝐾, 𝑇2 = 954𝐾)) з 

тривалістю моделювання  106 фс. Де 𝑇=150𝐾 = 25.342 Вт/мК, геометричний 

центр 𝜉 = 0.48 
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Рис. 5.11. Профіль температури при початкових умовах 1000K ± 200K, 

рівноважний стан за умов �̅�= 828 К ((𝑇1 = 753𝐾, 𝑇2 = 894𝐾)) з 

тривалістю моделювання  10 000 фс. Де 𝑇=200𝐾 = 251.18 Вт/мК, 

геометричний центр 𝜉 = 0.467 

 

Рис. 5.12. Профіль температури при початкових умовах 1000K ± 200K, 

рівноважний стан за умов �̅�= 841 К ((𝑇1 = 838𝐾, 𝑇2 = 843𝐾)) з 

тривалістю моделювання  106 фс. Де 𝑇=200𝐾 = 19.53 Вт/мК, геометричний 

центр 𝜉 = 0.473 
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Рис. 5.13. Профіль температури при початкових умовах 1000K ± 300K, 

рівноважний стан за умов �̅� = 920 К ( (𝑇1 = 880𝐾, 𝑇2 = 953𝐾) ) з 

тривалістю моделювання  10 000 фс. Де 𝑇=300𝐾  = 2511.83 Вт/мК, 

геометричний центр 𝜉 = 0.479 

 

Рис. 5.14. Профіль температури при початкових умовах 1000K ± 300K, 

рівноважний стан за умов �̅�= 953 К ((𝑇1 = 951𝐾, 𝑇2 = 955𝐾)) з 

тривалістю моделювання  106 фс. Де 𝑇=300𝐾 = 22.76 Вт/мК, геометричний 

центр 𝜉 = 0.502 Коефіцієнт теплопровідності близький до очікуваного 

експериментального значення 
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В результаті аналізу результатів моделювання (рис. 5.8-5.14), методом 

послідовних наближень для визначення коефіцієнта теплопровідності  для 

чистого Si (де z - показані у відносних одиниця) встановлено, що мінімальна 

різниця температур на кінцях стержня повинна бути не меншою 300K для 

того, щоб отримати S - подібну залежність профілю температури. Варто 

зазначити, що якщо не отримаємо S - подібну залежність, то варто збільшити 

різницю температур. Метод також чутливий до нерівноважного розподілу 

профілю температури, що впливає на параметри послідовних наближень. 

Хоча цей метод є конвергентним і базується на статистиці, параметри 

на графіках усереднювали. Залежність коефіцієнта теплопровідності від часу 

вказує на незначну дисперсію значень для часів моделювання близьких до 

106 фс (Рис. 5.15).  

З метою підвищення точності розрахунків, моделювання для кожної 

температури здійснювали п’ять разів після чого визначити стандартне 

відхилення. Разом з обчисленням коефіцієнта теплопровідності вище 

описаним методом, нами обчислено цю величину широко вживаним методом 

Гріна-Кубо [157]. Розрахунки відповідно до методу Гріна-Кубо були 

аналогічними, після вибору параметрів часових інтервалів. 

 

Рис. 5.15. Залежність коефіцієнта теплопровідності від часу для різниці 

граничних температур 200К, 300К, 400К і 600К.  
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Рис. 5.16. Температурна залежність коефіцієнта теплопровідності для 

кремнію.  

 

На рисунках 5.16-5.19 наведено результати обчислення коефіцієнта 

теплопровідності залежно від температури різними методами. Також на цих 

рисунках наведено експериментальні результати вимірювання цієї величини.  

Для кремнію спостерігаємо добре узгодження коефіцієнтів 

теплопровідності отриманих різними методами. Значення, отримані методом 

послідовних наближень для високих температур (вище 800 К) найкраще 

узгоджуються з експериментальними даними.  

Для золота бачимо гірше збіг експериментальних даних з обчисленими 

методом послідовних наближень. Результати отримані відповідно до методу 

Гріна-Кубо [157], подібного до Si, узгоджуються з експериментальними 

даними за високих температур. 
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Рис. 5.17. Залежність коефіцієнта теплопровідності для золота від 

температури. 

 

Рис. 5.18. Температурна залежність коефіцієнта теплопровідності для 

алюмінію. 
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Рис. 5.19. Температурна залежність коефіцієнта теплопровідності для міді. 
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5.2. Розрахунок міжфазної енергії для досліджуваних матеріалів на 

нанорівні. 

 

Міжфазні явища відіграють важливу роль у багатьох технологічних 

процесах, оскільки вони впливають на процеси зародкоутворення під час 

фазових перетворень в рідкому та кристалічному станах, а також процеси 

змішування композитів з рідкою матрицею та гомогенізації систем з 

незмішуванням в рідкому стані. З технологічної точки зору міжфазні явища 

відіграють важливу роль в багатьох сучасних методах обробки матеріалів, 

зокрема в галузі адитивних технологій. В цьому випадку, особливу увагу 

необхідно звертати на явища, які відбуваються на межі двох фаз при переході 

від матеріалів міліметрової чи мікрометрової розмірності до наноматеріалів.  

Одним з основних параметрів, який визначає міжфазну взаємодію є 

поверхнева енергія на межі двох фаз. Для межі розділу рідина-газ у випадку 

однокомпонентної системи (наприклад рідини, яка межує з власною парою) 

величина міжфазної енергії співпадає з величиною поверхневого натягу 

[158], яку можна визначити експериментальними методами. Що стосується 

вимірювання поверхневої енергії рідина-кристал, то експериментальними 

методами її виміряти дуже складно. На сьогодні існують методи вимірювання 

цієї енергії лише для прозорих матеріалів [159], [160], [161] тоді як для 

непрозорих матеріалів міжфазну енергію визначають за результатами 

експериментів з переохолодженими рідинами відповідно до теорії гомогенної 

кристалізації [162] [163] [164]. 

Існує також низка теоретичних методів визначення вільної міжфазної 

енергії [19], [165], [166], [167], [168]. Найбільш популярні з них базуються на 

припущенні про гладку поверхню розділу між рідкою та кристалічною 

фазами. Проте, для металів це припущення є не очевидним, що ставить під 

сумнів запропоновані теоретичні моделі. До теоретичних методів визначення 

міжфазної енергії можна віднести методи комп’ютерного моделювання, а 

саме метод Монте-Карло та молекулярної динаміки. 
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Використовуючи метод молекулярної динаміки було запропоновано два 

основних підходи до обчислення міжфазної енергії. Перший з них – метод 

стінки розділення в основі якого лежить термодинамічне визначення вільної 

міжфазної енергії як роботи, яка виконується за умови зростання площі 

поверхні на одиницю [169], [170], [171]. Другий підхід базується на 

дослідженні капілярних флуктуацій на межі двох фаз [172], [173]. 

Нами здійснено розрахунок міжфазної енергії для кремнію та деяких 

металів (Al, Cu, Au) за температури близької до точки плавлення кожного з 

досліджених матеріалів. Для моделювання було вибрано потенціали 

міжатомної взаємодії, використані нами для моделювання процесу 

дифузійної взаємодії кремнію з моношарами металу [118], [119], [174]. Для 

початку моделювання було сформовано модельну комірку наведену на 

рисунку 5.20. Тут атоми займають лише частину комірки що дало можливість 

отримати вільну поверхню над модельованим матеріалом. Тут вісь z 

спрямовано перпендикулярно до вільної поверхні. В напрямі x застосовували 

періодичні граничні умови, а в напрямках y та z граничні умови були 

фіксованими. 

 

Рис. 5.20. Початковий вигляд комірки симуляції  розмірами відповідно вздовж 

осей : Lx = 211 Å, Ly = 13 Å, Lz = 105 Å.  
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Для розрахунку міжфазної вільної енергії нами був використаний метод 

капілярних флуктуацій (CFM), описаний у [172]. Відповідно до цього методу 

на першому етапі розрахунку міжфазної енергії проводили моделювання 

процесу плавлення матеріалу методом молекулярної динаміки, яке тривало не 

менше 100000 часових кроків, тривалість кожного з яких становила 10-15 с. 

Координати атомів моделі зберігали в окремому файлі кожні 10-13c. Атомна 

комірка в процесі плавлення складалася з кристалічної та рідкої частини (Рис. 

5.21, 5.22), а міжфазна границя за товщиною становила близько 2 Å. На 

рисунку 5.21 наведено як приклад двовимірний переріз модельної комірки 

для атомів алюмінію. Цифрами позначено різні області простору комірки. 

Зокрема, цифрою 1 позначено простір не зайнятий атомами, який необхідний 

для утворення вільної поверхні модельованої речовини. Цифрою 2 позначено 

рідкий поверхневий шар атомів, а 3 – позначає матеріал в кристалічному 

стані. Подібні результати було отримано для золота, міді та кремнію. 

Для визначення границі між рідкою та кристалічною фазами 

використали програмний інструмент OVITO, який дає змогу аналізувати 

файл з координатами атомів. В процесі аналізу структури міжфазної границі, 

комірку з атомами було відфільтровано за допомогою алгоритму Polychedral 

Template Matching (PTM), та знайдено межу, яка розділяє частину атомної 

комірки з розміщенням атомів, що відповідає структурі в кристалічному стані 

з тією частиною, структура якої відповідає розплаву. 

На наступному етапі було отримано усереднений профіль межі між 

рідкою та кристалічною фазами за багатьма часовими кроками, а також 

обчислено середнє квадратичне значення амплітуди 〈|𝐴(𝑘)|2〉  осциляції 

міжфазної межі h(𝑦), отримане за допомогою швидкого перетворення Фур'є. 

Після цього можна розрахувати міжфазну жорсткість 𝜎𝑛  за наступною 

формулою [175]: 

( )
2 2

b m
n

k T

bW A k k
 =

,      (5.26) 
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де 𝑘𝑏 - стала Больцмана, 𝑇𝑚  – температура плавлення матеріалу під час 

моделювання, 𝑏  − товщина розділу поверхні вздовж напрямку – y, яка є 

набагато меншою порівняно з шириною шару 𝑊 вздовж напрямку – x.𝑘 =

2𝜋𝐾 𝑊⁄ (𝐾 = 1, 2, 3… )  хвильове число, 𝐴(𝑘)  - амплітуда флуктуацій 

профілю поверхні розділення фаз яку обчислюють як  

( ) ( ) ( )
0

1
exp

W

A k h y iky dy
W

= 
.     (5.27) 

З розрахованої міжфазної жорсткості 𝜎𝑛 можна обчислити усереднену за 

всіма напрямами вільну міжфазну енергію 
0
, використовуючи рівняння для 

кристалографічних орієнтацій межі розділу, яку ми використовували при 

моделюванні 

( ) 4 4 2 2 2

0 1 2 1 2 3

3 17
1 3

5 7
i i

i i

n n n n n n   
    

= + − + + −    
    
 

, (5.28) 

де 1, 2 − параметри. 

 

 

 

Рис. 5.21 Структура кремнію на 

останньому кроці моделювання. 

Рис. 5.22. Нижня міжфазна 

межа на останньому кроці 

моделювання.  
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Рис. 5.23. Форма міжфазного профілю для алюмінію поблизу температури 

плавлення для декількох останніх часових кроків моделювання, які позначено 

різним типом ліній 

 

Зрозуміло, що в процесі плавлення межа між рідкою та кристалічною 

фазами, або іншими словами міжфазний профіль, не є атомарно гладким. Як 

видно з рис. 5.23, міжфазний профіль для алюмінію обчислений для різних 

часових кроків осцилює в межах 1 Å відносно середнього значення. 

Осциляції в цьому випадку є набагато меншими за параметр ґратки 

алюмінію. Подібні результати було отримано і для інших досліджених 

матеріалів (золота, міді та кремнію). 

Для аналізу спектру амплітуди флуктуацій профілю поверхні розділу фаз 

2
( )A k

 залежність (5.26) було прологарифмовано а результат наведено на 

рисунку 5.24. Як видно з рисунка, ця залежність може бути лінійно 
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апроксимованою в середній області хвильових векторів і узгоджується з 

рівнянням 

 

 

Рис. 5.24. Флуктуаційний спектр 

2
( )A k

 алюмінію отриманий методом 

перетворення Фур’є для декількох останніх часових кроків моделювання 

(позначено різним типом ліній та символів) побудований в логарифмічному 

масштабі. 

 

( )
2

lg 2lg lg b e

n

k T
A k k

bW
= − +

.    (5.29) 

У випадку менших та більших значень хвильових векторів ця 

залежність відрізняється від лінійної. Причиною таких відхилень є значна 

систематична похибка, яка пов’язана з різними причинами [176]. Зокрема, 

відхилення від лінійної залежності для малих k пов’язане з тим, що час 

релаксації для цієї області хвильових векторів є більшим порівняно з часом 

моделювання. Для великих значень k залежність (5.26) між міжфазовою 

жорсткістю та середньою величиною флуктуацій перестає бути 
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справедливою, коли величина хвильового вектора стає співмірною з розміром 

кристалічної гратки. 

Міжфазну жорсткість на межі розділення рідина-кристал можна 

визначити за нахилом залежності 
( )

2

b ek T bW A k
 від 

2k  (Рис. 5.25). Таким 

чином було визначено міжфазову жорсткість для алюмінію (Рис. 5.26,а.), міді, 

золота та кремнію для різних орієнтацій міжфазової поверхні, на основі яких 

визначено усереднене значення міжфазової енергії за орієнтаціями 

( 100 110 111, ,   ). Для зазначених обчислень було використано рівняння (5.30) для 

різних орієнтацій поверхні: 

100 0 1 2

110 0 1 2

111 0 1 2

18 80
1

5 7

39 1155
1
10 4

12 1280
1

5 63

   

   

   

 
= + − 

 

 
= + − 

 

 
= + − 

       (5.30) 

Розв’язавши ці рівняння, отримали усереднену величину міжфазової енергії. 
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Рис. 5.25. Типові залежності для розрахунку міжфазної жорсткості для 

декількох останніх часових кроків моделювання (позначено різним типом 

ліній) 

 

 

а) 

 

б) 

Рис. 5.26. Значення міжфазної жорсткості алюмінію для орієнтації (111) 

отриманих на різних часових кроках моделювання (а), та міжфазна енергія 

для досліджених матеріалів за температури плавлення. 

 

Обчислені значення міжфазової енергії (Рис. 5.26.б) задовільно 

узгоджуються з експериментальними даними [177] та засвідчують зростання 

в ряді Al→Au→Cu→Si. Зокрема, міжфазова енергія 
0

 для кремнію при 

температурі T = 1673 K дорівнює 1.38 Дж/м2, для міді γ0=0,86 Дж/м2, для 

золота γ0=0,82 Дж/м2, а для алюмінію γ0=0,75 Дж/м2, 

Зважаючи на викладене, можемо стверджувати, що метод капілярних 

флуктуацій який використано для розрахунку міжфазової енергії для деяких 

щільно упакованих металів (Al, Au, Cu) та кремнію дає змогу отримати 

значення міжфазної енергії для систем різної розмірності. Встановлено [178], 

що отримані результати обчислених значень енергії засвідчують зростання в 

ряді Al→Au→Cu→Si та добре узгоджуються з експериментальними 

значення. Крім того, встановлено також що міжфазна енергія для різних 

орієнтацій кристалічної фази змінюється відповідно до нерівності γ110>γ100> 
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γ111. Використаний в даній роботі метод можна використати для дослідження 

міжфазної енергії для багатокомпонентних систем. 

 

 

 

 

Висновки до розділу 5. 

 

1. Використовуючи метод молекулярної динаміки для мінімізації енергії 

та розв’язок рівняння теплопровідності обчислено коефіцієнти 

теплопровідності для однокомпонентних систем на межі двох фаз. 

2.  Показано добре співпадіння результатів моделювання з 

експериментальними даними для об’ємних зразків у випадку кремнію 

та золота. Для алюмінію та міді краще співпадіння результатів 

спостерігається за температур нижче точки плавлення. 

3. Метод капілярних флуктуацій використано для розрахунку міжфазової 

енергії для деяких щільно упакованих металів (Al, Au, Cu) та кремнію. 

Встановлено, що отримані результати обчислених значень енергії 

засвідчують зростання в ряді Al→Au→Cu→Si та добре узгоджуються з 

експериментальними значення.  

4. Встановлено також що міжфазна енергія для різних орієнтацій 

кристалічної фази змінюється відповідно до нерівності γ110>γ100> γ111. 

Використаний в даній роботі метод можна застосувати для дослідження 

міжфазної енергії для багатокомпонентних систем. 
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ОСНОВНІ РЕЗУЛЬТАТИ ТА ВИСНОВКИ 

В роботі методом молекулярної динаміки вивчено структуру та деякі 

фізичні властивості поверхневих шарів та межі розділу рідина-кристал 

щільноупакованих металів з кремнієм. Зокрема, для випадку 

однокомпонентних систем (золото, мідь, алюміній та кремній), досліджено 

атомну структуру, теплопровідність та міжфазну енергію. Вивчено процеси 

дифузійного змішування та формування межі рідина-кристал в системах Au-

Si, Cu-Si, Al-Si для різного співвідношення частки металу на кремнії. 

Отримані в роботі результати можуть бути використані для вибору умов для 

формування композитів з металевою матрицею. 

За результатами досліджень, можна сформулювати такі загальні 

висновки: 

1. Вивчення атомної будови межі між рідкою та кристалічною фазами 

дало змогу встановити наявність впорядкування атомів на межі двох 

фаз, яке є когерентним структурі кристалічної фази. 

2. Встановлено, що спільною особливістю для однокомпонентних 

матеріалів є поверхневе плавлення на початку фазового перетворення в 

межах 3-4 атомних шарів, що, очевидно, відіграє вирішальну роль при 

рідкофазному спіканні композитних матеріалів. 

3. Аналіз температурних залежностей статичних та динамічних 

структурних параметрів вказує, що температурна стабільність кластерів 

золота за умови їхнього формування на поверхні кремнію зменшується 

а енергія активації атомного переміщення зростає зі зменшенням 

кількості атомів у кластері. 

4. Встановлено, що евтектична реакція відіграє домінуючу роль у процесі 

взаємодії на межі золота і кремнію. При температурах як нижче 

евтектичної точки, так і вище від неї виявлено наявність упорядкованих 

атомних шарів на межі Au-Si. Виявлено, що евтектична реакція 

кремній-золото відбувається вже на початку утворення межі розділу і 

початковій стадії не потрібна критична товщина шару металу. 
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5. Показано, що евтектична температура системи Au-Si є точкою, яка 

розмежовує температурні інтервали з різними механізмами дифузії. 

Відповідно до отриманих нами результатів, в діапазоні низьких 

температур (425 К–625 К) процес дифузії відбувається відповідно до 

вакансійного механізму. В інтервалі вищих температур (625 К–925 К) 

дифузія атомів інтенсивніша, тому основну роль у ній відіграє 

колективний механізм.  

6. Методом молекулярної динаміки доведено, що процес дифузійного 

перемішування з подальшим плавленням на межі Al-Si двох 

кристалічних фаз можна пояснити в рамках теорії контактного 

плавлення. Показано, що при температурі, близькій до евтектичної, на 

початковій стадії контактного плавлення утворюється атомний розчин 

кремнію в алюмінії, а на межі розділу виявлено двовимірні 

нанокластери алюмінію, які заміщують атоми кремнію. У зв'язку з цим 

можна говорити про острівковий характер контактного плавлення на 

початковій стадії.  

7. Встановлено, що на початковому етапі дифузійного зміщування в 

системі мідь-кремній відбувається утворення хімічно впорядкованих 

атомних груп зі структурою хімічної сполуки Cu3Si. Подальше 

нагрівання призводить до плавлення міжфазної області яке починається 

в інтервалі температур 750-850 °C, що узгоджується з положенням лінії 

солідусу на фазовій діаграмі. Частка рідкої фази знаходиться в межах 

від 15 до 75 відсотків залежно від температури та кількості шарів міді.  

8. Метод молекулярної динаміки використали для дослідження деяких 

фізичних властивостей на межі двох фаз. Встановлено, що обчислені 

значення міжфазної енергії зростають у послідовності 

Al→Au→Cu→Si, а міжфазна енергія для різних орієнтацій 

кристалічного кремнію змінюється відповідно до нерівності γ110>γ100> 

γ111.  
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ДОДАТОК Б. 

 

1. Код програми для читання текстового файлу з координатами 

атомів 

 

    double **box_vertices = new double *[3];   

    for (int dimension = 0; dimension < 3; dimension++) { 

        box_vertices[dimension] = new double[3]; 

    } 

 

    double **atoms = new double *[n_atoms];   

    for (int atom_id = 0; atom_id < n_atoms; atom_id++) { 

        atoms[atom_id] = new double[4]; 

    } 

    for (int atom_id = 0; atom_id < n_atoms; atom_id++) 

        delete[] atoms[atom_id]; 

    delete[] atoms; 

 

    for (int dimension = 0; dimension < 3; dimension++) 

        delete[] box_vertices[dimension]; 

    delete[] box_vertices; 

    while (getline(infile, line)) { 

        if (begin_timestep) { 

            if (begin_volume) { 

                linestream.str(line); 

 

                linestream >> box_vertices[dimension_counter][0]; 

                linestream >> box_vertices[dimension_counter][1]; 

 

                if (!linestream.eof()) { 
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                    linestream >> box_vertices[dimension_counter][2]; 

                } else { 

                    box_vertices[dimension_counter][2] = 0.0; 

                } 

 

                dimension_counter++; 

                if (dimension_counter > 2) { 

                    begin_volume = false; 

                    dimension_counter = 0; 

                } 

 

                linestream.str(""); 

                linestream.clear(); 

            } 

 

            if (begin_atoms) { 

                int atom_type = 0; 

 

                timestep_area = calculateArea(box_vertices); 

                height = calculateHeight(box_vertices); 

 

                linestream.str(line); 

                linestream >> trashcan; 

                linestream >> atom_type; 

 

                for (int dimension = 0; dimension < 3; dimension++) 

                    linestream >> atoms[atom_counter][dimension]; 

 

                atoms[atom_counter][3] = atom_type - 1;   

                atom_counter++; 
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                if (atom_counter == n_atoms - 1)  

                { 

                    begin_timestep = false;  

                    begin_atoms = false;     

                    begin_volume = false; 

 

                    begin_analysis = true;  

                    atom_counter = 0; 

                    timestep_counter++;   

                } 

            } 

        } 
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2. Код програми для розрахунку двовимірних парних кореляційних 

функцій 

 

for (int type = 0; type < n_pair_types; type++) { 

                number_of_pairs[type] = 0; 

            } 

            int sizeoftable = atoms.size(); 

            for (int atom_i = 0; atom_i < sizeoftable; atom_i++) { 

                for (int atom_j = atom_i + 1; atom_j < sizeoftable; atom_j++) { 

                    for (int type_i = 0; type_i < n_atom_types; type_i++) { 

                        for (int type_j = 0; type_j < n_atom_types; type_j++) { 

                            int pair_type = whichTableRow(type_i, type_j, pair_map); 

                            number_of_pairs[pair_type]++; 

                        } 

                    } 

                } 

            } 

 

            bool good_pair = false; 

            int interval = 0; 

            for (int pair_type = 0; pair_type < n_pair_types; pair_type++) { 

                for (int bin = 0; bin < n_bins; bin++) { 

                    timestep_bin_count[pair_type][bin] = 0; 

                } 

            } 

 

            if (z_max > 1.0) { 

                for (int atom_id = 0; atom_id < sizeoftable; atom_id++) { 

                    checkAtomWrapping(atoms[atom_id], box_vectors, origin); 

                } 
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            } 

 

            double r_ij = 0.0; 

            double *r_i = new double[3]; 

            double *r_j = new double[3]; 

 

            for (int atom_i = 0; atom_i < sizeoftable; atom_i++) { 

                for (int atom_j = atom_i + 1; atom_j < sizeoftable; atom_j++) { 

                    for (int type_i = 0; type_i < n_atom_types; type_i++) { 

                        for (int type_j = 0; type_j < n_atom_types; type_j++) { 

                            r_ij = 0.0; 

 

                            for (int dimension = 0; dimension < 3; dimension++) { 

                                r_i[dimension] = atoms[atom_i][dimension]; 

                                r_j[dimension] = atoms[atom_j][dimension]; 

                            } 

                            if (((int)atoms[atom_i][3] == type_i && (int)atoms[atom_j][3] 

== type_j)) { 

                                int pair_type = whichTableRow(type_i, type_j, pair_map); 

                                good_pair = checkPeriodicCoundaryConditions(r_i, r_j, 

box_vectors, r_max, r_ij, pbx, pby, pbz); 

 

                                if (good_pair) { 

                                    double ratio = r_ij / dr; 

                                    interval = checkInterval(ratio, dr); 

                                    timestep_bin_count[pair_type][interval]++; 

                                } 

                            } 

                        } 

                    } 
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                } 

            } 

 

            delete[] r_i; 

            delete[] r_j; 

 

            for (int pair_type = 0; pair_type < n_pair_types; pair_type++) { 

                for (int bin = 0; bin < n_bins; bin++) { 

                    bin_count[pair_type][bin] += timestep_bin_count[pair_type][bin]; 

                    gr[pair_type][bin] += (timestep_bin_count[pair_type][bin] * 

timestep_volume) / (number_of_pairs[pair_type] * 4 * M_PI * (bin * dr) * (bin * 

dr) * dr); 

                } 

            } 

 

            begin_analysis = false; 

            begin_timestep = false; 

            begin_atoms = false; 

            begin_volume = false; 

            atoms.clear(); 

        } 
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3. Код програми для розрахунку профілю густини та концентрації 

атомів. 

 

        if (begin_analysis) { 

            double type_au = 1; 

            double type_si = 0; 

 

            for (double delta = 0.0; delta < height + 5.0; delta += dz) { 

                for (int n = 0; n < n_atoms; n++) { 

                    int ratio = delta / dz; 

                    interval = checkInterval(ratio, dz); 

 

                    if ((atoms[n][2] > delta - dz / 2) && (atoms[n][2] <= delta + dz / 2)) { 

                        density_profile[interval][0]++; 

                        double density_value = density_profile[interval][0] / timestep_area 

* dz; 

                        density_profile[interval][1] = density_value; 

 

                        if (atoms[n][3] == type_si) { 

                            density_profile[interval][2]++; 

                        } 

                    } 

                    if ((atoms[n][2] > delta - dz / 2) && (atoms[n][2] <= delta + dz / 2) 

&& atoms[n][3] == type_au) { 

                        density_profile[interval][3]++; 

                    } 

                } 

            } 

            begin_analysis = false; 

            begin_timestep = false; 
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            begin_atoms = false; 

            begin_volume = false; 

        } 

        if (!begin_analysis)  

        { 

            if (line.find("TIMESTEP") < line.length() && !begin_timestep) { 

                for (int dimension = 0; dimension < 3; dimension++) { 

                    for (int bound = 0; bound < 3; bound++) { 

                        box_vertices[dimension][bound] = 0.0; 

                    } 

                } 

                timestep_area = 1.0; 

                dimension_counter = 0; 

                atom_counter = 0; 

                begin_timestep = true; 

            } 

            if (line.find("BOUNDS") < line.length() && !begin_volume) { 

                begin_volume = true; 

            } 

            if (line.find("id type x y z") < line.length() && !begin_atoms) { 

                begin_atoms = true; 

            } 

        } 

    } 

 

    infile.close(); 
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4. Код програми для розрахунку часу стрибка атомів при 

моделюванні поверхневої дифузії. 

    r_to = time_distance[0][0] * time_distance[0][0] + 

           time_distance[0][1] * time_distance[0][1] + 

           time_distance[0][2] * time_distance[0][2]; 

 

    r_to = sqrt(r_to); 

 

    for (int i = 0; i < step; i++) { 

        r_t = time_distance[i][0] * time_distance[i][0] + 

              time_distance[i][1] * time_distance[i][1] + 

              time_distance[i][2] * time_distance[i][2]; 

 

        r_t = sqrt(r_t); 

        msd = (r_t - r_to) * (r_t - r_to); 

 

        time_distance[i][3] = r_t; 

        time_distance[i][4] = msd; 

    } 

for (int i = 0; i < step - 1; i++) { 

        if (i > 1) { 

            radius_before = time_distance[i - 1][0] * time_distance[i - 1][0] + 

                            time_distance[i - 1][1] * time_distance[i - 1][1] + 

                            time_distance[i - 1][2] * time_distance[i - 1][2]; 

 

            radius = time_distance[i][0] * time_distance[i][0] + 

                     time_distance[i][1] * time_distance[i][1] + 

                     time_distance[i][2] * time_distance[i][2]; 

 

            radius_after = time_distance[i + 1][0] * time_distance[i + 1][0] + 
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                           time_distance[i + 1][1] * time_distance[i + 1][1] + 

                           time_distance[i + 1][2] * time_distance[i + 1][2]; 

 

            radius_before = sqrt(radius_before); 

            radius = sqrt(radius); 

            radius_after = sqrt(radius_after); 

 

            if (radius <= radius_before) { 

                if (radius_after > radius) { 

                    changes_x.push_back(time_distance[i][0]); 

                    changes_y.push_back(time_distance[i][1]); 

                    changes_z.push_back(time_distance[i][2]); 

                    jump_time.push_back(i); 

 

                    count++; 

                } 

            } 

        } 

    } 

    for (int i = 0; i < count; i++) { 

        if (displacement[i][0] > 2.16){ 

            ave_jump_distance += displacement[i][0]; 

            jump_ave++; 

        } 

    } 
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