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Введение

Актуальность темы
Исследование самоорганизации поверхностных сплавов полезно как с фун-

даментальной, так и с прикладной точки зрения. Экспериментальные исследо-
вания формирования поверхностных сплавов дороги, с их помощью затрудни-
тельно исследовать зависимость от внешних условий и, в большинстве случаев,
они не позволяют выяснить какие процессы на атомном уровне приводят к
формированию сплава. Теоретическое моделирование с использованием кван-
товомеханических вычислений дает наиболее точные результаты, но возмож-
но лишь для небольших систем, состоящих из нескольких десятков или сотен
атомов. В связи с этим, не теряют актуальность исследования, в которых вза-
имодействие атомов описывается с помощью полуэмпирических потенциалов.
При таком подходе появляется возможность проводить моделирование эволю-
ции систем, по временным и пространственным характеристикам сравнимых
с экспериментальными, и непосредственно наблюдать кинетику их формиро-
вания. Знание кинетики формирования сплавов помогает лучше понять вза-
имодействие на атомарном уровне, а знание зависимости свойств сплавов от
внешних параметров позволяет лучше подобрать условия для проведения экс-
периментов и использования материалов в промышленности. Платина является
одним из самых дорогих металлов. В связи с этим, современное использование
платины в промышленности ограничено катализом различных реакций. Медь
же, в свою очередь, является одним из самых дешевых цветных металлов. По-
этому внедрение атомов платины в подложку из меди выглядит перспективно
с точки зрения оптимизации расходов и получения поверхностей, обладающих
необычными свойствами.
Цель и задачи работы

Основной целью работы является исследование формирования и физиче-
ских свойств поверхностных сплавов Pt/Cu(111) и Pt/Cu(001). В частности,
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были поставлены следующие задачи:

1. Подобрать параметры потенциалов межатомного взаимодействия Pt-Cu
и Pt-Pt; разработать численный метод для моделирования формирования
поверхностных сплавов Pt/Cu(111) и Pt/Cu(001).

2. Исследовать атомные механизмы, динамику и условия роста пальцеобраз-
ных выростов в поверхностном сплаве Pt/Cu(111).

3. Исследовать атомные механизмы, динамику и условия роста фракталь-
ных кластеров в поверхностном сплаве Pt/Cu(111).

4. Исследовать фазовый переход порядок-беспорядок в поверхностном спла-
ве Pt/Cu(001).

5. Исследовать растворение кластеров платины в поверхностном сплаве
Pt/Cu(001).

6. Исследовать влияние атомов платины на электромиграцию вакансионных
кластеров в поверхностном сплаве Pt/Cu(001).

Научная новизна
В работе получены следующие новые научные результаты:

1. Подобраны параметры потенциалов Розато-Жиллопа-Легранда для опи-
сания взаимодействия Pt-Pt и Cu-Pt в поверхностных сплавах Pt/Cu(111)
и Pt/Cu(001). Впервые проведено моделирование формирования поверх-
ностных сплавов Pt/Cu(111) и Pt/Cu(001) с помощью самообучающегося
кинетического метода Монте-Карло.

2. Обнаружены основные диффузионные процессы, приводящие к появле-
нию пальцеобразных выростов на ступенях на поверхности Cu(111) при
напылении атомов Pt. Впервые исследована зависимость свойств пальце-
образных выростов от температуры подложки, скорости напыления ато-
мов и концентрации атомов платины.

3. Установлены основные атомные механизмы роста фрактальных класте-
ров в поверхностном сплаве Pt/Cu(111). Установлена зависимость формы
и фрактальной размерности фрактальных кластеров от температуры под-
ложки, скорости напыления атомов и концентрации атомов платины.
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4. Найдена зависимость структуры поверхности сплава Pt/Cu(001) от
концентрации атомов платины. Обнаружен фазовый переход порядок-
беспорядок при температурах 350 и 400 К и установлена зависимость вре-
мени релаксации от концентрации атомов платины.

5. Установлена зависимость структуры кластеров, состоящих из атомов пла-
тины, в поверхности Cu(001) от времени. Установлена зависимость времен
релаксации от обратной температуры и начального радиуса кластеров.

6. Установлена зависимость скорости электромиграции вакансионных кла-
стеров в поверхностном сплаве Pt/Cu(001) от концентрации атомов пла-
тины.

Научная и практическая ценность
Представленные в работе механизмы формирования пальцеобразных выро-

стов и фрактальных кластеров в сплаве Pt/Cu(111) могут быть использова-
ны при анализе и интерпретации экспериментов по изучению самоорганизации.
Зависимость динамики самоорганизации от внешних параметров может быть
использована для интерпретации экспериментальных результатов, выбора оп-
тимальных параметров для дальнейших исследований и промышленного ис-
пользования. Данные о фазовых переходах в поверхностном сплаве Pt/Cu(001)
также можно использовать для выбора внешних параметров. Информация о
растворении кластеров может пригодиться в дальнейших экспериментах по ис-
следованию формирования поверхностного сплава Pt/Cu(001) для выбора оп-
тимального времени напыления. Данные о влиянии атомов платины на электро-
миграцию вакансионных кластеров в поверхности Cu(001) можно использовать
для уменьшения электромиграции в медных элементах интегральных микро-
схем.

Положения, выносимые на защиту

1. Метод моделирования самоорганизации систем на поверхности металлов
типа (111).

2. Атомные механизмы, динамика и условия роста пальцеобразных выростов
и фрактальных кластеров в поверхностном сплаве Pt/Cu(111).

3. Кинетика фазового перехода порядок-беспорядок в поверхностном сплаве
Pt/Cu(001).
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4. Динамика растворения кластеров платины в поверхностном сплаве
Pt/Cu(001).

5. Зависимость скорости электромиграции вакансионных кластеров от кон-
центрации атомов платины в поверхностном сплаве Pt/Cu(001).

Достоверность результатов
Достоверность представленных в диссертационной работе результатов под-

тверждается соответствием экспериментальным данным, квантовомеханиче-
ским расчетам и другим теоретическим исследованиям.

Апробация результатов
Результаты работы были представлены на следующих научных конферен-

циях:

1. Международная научная конференция студентов, аспирантов и молодых
учёных «Ломоносов-2019», Москва, Россия, 8-12 апреля 2019

2. International Scientific Conference State-of-the-Art Trends of Scientific
Research of Artificial and Natural Nanoobjects (STRANN 2018), Москва,
Россия, 17-19 октября 2018

3. Математика Компьютер Образование 2018, Дубна, Россия, 29 января – 3
февраля 2018

4. Международная научная конференция студентов, аспирантов и молодых
учёных «Ломоносов-2018», Москва, Россия, 9-13 апреля 2018

5. International conference on Nanoscience + Technology (ICN+T) 2018, Brno,
Czech Republic, 22-27 июля 2018

6. Международная научная конференция студентов, аспирантов и молодых
учёных «Ломоносов-2016», Москва, Россия, 11-15 апреля 2016

Публикации
По теме диссертации опубликовано 7 научных статей и тезисы к 6 докладам

на научных конференциях (всего 13 печатных работ).
Личный вклад автора
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Все изложенные в диссертационной работе оригинальные результаты полу-
чены автором лично, либо при его непосредственном участии. Вклад диссер-
танта в диссертационную работу является определяющим.

8



Глава 1

Исследование формирования
и свойств поверхностных
сплавов (обзор литературы)

Активное применение сплавов обусловлено необходимостью в использовании
доступных материалов с необычными свойствами. Так, например, твердость
оловянной бронзы, состоящей из меди и олова, существенно выше, чем у чи-
стой меди [1, 2]. Помимо улучшения механических свойств веществ, сплавы
используют для защиты поверхностей от коррозии [3], улучшения каталитиче-
ских свойств [4], в электрохимии [5].

1.1 Формирование и свойства поверхностных
сплавов

Рассмотрим напыление атомов некоторого вещества на подложку, состоящую
из атомов другого вещества (т.е. гетероэпитаксию). В зависимости от свойств
материалов и параметров эксперимента может наблюдаться три режима роста:
Франка-ван дер Мерве, Странского-Крастанова и Вольмера-Вебера [6] (Рису-
нок 1.1). Если концентрация напыляемого вещества меньше одного монослоя
(МС), то режимы Франка-ван дер Мерве и Странского-Крастанова ничем не от-
личаются и остается только два режима роста: послойный рост и формирование
кластеров. Данный раздел посвящен первому режиму роста, а формирование
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Рис. 1.1: Схематическое представление трех режимов роста: а) Франка-ван дер
Мерве, б) Странского-Крастанова и в) Вольмера-Вебера. n – концентрация на-
пыляемого вещества.

и свойства кластеров будут подробно рассмотрены в разделе 1.2.
Предположим, что атомы напыляемого вещества не собираются в кластеры.

Тогда после напыления они либо погружаются в верхний слой подложки, либо
подходят к ступеням1. Атомы, подошедшие к ступени, могут либо собираться
в цепочки, либо погружаться в ступень. Если атомы подложки перемешива-
ются с напыляемыми атомами, то образуется поверхностный сплав, в котором
напыляемые атомы расположены либо случайным образом, либо образуют су-
перструктуру. Существует несколько способов описания таких структур. Во-
первых, матричный способ Парка-Маддена [7]. Предположим, что связь между
векторами примитивных трансляций поверхности as, bs и векторами прими-
тивных трансляций подложки a, b описывается следующими соотношениями

as = G11a +G12b,

bs = G21a +G22b,
(1.1)

Тогда суперструктура представляется в виде матрицы G =
(
G11 G12
G21 G22

)
. Такое

1Отметим, что на данный момент невозможно экспериментально получить идеально ров-
ную поверхность на атомном уровне и любая подложка в эксперименте состоит из террас.
Из-за визуального сходства края террас принято называть ступенями.
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Рис. 1.2: Запись Вуд для поверхностных сплавов а) Pt/Cu(001) и б) Pt/Cu(111),
в которых атомы платины расположены на расстоянии вторых и третьих бли-
жайших соседей. Коричневые шарики символизируют атомы меди, а серые –
атомы платины. На картинках представлен вид сверху.

представление является универсальным, но не очень удобным.
Если внутренние углы элементарных ячеек суперструтуры и подложки сов-

падают, то можно использовать более наглядную запись Вуд [6, 8]. Запись Вуд
имеет имеет следующий вид:

X(hkl)t(m× n)Rϕ− lY, (1.2)

где X(hkl) характеризует поверхность идеальной подложки (например,
Cu(111)), t – тип решетки (p для примитивной и c для центрированной), m
и n определяются из соотношений |as| = m|a| и |bs| = n|b|, ϕ – угол между
осями элементарных ячеек подложки и суперструктуры, l и Y – число атомов
адсорбата на элементарную ячейку и его тип. Если без дополнительных пояс-
нений понятно о какой подложке и о каком адсорбате идет речь, то X(hkl) и
lY обычно не указывают. Также если угол ϕ = 0, то его не указывают. На Ри-
сунке 1.2 представлены записи Вуд для характерных суперструктур, которые
могут образовываться при напылении атомов платины на поверхности Cu(001)
и Cu(111).
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1.1.1 Экспериментальные и теоретические исследования

формирования поверхностных сплавов

Экспериментальные методы исследования поверхностных сплавов

Для проведения исследования формирования поверхностных сплавов требует-
ся наличие вакуумной камеры. Наличие вакуума необходимо для минимизации
концентрации примесей при проведении эксперимента. Предположим, что допу-
стимая концентрация примесей равна 0,1 МС. Тогда при атмосферном давлении
максимальное время эксперимента составляет всего лишь 0,3 нс, а при давле-
нии 10−7 Па – около 6 минут [6]. Характерное время формирования сплава при
комнатной температуре также составляет несколько минут. Из этого следует,
что для исследования процессов при комнатной температуре, а также при более
низких температурах, необходимо наличие сверхвысокого вакуума.

Экспериментальные исследование формирования и свойств поверхностных
сплавов состоят из двух основных частей: приготовление исследуемого образ-
ца и анализ его поверхности. Для получения атомарно чистой подложки после
предварительной очистки (механическая полировка, полоскание в деионизиро-
ванной воде, кипячение в органических растворителях, химическое травление,
и т.д.) используют различные сочетания следующих методов: скол, прогрев, хи-
мическая обработка и ионная бомбардировка [9]. Каждый из этих методов имеет
свои преимущества и недостатки, причем выбор метода зависит как от матери-
ала подложки, так и от постановки задачи. После изготовления подложки на
неё напыляют атомы. Основным способом напыления атомов на подложку яв-
ляется молекулярно-лучевая эпитаксия, изобретенная в середине XX века [10].
Существуют различные типы источников напыления, но все они работают по
схожему принципу: напыляемое вещество переводится в газообразное состояние
путем испарения или сублимации. После этого атомы напыляемого вещества на-
правляются в сторону подложки через отверстие, формирующее направленный
пучок атомов.

Для анализа структуры поверхностных сплавов используют следующие ме-
тоды: дифракция, спектроскопия, зондирование и микроскопия. Дифракцион-
ные методы основаны на анализе дифракционной картины, полученной при
облучении образца электронами (дифракция медленных электронов, дифрак-
ция быстрых электронов, просвечивающая электронная дифракция и электрон-
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ная Оже-дифракция), фотонами (рентгеновская дифракция под скользящими
углами и фотоэлектронная дифракция) или атомами (рассеяние атомов) [11].
Дифракционная картина однозначно связана с обратной решеткой кристалла
соотношением k − k0 = Ghkl, где k0 – вектор падающей волны, k – вектор
рассеянной волны, Ghkl – вектор обратной решетки. Вектор обратной решетки
связан с примитивными векторами трансляции решетки в прямом пространстве
соотношением:

Ghkl = 2π

(
[a2 × a3]

(a1 · [a2 × a3])
+

[a3 × a1]

(a1 · [a2 × a3])
+

[a1 × a2]

(a1 · [a2 × a3])

)
, (1.3)

где ai – вектора трансляции решетки в прямом пространстве. Таким образом,
из анализа дифракционной картины можно получить информацию о структуре
примитивной решетки исследуемого вещества. Из интенсивности дифракцион-
ных пучков извлекают информацию о расположении атомов внутри элементар-
ной ячейки и наличии дефектов. Пример дифракционной картины представлен
на Рисунке 1.3.

Рис. 1.3: (а) Изображения поверхности сплава SrTiO3, полученные с помощью
дифракции быстрых электронов и (б) соответствующие им изображения, полу-
ченные с помощью атомно-силового микроскопа (изображения взяты из рабо-
ты [12]).
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Для анализа электронной структуры поверхности образца используют элек-
тронную спектроскопию. Электронная спектроскопия основана на анализе
энергетического спектра вторичных электронов, полученных при бомбарди-
ровке поверхности образца электронами (электронная Оже-спектроскопия и
спектроскопия характеристических потерь энергии электронами) или фотонами
(фотоэлектронная спектроскопия) [13]. Электронная спектроскопия использу-
ется для идентификации атомов, определения их химического состояния, ис-
следования изменения состава образца с ростом глубины и определения элек-
тронной плотности.

Исследовать структуру поверхности можно также с помощью её бомбар-
дировки ионными пучками. При этом налетающие ионы могут как упруго от-
ражаться от поверхности (спектроскопия ионного рассеяния), так и выбивать
атомы из поверхности (анализ частиц упругой отдачи и вторичная ионная масс-
спектроскопия) [6]. Зондирование поверхности образца с помощью ионов ис-
пользуется для определения структуры поверхности, наличия ближнего поряд-
ка, проведения количественного структурного анализа (определение направ-
ления связей, межатомных расстояний), а также для оголения нижележащих
слоев, путем распыления атомов из верхних слоев (ионное профилирование).
Пример спектра ионного рассеяния представлен на Рисунке 1.4.

Для получения увеличенного изображения поверхности сплава используют
микроскопы. Микроскопы для исследования наномасштабной структуры по-
верхности основаны либо на облучении поверхности образца электронами (поле-
вая эмиссионная микроскопия, просвечивающая электронная микроскопия, от-
ражательная электронная микроскопия, микроскопия медленных электронов,
сканирующая электронная микроскопия) или ионами (полевая ионная микро-
скопия), либо на сканировании поверхности образца с помощью иглы (скани-
рующая туннельная микроскопия, атомно-силовая микроскопия) [6]. Полевая
ионная микроскопия, сканирующая туннельная микроскопия и атомно-силовая
микроскопия позволяют получать изображение с атомным разрешением. В по-
левой ионной микроскопии образец в форме иглы помещается в камеру, со-
держащую He или Ne. Адсорбированные на поверхность образца атомы газа
ионизируются за счет туннелирования электронов, отрываются от поверхно-
сти образца и ускоряются полем в сторону экрана. Недостатками полевой ион-
ной микроскопии являются ограничение на форму и материал образца, а так-
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Рис. 1.4: Спектры ионного рассеяния, полученные при напылении платины на
подложку Cu(001) (изображение взято из работы [14]).

же необходимость использования газа для получения изображения. Сканиру-
ющая туннельная микроскопия основана на возникновении туннельного тока
между поверхностью образца и поднесенной близко к поверхности иглой. По
величине тока можно определить расстояние от иглы до поверхности, а так-
же плотность электронных состояний. С помощью сканирующего туннельного
микроскопа можно не только исследовать структуру поверхности, но также
целенаправленно манипулировать атомами вещества [15]. Недостатками скани-
рующей туннельной микроскопии являются возможность сканирования только
проводящих образцов и ограниченная скорость сканирования, а, следовательно,
и невозможность проведения сканирования параллельно с ростом сплава. Прин-
цип действия атомно-силового микроскопа основан на анализе сил взаимодей-
ствия подложки с иглой микроскопа. Атомно-силовая микроскопия, также как и
сканирующая туннельная микроскопия, позволяет исследовать рельеф поверх-
ности образца на атомном уровне, но не позволяет узнать плотность состояний
электронов в образце. Главным достоинством атомно-силовой микроскопии яв-
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ляется возможность её применения для исследования структуры практически
любой поверхности.

Теоретические методы исследования формирования и эволюции по-
верхностных сплавов

Рис. 1.5: Схематическое изображение пространственных масштабов, точности
и временных масштабов методов моделирования эволюции сплава [16].

Теоретические методы моделирования эволюции поверхностного сплава де-
лятся на три группы (Рисунок 1.5), отличающиеся по временным масштабам,
точности и пространственным масштабам [16]. Наибольшая точность вычисле-
ний достигается при использования метода молекулярной динамики. К сожа-
лению, на сегодняшний день с помощью молекулярной динамики невозможно
моделирование на временных масштабах, больших чем ∼ 10−5 с. Поэтому ре-
зультаты такого моделирования можно сравнивать с экспериментальными ре-
зультатами лишь качественно. Для грубого описания закономерностей процес-
сов на больших временных масштабах используют аналитические методы (на-
пример, для оценки значения фрактальной размерности кластера может быть
использован метод диффузионно-лимитированного роста [17]). Такие методы
в большинстве случаев дают информацию о средних значениях параметров,
но не позволяют проследить формирование сплава на атомном уровне. Посе-
редине между методом молекулярной динамики и аналитическими методами
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находятся методы Монте-Карло. Методы Монте-Карло бывают решеточными
и нерешеточными. В решеточном методе атомы перемещаются только по узлам
некоторой решетки, а в нерешеточном – по всему пространству. Использова-
ние решеточного метода существенно упрощает вычисления и ускоряет моде-
лирование. Однако использовать решеточную модель можно лишь тогда, когда
отсутствуют минимумы потенциальной энергии, соответствующие нахождению
атомов вне узлов решетки. Основными разновидностями методов Монте-Карло,
используемых для моделирования формирования поверхностных сплавов, яв-
ляются кинетический метод Монте-Карло и алгоритм Метрополиса. В кинети-
ческом методе Монте-Карло вероятности переходов между состояниями зависят
от значений соответствующих диффузионных барьеров, тогда как в алгоритме
Метрополиса вероятности зависят от разницы энергий начального и конечного
состояний. Кинетический метод Монте-Карло более точен и позволяет просле-
дить кинетику формирования сплава, но он более трудоемкий, чем алгоритм
Метрополиса.

Большинство методов моделирования эволюции поверхностного сплава тре-
буют вычисления энергии системы. Для этого используются либо квантовоме-
ханические вычисления, либо классический подход [18]. Существует множество
различных квантовомеханических методов моделирования систем на атомном
уровне: интегрирование уравнений квантовой механики (например, квантовый
метод Монте-Карло), метод сильной связи, метод функций Грина, использова-
ние теории функционала плотности, и т.д. Интегрирование уравнений кванто-
вой механики дает наиболее точный результат, но для моделирования форми-
рования поверхностных сплавов данная группа методов на сегодняшний день
неприменима. Причиной тому является невозможность применения этих мето-
дов к системам, состоящим из & 100 электронов. Теория функционала плот-
ности не позволяет моделировать эволюцию системы на временах, сравнимых
с экспериментальными, но дает возможность оценить энергии и силы взаимо-
действия в системах, состоящих из нескольких десятков атомов. Для модели-
рования продолжительной эволюции системы, состоящей из нескольких тысяч
частиц, используют классический подход к описанию взаимодействия атомов.
В рамках классического приближения распределением электронов либо пол-
ностью пренебрегают и рассматривают атомы как материальные точки, либо
описывают взаимодействие электронов в сильно упрощенной форме. Резуль-
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тат моделирования должен быть максимально приближен к эксперименталь-
ным наблюдениям. Для этого параметры классических потенциалов подбирают
так, чтобы значения характерных энергий и диффузионных барьеров, получен-
ные из экспериментальных измерений и с помощью квантовомеханических вы-
числений, наиболее точно совпадали со значениями, полученными с помощью
классических потенциалов. Результат моделирования с использованием таких
потенциалов согласуется с экспериментальными исследованиями. Например, в
работе [19] были рассмотрены деформации поверхности Cu(100) при напылении
на неё кластеров Co. Результаты исследования не только качественно, но и ко-
личественно согласуются с экспериментом [20]. Кроме того, было объяснено по-
гружение атомов кобальта в подложку, обнаруженное в эксперименте [21]. При
моделировании напыления атомов Co на поверхность Cu(111) был обнаружен и
объяснен рост треугольных кластеров, наблюдаемый в эксперименте [22]. Было
показано, что при формировании кластеров из атомов кобальта важную роль
играет релаксация поверхности при наличии избыточного механического напря-
жения. При моделировании формирования поверхностного сплава Fe/Cu(111)
было показано, что основой для роста нанопроводов из атомов меди на ступенях
является ряд из атомов железа на расстоянии одного атома от края ступени [23].
Данная модель роста согласуется с экспериментальными результатами [24, 25].

1.1.2 Формирование поверхностного сплава платина-

медь

В этом разделе будут представлены теоретические и экспериментальные иссле-
дования сплавов Pt/Cu(111) и Pt/Cu(001).

Формирование и свойства поверхностного сплава Pt/Cu(111)

В работах [26–35] формирование и свойства поверхностного сплава Pt/Cu(111)
при температурах 100 – 500 К были исследованы с помощью электронной
Оже-спектроскопии, фотоэлектронной спектроскопии, рентгеновской дифрак-
ции, дифракции медленных электронов, дифракции быстрых электронов, спек-
троскопии ионного рассеяния, температурной десорбционной спектроскопии,
температурно-программируемой десорбции и спектроскопии характеристиче-
ских потерь энергии электронами. При напылении платины на поверхность
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Cu(111) при комнатной температуре происходит послойный рост согласно ме-
ханизму Франка-ван дер Мерве, по крайней мере, до 5 монослоев [26–31]. Меж-
атомные расстояния Pt-Pt в монослое платины на 7 % больше, чем в решетке,
состоящей из атомов платины [27, 29]. Прокаливание при температуре 500 К
приводит к перемешиванию атомов платины и меди [27, 34], диффузионный
барьер такого события ∼ 0,9 эВ [27]. Прокаливание при температуре 573 К
приводит к переходу поверхностного сплава к структуре Cu3Pt [28, 30–32]. Ис-
следование ранних стадий формирования сплава Pt/Cu(111) при температуре
200 К с помощью рассеяния ионов со средней энергией показало, что атомы Cu
и Pt перемешиваются возле ступеней на поверхности Cu(111) [36]. Моделирова-
ние с помощью потенциалов Бозолло-Ферранте-Смита показало, что основными
факторами, влияющими на результат формирования сплава Pt/Cu(111) явля-
ются тенденция к формированию связей типа Pt-Cu, соотношение между энер-
гиями притяжения атомов Cu к атомам Pt и разница в значениях постоянной
решетки Cu и Pt [37].

В работах [38–41] формирование и свойства поверхностного сплава
Pt/Cu(111) при малых концентрациях атомов Pt были исследованы с помо-
щью сканирующего туннельного микроскопа. Было показано, что в случае сту-
пенчатой поверхности меди при комнатной температуре и скорости напыления
∼ 0,006 МС/с атомы Pt предпочтительно собираются возле ступеней и происхо-
дит перемешивание атомов [41]. При температурах 315–380 К [38, 39] и скорости
напыления ∼ 0,0003 МС/с напыление атомов платины приводит к появлению
пальцеобразные выростов возле ступеней (Рисунок 1.6 а). В выростах содержат-
ся структуры, в которых атомы платины расположены на расстоянии вторых
(структура (

√
3×
√

3)R30◦) и третьих (структура p(2×2)) ближайших соседей.
Напыление атомов платины при температуре 550 К приводит к тому, что атомы
платины оказываются равномерно распределены по террасе [38]. Обнаружено,
что в сплаве Pt/Cu(111) формируются фрактальные кластеры [38, 40] (Рису-
нок 1.6 б,в).

Таким образом, известны некоторые свойства поверхностного сплава
Pt/Cu(111). Но в работах не дано теоретическое обоснование происходящим
процессам. Кроме того, не исследовано формирование поверхностного сплава
Pt/Cu(001) при температурах ниже комнатной.
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Рис. 1.6: Изображения поверхностного сплава Pt/Cu(111), полученные с помо-
щью сканирующего туннельного микроскопа. Рисунки а) и б) взяты из рабо-
ты [38]. Оба рисунка получены при температуре подложки 315 К и концентра-
ции атомов платины 0,1 МС. Длина масштабной шкалы на Рисунке а) 50 нм.,
а на рисунке б) – 2 нм. Рисунок в) взят из работы [40]. Изображение получено
при температуре подложки 300 К и концентрации атомов платины 0,056 МС.
Длина масштабной шкалы на Рисунке в) 50 нм.

Формирование и свойства поверхностного сплава Pt/Cu(001)

Формирование и свойства поверхностного сплава Pt/Cu(001) были исследованы
как экспериментально [14, 42–48] с помощью дифракции медленных электронов,
рассеяния ионов, рентгеновской дифракции, электронной Оже-спектроскопии и
фотоэмиссионной спектроскопии, так и теоретически [49–51] с помощью полу-
эмпирических потенциалов Бозолло-Ферранте-Смита и ab initio методов. При
исследовании формирования поверхностного сплава Pt/Cu(001) с высокой кон-
центрацией атомов Pt были обнаружены следующие особенности. После напы-
ления 0,5 – 2 МС атомов платины на подложку Cu(001) обнаружено формиро-
вание структуры c(2 × 2) [14, 42, 43]. Отжиг такого сплава при температурах
> 500 К приводит к формированию слоя c(2 × 2), покрытого сверху слоем из
атомов меди со структурой p(1× 1) [45–48]. При более высоких концентрациях
атомов платины наблюдается рост тонкой пленки, состоящей только из атомов
платины [43].

В теоретических работах были исследованы следующие свойства поверх-
ностного сплава Pt/Cu(001). Обнаружено, что энергия димера, состоящего
из атомов платины, находящихся на расстоянии третьих ближайших соседей
(структура p(2× 2)), на 0,15 эВ меньше чем у атомов, находящихся на рассто-
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янии вторых ближайших соседей (структура c(2 × 2)) [49]. В работах [50, 51]
найдены энергетически выгодные положения, плотность состояний и адсорбци-
онный спектр атомов платины на поверхности Cu(001).

Однако исследования формирования поверхностного сплава Pt/Cu(001) при
концентрациях атомов платины меньше 0,5 МС не представлены в литературе,
а его свойства плохо изучены.

1.2 Формирование и свойства кластеров в по-
верхностных сплавах

1.2.1 Формирование и свойства фрактальных кластеров

в поверхностных сплавах

Рост фрактальных кластеров – одно из самых удивительных природных явле-
ний. Фрактальные кластеры могут расти, к примеру, в переохлажденных жид-
костях [52], на поверхностях кристаллов [53, 54]. У фрактальных кластеров
больше краевых атомов, чем у компактных кластеров, и они обладают необыч-
ными физическими и химическими свойствами. У фрактальных кластеров вы-
сокая каталитической активность [55, 56]. Необычное расположение атомов так-
же можно использовать для создания электрохимических устройств хранения
энергии [57]. Рост фрактальных кластеров является результатом атомной са-
моорганизации. Следовательно, их свойства можно контролировать с помощью
внешних параметров. При низких температурах и высоких скоростях напыле-
ния в поверхностных сплавах обычно образуются сильно разветвленные фрак-
тальные кластеры [58]. А при низких температурах и высоких скоростях на-
пыления получается большая плотность кластеров, что является ограничением
для размера фрактальных кластеров.

Рост фрактальных кластеров был обнаружен в различных бинарных спла-
вах. Кластеры с фрактальной структурой формируются из атомов Ag, Au, Co,
Cu, Ni, Pd, Pt, Fe и Ru. Рост фрактальных кластеров обычно происходит при
напылении атомов на поверхности со структурой ГЦК (111) или ГПУ (0001).
На таких поверхностях есть два типа ступеней (A и B). Обычно энергии ато-
мов на ступенях A и B отличаются и наблюдается формирование фрактальных
кластеров, обладающих осью симметрии третьего порядка. Было показано, что
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Рис. 1.7: Изображения кластеров кобальта на поверхности Cu(111) при темпе-
ратуре 225 К [53]. Изображения кластеров железа на поверхности Ag(111) при
комнатной температуре [64].

электроосаждение атомов Au на подложку Pt(111) с отрицательным потенци-
алом осаждения приводит к формированию фрактальных кластеров с осью
симметрии третьего порядка [59]. В экспериментах с использованием скани-
рующего туннельного микроскопа была обнаружена самоорганизация атомов
Co во фрактальные кластеры на поверхности Cu(111) при температурах ниже
300 К [53] (Рисунок 1.7 а). Обнаружена фрактальная структура у краев класте-
ров из атомов Co на подложке Pd(111) при температуре 495 К [60]. Формиро-
вание фрактальных кластеров из атомов Co наблюдалось при комнатной тем-
пературе на подложке Re(0001) [61]. При температурах ниже 450 К формиру-
ются фрактальные кластеры из атомов платины на поверхности Ru(0001) [62].
В системе Pd/Cu(111) при температуре 190 K было обнаружено формирование
фрактальных кластеров с осью симметрии третьего порядка [63].

Иногда энергии атомов, расположенных возле ступеней A и B, почти совпа-
дают. В таких случаях фрактальные кластеры обладают осью симметрии ше-
стого порядка. Формирование фрактальных кластеров такого типа было обна-
ружено при напылении атомов Au на поверхность Ru(0001) при комнатной тем-
пературе [65]. В эксперименте наблюдалось формирование фрактальных кла-
стеров из атомов Ag на подложке Pt(111) при температурах ниже 300 К [66].
Напыление атомов Fe на поверхность Ag(111) при комнатной температуре при-
водит к образованию фрактальных кластеров с осью симметрии шестого по-
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рядка [64] (Рисунок 1.7 б).
Иногда фрактальные кластеры не обладают осью симметрии ни третьего, ни

шестого порядка. Такие асимметричные фрактальные кластеры формируются
в системе Ag/Ni(111) на ступенях при температурах ниже 800 K [67]. Напы-
ление атомов Ag на подложку Re(0001) при комнатной температуре приводит
к формированию сильно разветвленных фрактальных кластеров [68]. Фрак-
тальные кластеры также могут формироваться на поверхностях со структурой
ГЦК (100). К примеру, напыление 0,17 МС атомов Ag на поверхность Ni(100)
при комнатной температуре приводит к формированию фрактальных класте-
ров [69].

Теоретические методы исследования формирования фрактальных класте-
ров можно разделить на три группы. В методах, основанных на приближении
сплошной среды, производится решение уравнений диффузии и переноса теп-
ла [70, 71]. Такой подход хорошо подходит для определения таких характери-
стик, как скорость роста, разветвленность и плотность размещения фракталь-
ных кластеров. В то же время методы, основанные на приближении сплош-
ной среды, игнорируют внутреннюю структуру фрактальных кластеров и они
практически неприменимы для исследования гетерогенных систем. Простейшей
атомистической моделью, которая хорошо воспроизводит фрактальную размер-
ность фрактальных кластеров, является модель диффузионно лимитированно-
го роста (ДЛР) [72, 73]. В этой модели атом напыляется на поверхность, неко-
торое время по ней перемещается случайным образом, присоединяется к краю
кластера и останавливается. Такая модель хорошо работает при достаточно низ-
ких температурах. Существуют различные обобщенные модели (ОДЛР) [74, 75],
учитывающие диффузию атомов вдоль краев и хорошо работающие в широ-
ком диапазоне температур. Полную информацию о структуре фрактального
кластера и кинетике его формирования можно получить, используя кинети-
ческий метод Монте-Карло (КММК). КММК моделирование формирования
фрактальных кластеров в поверхностном сплаве Ag/Pt(111) хорошо согласу-
ется с экспериментальными результатами, полученными с помощью СТМ [76].
Было показано, что КММК может быть успешно использован для моделирова-
ния роста фрактальных кластеров в переохлажденном расплаве [77]. Сравнение
экспериментального исследования и моделирования с помощью КММК роста
Au на Ir(111) и Pt(111) выявило существенное влияние величины диффузионно-
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го барьера для диффузии возле ступени на форму фрактальных кластеров [75].
Сравнение СТМ изображений и моделирования с помощью КММК позволяет
оценить значения диффузионных барьеров ключевых событий в различных си-
стемах [78]. Формирование фрактальных кластеров из атомов Ag на подлож-
ке Pt(111) наблюдается как в эксперименте [66], так и в КММК моделирова-
нии [79]. В экспериментах с помощью СТМ [53] и КММК моделировании [22]
наблюдается формирование фрактальных кластеров из атомов Co на поверх-
ности Cu(111).

Был обнаружен рост фрактальных кластеров в поверхностном сплаве
Pt/Cu(111) [38, 40, 41]. В результате самоорганизации могут формироваться
два типа кластеров. Первый тип – компактные кластеры возле ступеней (Рису-
нок 1.6 а,б). Структура таких кластеров похожа на структуру пальцеобразных
выростов, формирующихся возле ступеней [38]. Второй тип – кластеры, форми-
рующиеся далеко от ступеней (Рисунок 1.6 в). Иногда такие кластеры имеют
ярко выраженную фрактальную форму [40]. Структура и механизмы роста та-
ких кластеров не изучены.

1.2.2 Напыление и диссоциация кластеров

В экспериментальных исследованиях используются два режима напыления: на-
пыление отдельных атомов и напыление небольших кластеров [80, 81]. Напы-
ленный кластер может перемещаться по подложке. Однако чем больше размер
кластера, тем, в общем случае2, меньше скорость его перемещения [83]. При
прокаливании подложки кластер может погрузиться в нее. К примеру, в рабо-
те [21] было показано, что наночастицы Co диаметром ∼ 10 нм при температуре
600 К погружаются в поверхности Cu(001) и Ag(001).

Если энтальпия смешения атомов подложки и атомов кластера является
отрицательной, то кластер начинает постепенно растворяться. Было показано,
что облучение с помощью лазера с длиной волны 532 нм приводит к растворе-
нию наночастиц меди в подложке SiO2 [84]. В 70-х годах прошлого века была
экспериментально обнаружена диссоциация кластера из атомов B в подложке
из Si при прокаливании [85]. С помощью ab initio моделирования было показа-

2Иногда наблюдается осцилляционный характер зависимости коэффициента диффузии
от размера кластера, но общая тенденция к уменьшению значения коэффициента диффузии
при увеличении размера кластера при этом сохраняется [82].
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но, что наиболее вероятным способом перемещения атомов B является переход
через междоузельное положение в присутствии атома Si [86]. В исследованиях
растворения кластеров B с помощью КММК было показано, что структуры,
состоящие из атома B с двумя атомами Si, находящимися в междоузельных
положениях, являются центрами роста кластеров, состоящих из атомов B [87],
при прокаливании при температуре 800 ℃ существует промежуток времени, в
течение которого все атомы B находятся в междоузельных положениях [88].

В связи с тем, что энтальпия растворения платины в Cu(001) является от-
рицательной [43], можно ожидать, что кластер, состоящий из атомов Pt, будет
растворяться в подложке Cu(001). Исследование данного процесса поможет не
только лучше понять кинетику образования сплава Pt/Cu(001), но и выявить
некоторые общие тенденции в диссоциации кластеров в поверхностных сплавах.

1.2.3 Электромиграция вакансионных кластеров

В последние десятилетия произошло существенное уменьшение размеров ин-
тегральных схем. В связи с этим важную роль начала играть скорость элек-
тромиграции в материалах из которых они изготавливаются. Причиной необ-
ходимости учета электромиграции является то, что электромиграция является
источником деструктивных процессов в металлах [89, 90]. Однако добавление
атомов примеси может замедлить электромиграцию [91]. К примеру, добавле-
ние атомов меди в подложку из алюминия существенно уменьшает скорость
электромиграции и повышает долговечность устройств [92].

Существует два основных подхода к теоретическому исследованию элек-
тромиграции кластеров. В случае достаточно больших кластеров диаметром
& 100 нм скорость перемещения границы кластера удовлетворяет уравнению
непрерывности, являющегося следствием уравнения Нернста-Эйнштейна [93,
94]. Для моделирования перемещения кластеров меньшего размера использу-
ют кинетический метод Монте-Карло (КММК) [95–99]. Для повышения точ-
ности расчетов и получения возможности рассмотрения электромиграции в ге-
терогенных сплавах можно использовать самообучающийся кинетический ме-
тод Монте-Карло (СОКММК). При моделировании с помощью СОКММК бы-
ла обнаружена немонотонная зависимость скорости дрейфа от температуры и
размера кластеров в пленках Ag(111) и Ag(001) [96]. СОКММК моделирова-
ние электромиграции кластеров Ag на поверхности Ag(111) показало, что при
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добавлении одного атома меди в кластер из атомов серебра скорость дрейфа
кластера существенно уменьшается [97].

Моделирование электромиграции вакансионных кластеров в поверхности
Cu(001) с помощью КММК показало, что скорость дрейфа вакансионных кла-
стеров линейно увеличивается с увеличением амплитуды электрического тока,
монотонно убывает при увеличении размера кластера и обратно пропорцио-
нальна экспоненте от обратной температуры [95]. Моделирование с помощью
СОКММК выявило наличие осцилляций в зависимости скорости дрейфа от
размера вакансионных кластеров [99]. При моделировании электромиграции
вакансионных кластеров в поверхности Cu(001), содержащей атомы Co, было
обнаружено, что скорость электромиграции монотонно убывает при увеличе-
нии концентрации атомов Co и становится равной 0 при концентрации атомов
Co ∼ 0,1 МС [98].

Исследования электромиграции вакансионных кластеров в сплаве
Pt/Cu(001) в литературе не представлены. Данная система интересна тем, что
в сплаве Pt/Cu(001) атомам платины выгодно оказаться в окружении атомов
меди. Данный факт может приводить к существенному уменьшению скорости
электромиграции при увеличении концентрации атомов примеси.

1.3 Фазовые переходы порядок-беспорядок в
сплавах

При достаточно низкой температуре в бинарных сплавах имеется только ближ-
ний порядок – расположение атомов одного сорта скореллировано лишь локаль-
но. Если при повышении температуры радиус корреляции стремится к беско-
нечности, то такой переход называют фазовым переходом порядок-беспорядок.
При упорядочении наблюдается изменение различных параметров. Например,
в сплаве AuCu3 фазовый переход порядок-беспорядок сопровождается резким
изменением теплоемкости [100] (Рисунок 1.8 a), резким скачкообразным изме-
нением электросопротивления [101] (Рисунок 1.8 б), постоянных упругости [101]
и постоянной решетки [102].

Объемные сплавы Cu-Pt образуют непрерывный ряд твердых раство-
ров [103] (Рисунок 1.9 а). Фазовый переход порядок-беспорядок в объемных
сплавах, состоящих из атомов платины и меди, происходит при температурах
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Рис. 1.8: Зависимость а) удельной теплоемкости сплава AuCu3 и б) удельного
электросопротивления сплава AuCu3 от температуры (Рисунок а взят из рабо-
ты [100], а Рисунок б – из работы [101]).

от ∼ 200 до 1000 К в зависимости от состава сплава. Наиболее упорядоченными
являются сплавы с содержанием платины 22,5, 50, 72,5 и 86 %, что соответству-
ет сплавам PtCu3, PtCu, Pt3Cu и Pt7Cu, причем сплав PtCu имеет структуру
L11 (Рисунок 1.9 б), а сплав PtCu3 имеет решетку сверхструктуры типа L12 [103]
(Рисунок 1.9 в).

Исследование фазовых переходов в поверхностных сплавах осложняется (1)
изменением расстояния между атомами вследствие релаксации поверхности,
(2) изменением концентрации атомов вследствие поверхностной сегрегации и
(3) зависимостью от ориентации поверхности. Известно, что фазовые перехо-
ды связаны с сегрегацией [105]. Если энергия упорядочения отрицательная, то
происходит разделение на фазы с разными концентрациями атомов. В такой
ситуации ближе к поверхности окажется фаза с большей концентрацией при-
меси [106]. Для анализа фазового состава поверхностных сплавов часто исполь-
зуют приближение Брэгга-Вильямса. К примеру, с его помощью произведена
оценка температур переходов между структурами типа p(2×2) и (

√
3×
√

3)R30◦

в сплаве CuAl(111) [107]. Также для моделирования фазовых переходов в по-
верхностных сплавах можно использовать кинетический метод Монте-Карло.
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Рис. 1.9: а) Фазовая диаграмма системы Cu-Pt [103]. Элементарные ячейки
структур типа б) L11 и в) L12 [104] в случае, когда атомы типа A являются
атомами меди, а атомы типа B – атомами платины. Коричневые шарики сим-
волизируют атомы меди, а серые – атомы платины.

В работе [108] был использован кинетический метод Монте-Карло для модели-
рования влияния атомов кислорода на фазовый переход порядок-беспорядок в
поверхностном сплаве Cu/Au(001). Было показано, что добавление кислорода
приводит к перестройке поверхностного слоя, что, в свою очередь, приводит
фазовому переходу в слое, находящимся под поверхностью.

Фазовые переходы в поверхностном сплаве могут существенно изменить его
структуру, механические и электронные свойства. Поэтому исследование фазо-
вых переходов в поверхностном сплаве Pt/Cu(001) является важной задачей.
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Постановка задачи

Основной целью работы является исследование формирования поверхностных
сплавов Pt/Cu(111) и Pt/Cu(001). В частности, были поставлены следующие
задачи:

1. Подобрать параметры потенциалов межатомного взаимодействия Pt-Cu
и Pt-Pt; разработать численный метод для моделирования формирования
поверхностных сплавов Pt/Cu(111) и Pt/Cu(001).

2. Исследовать атомные механизмы, динамику и условия роста пальцеобраз-
ных выростов в поверхностном сплаве Pt/Cu(111)

3. Исследовать атомные механизмы, динамику и условия роста фракталь-
ных кластеров в поверхностном сплаве Pt/Cu(111).

4. Исследовать фазовый переход порядок-беспорядок в поверхностном спла-
ве Pt/Cu(001).

5. Исследовать растворение кластеров платины в поверхностном сплаве
Pt/Cu(001).

6. Исследовать влияние атомов Pt на электромиграцию вакансионных кла-
стеров в поверхностном сплаве Pt/Cu(001).
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Глава 2

Методика компьютерного
моделирования
формирования
поверхностных сплавов

В данной главе описывается используемая в работе методика моделирования
формирования сплавов. В настоящее время наиболее точные результаты моде-
лирования получаются при использовании ab initio методов. Но использование
ab initio методов для моделирования формирования сплавов на временах, срав-
нимых с экспериментальными, невозможно из-за их чрезвычайной трудоемко-
сти. Поэтому для моделирования часто используют полуклассические потен-
циалы. Параметры потенциалов подбирают таким образом, чтобы полученные
с их помощью значения характерных энергий и диффузионных барьеров наи-
лучшим образом совпадали со значениями, полученными с помощью ab initio
методов.

В данной работе были подобраны параметры потенциалов для описания вза-
имодействия атомов меди и платины. С помощью самообучающегося кинети-
ческого метода Монте-Карло (СОКММК) производилось моделирование фор-
мирования поверхностного сплава. Для вычисления величин диффузионных
барьеров, необходимых для СОКММК моделирования, использовался метод
упругой ленты (МУЛ). В сплаве платина-медь возникает большое количество
потенциальных ям, что приводит к существенному уменьшению скорости мо-
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делирования. Для ускорения моделирования в работе был использован метод
ускорения, основанный на применении метода средней частоты (МСЧ) и методе
поиска потенциальных ям.

2.1 Решеточный кинетический метод Монте-
Карло

В данном разделе описаны основные идеи кинетического метода Монте Кар-
ло (КММК), а также особенности СОКММК метода, используемого для моде-
лирования формирования поверхностного сплава платина-медь. Кроме этого,
рассматривается МУЛ, используемый для вычисления величин диффузионных
барьеров, и МСЧ, используемый для ускорения СОКММК.

2.1.1 Теория переходного состояния

Эволюцию многих систем можно описать как совокупность относительно ред-
ких переходов между равновесными состояниями. В таких ситуациях возможно
применение теории переходного состояния (ТПС). В ТПС переход между равно-
весными состояниями рассматривается как поток через поверхность, разделяю-
щую эти состояния. Предполагается, что: (1) каждое пересечение поверхности
является переходом в новое состояние, (2) процесс эволюции системы являет-
ся марковским, и (3) данный поток является равновесным свойством системы
и для его описания не требуется знание деталей движения атомов. Если эти
предположения выполняются, то частота перехода из начального равновесного
состояния A в конечное равновесное состояние B через промежуточное состоя-
ние C равна [109]:

νA→B =
1

βh

Z ′

Z
e−β∆Ed, (2.1)

где β = 1/kBT , h – постоянная Планка, Z ′ и Z – канонические статистические
суммы, описывающие колебательные движения системы в промежуточном и
начальном состояниях, соответственно, ∆Ed – величина диффузионного барье-
ра перехода из состояния A в состояние B через состояние C, равная разности
энергий в состояниях C и A. Если система состоит из N атомов, то состоянию
A соответствует 3N − 3 колебательных степеней свободы. Из-за вырождения
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колебаний вдоль направления перехода A→ B промежуточному состоянию C

соответствует на одну колебательную степень свободы меньше, чем состоянию
A.

В связи с тем, что в формуле (2.1) диффузионный барьер ∆Ed стоит в пока-
зателе экспоненты, то его влияние на значение частоты перехода существенно
выше, чем у предэкспоненциального фактора Z ′/Z. Поэтому для упрощения
оценки величины префактора используется несколько приближений: (1) все ко-
лебания в системе являются гармоническими и (2) реакция подложки на дви-
жение атома является адиабатической. Если при вычислении канонических ста-
тистических сумм Z ′ и Z учитываются только колебательные степени свободы,
то их отношение равно:

Z ′

Z
=

3N−4∏
k=1

q(ν ′k)

3N−3∏
m=1

q(νm)

, (2.2)

где ν ′k и νm – нормальные частоты колебаний, q(ν) – статистическая сумма гар-
монического осциллятора с частотой ν. Из приближения (2) следует, что основ-
ное влияние на уравнение (2.2) оказывает изменение собственных частот коле-
баний атома. В таком случае это уравнение можно существенно упростить [110]:

Z ′

Z
=

q(ν ′1)q(ν
′
2)

q(ν1)q(ν2)q(ν3)
, (2.3)

где ν1, ν2, ν3 – частоты колебаний атома в положении равновесия, а ν ′1, ν ′2 – ча-
стоты колебаний атома в седловой точке для двух степеней свободы, соответ-
ствующих направлениям, ортогональным направлению диффузии. Исследова-
ния поверхностной диффузии атомов Ni, Cu, Rh, Pd, Ag, Pt, Au показывают,
что использование приближения (2.3) позволяет с хорошей точностью описать
диффузию атомов [110].

Статистическая сумма q(ν) гармонического осциллятора в рамках кванто-
вой механики имеет вид:

q(ν) =
e−βhν/2

1− e−βhν
, (2.4)
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Тогда частота перехода равна:

νA→B =
1

βh

3∏
i=1

(1− e−βhνi)

2∏
j=1

(1− e−βhν′j)
e−β∆Ed, (2.5)

Для получения классических значений статистической суммы и частоты
перехода рассматривают высокотемпературное приближение, соответствующее
классическому пределу:

q(ν) =
1

βhν
, (2.6)

νA→B = ν0e
−β∆Ed, (2.7)

где префактор ν0 определяется как:

ν0 =
ν1ν2ν3

ν ′1ν
′
2

, (2.8)

Форма уравнения (2.7) аналогична по своей форме закону Аррениуса [111].
Величины предэкспоненциального фактора и диффузионного барьера за-

висят от температуры системы. Но при T < 600 K значения диффузионных
барьеров и предэкспоненциальных факторов, соответствующих диффузии ада-
томов и вакансий на поверхностях Cu(111) и Cu(001), слабо зависят от темпе-
ратуры [112–115].

2.1.2 Основные идеи кинетического метода Монте-Карло

В основе метода Монте-Карло (МК) в статистической физике лежит вычисле-
ние математических ожиданий. Конечная цель МК – вычисление величин, явля-
ющихся результатом многократного интегрирования. С математической точки
зрения метод МК базируется на законе больших чисел и центральной предель-
ной теореме [116]. Закон больших чисел гарантирует сходимость метода, а из
центральной предельной теоремы следует выражение для оценки погрешности,
обусловленной конечностью выборки.

Будем решать следующую задачу статистической механики. Пусть систе-
ма состоит из N частиц. Каждой частице i соответствует набор динамических
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переменных (si). Наборы ((s1), · · · , (sN)) описывают фазовое пространство Ω.
Пусть x обозначает точку в фазовом пространстве Ω. Предположим, что систе-
ма описывается гамильтонианом H(x), в котором отсутствует член, связанный
с кинетической энергией1.

Требуется вычислить наблюдаемую величину A данной системы. Для опре-
деленности рассмотрим канонический ансамбль, т.е. будем считать, что число
частиц N , объем V и температура T фиксированы. Тогда наблюдаемая вели-
чина A вычисляется как

< A >=
1

Z

∫
Ω

A(x) exp

(
−H(x)

kBT

)
dx, (2.9)

где

Z =

∫
Ω

exp

(
−H(x)

kBT

)
dx, (2.10)

– статистический интеграл. Отметим, что распределение по состояниям x в
состоянии термодинамического равновесия имеет вид:

Peq(x) =
1

Z
exp

(
−H(x)

kBT

)
dx, (2.11)

Подставляя (2.11) в (2.9), получим:

< A >=

∫
Ω

A(x)Peq(x)dx ≈ n−1
n∑
i=1

A(xi), (2.12)

т.е. вычисление среднего значения A сводится к вычислению среднего арифме-
тического значения. Сходимость метода обеспечивает центральная предельная
теорема. Отметим, что поскольку выражение (2.11) справедливо для состояния
термодинамического равновесия, то состояния xi могут быть сгенерированы как
в результате различных МК испытаний, так и в результате одного единствен-
ного МК испытания.

Перейдем теперь к построению алгоритма МК. Зададим вероятность пере-
хода W (x, x′) системы из состояния x в состояние x′. Для того, чтобы состоя-
ния оказались распределенными, согласно распределению Peq(x), вероятность

1Вклад члена с кинетической энергией допускает аналитическое рассмотрение.
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W (x, x′) должна удовлетворять следующим условиям:

1. Для всех дополнительных пар (S, S) наборов точек фазового простран-
ства существуют x ∈ S и x′ ∈ S такие, что W (x, x′) 6= 0.

2. Для всех x, x′: W (x, x′) ≥ 0.

3. Для всех x:
∑
x′
W (x, x′) = 1

4. Для всех x:
∑
x′
W (x, x′)Peq(x

′) = Peq(x)

Первое из условий – утверждение о связанности или эргодичности. Второе и
третье условия – условия положительности и нормировки вероятности. Четвер-
тое условие говорит о равновесности распределения, в соответствии с которым
должны распределятся состояния.

Предположим, что вероятности переходов заданы и состояния x0, x1, . . . сге-
нерированы. Эволюция вероятности P (xi), согласно которой распределены со-
стояния, может быть записана в виде уравнения кинетического баланса [117–
119]:

dP (x, t)

dt
= −

∑
x′

W (x, x′)P (x, t) +
∑
x′

W (x′, x)P (x′, t). (2.13)

Первый член уравнения описывает скорость всех переходов из рассматривае-
мого состояния в остальные, а второй член – скорость переходов из всех осталь-
ных состояний в рассматриваемое. Стационарное решение основного уравнения
(2.13) задается выражением

W (x, x′)Peq(x) = W (x′, x)Peq(x
′), (2.14)

которое называют условием детального равновесия или микроскопической об-
ратимости. При разработке МК алгоритмов требуется выполнение принципа
детального равновесия, так как в большинстве физически важных случаев его
выполнение гарантирует достижение состояния термодинамического равнове-
сия [119–121]. В случае канонического ансамбля из (2.14) следует, что

W (x, x′)

W (x′, x)
= exp

(
−H(x′)−H(x)

kBT

)
= exp

(
−∆E

kBT

)
. (2.15)
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Тогда один из возможных способов задания вероятностей переходов следую-
щий [122, 123]:

W (x′, x) =

{
ωxx′ exp

(
− ∆E
kBT

)
, если ∆E > 0,

ωxx′ , если ∆E ≤ 0,
(2.16)

где ωxx′ – вещественные положительные числа, такие что∑
x′

ωxx′ = 1 и ωxx′ = ωx′x, (2.17)

Числа ωxx′ для разных вариантов метода МК определяются по-разному.
Рассмотрим теперь вопрос о том, как можно с помощью МК исследовать

эволюцию величины A = A(t), т.е. вычислять математическое ожидание фи-
зической величины A, в случае неравновесной термодинамической системы2.
Задача существенно осложняется тем, что, вообще говоря, использование фор-
мулы (2.12) для случая неравновесной термодинамической системы некоррект-
но. Однако если характерные времена изменения величины A(t) и функции
распределения P (x, t) много больше среднего времени одного МК шага

τA, τP � ∆ti, (2.18)

то можно считать, что рассматриваемая система, эволюционируя, проходит
через последовательность квазиравновесных термодинамических состояний и
для приближенного вычисления величины A(t) можно использовать формулу
(2.12). Необходимо также отметить одно существенное отличие методов вычис-
ления неравновесной величины A(t) и равновесной величины A. Поскольку для
вычисления A(t) необходимо проводить усреднение по состояниям xi, в которых
система оказывается в момент времени t, то состояния xi могут быть сгенери-
рованы только в результате различных МК испытаний.

Рассмотрим общую схему решеточного КММК [124, 125]. Будем рассмат-
ривать канонический ансамбль. Состояние системы, состоящей из N атомов,
в трехмерном пространстве задается 3N -мерным вектором координат атомов

2Здесь важно отметить, что каждому переходу xi → xi+1 можно сопоставить некоторый

временной интервал ∆ti. Тогда время эволюции системы t =
n∑

i=1

∆ti, где n – количество МК
шагов.
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x = {R1, . . . ,RN}. В каждый момент времени система находится в одном из
минимумов потенциальной энергии, причем все атомы располагаются строго
в узлах кристаллической решетки. Если система находилась в локальном ми-
нимуме x, то за время ∆t она может перейти в один из соседних локальных
минимумов x′. Вероятность перехода W (x, x′) либо равна нулю, если переход
по тем или иным причинам считается невозможным, либо вычисляется согласно
формуле (2.16). Для того, чтобы согласовать выражения (2.16) и (2.7), выберем
числа ωxx′ следующим образом:

ωxx′ =


ν0

νtot
exp

(
−∆Ex′→x

d

kBT

)
, если ∆E > 0,

ν0

νtot
exp

(
−∆Ex→x′

d

kBT

)
, если ∆E ≤ 0,

(2.19)

где νtot – нормировочная константа. Поскольку ∆E = ∆Ex→x′
d − ∆Ex′→x

d , то
окончательное выражение для вычисления вероятностей перехода в решеточ-
ном КММК имеет следующий вид:

W (x, x′) =
ν0

νtot
exp

(
−∆Ex→x′

d

kBT

)
, (2.20)

где

νtot =
∑
x′

W (x, x′) =
∑
Rj ,R′j

ν0 exp

(
−

∆E
Rj→R′j
d

kBT

)
. (2.21)

Выражение (2.21) представляет собой сумму частот всех возможных переходов
из локального минимума, в котором находится система в данный момент вре-
мени. Можно пронумеровать все переходы (x→ x′) = α и соответствующие им
частоты νRj→R′j

= να, где α = 1, N ×M .
Алгоритмически выбор одного из N ×M переходов осуществляется следу-

ющим образом. Генерируется случайное число γ, равномерно распределенное в
интервале (0, 1). Затем номер перехода α определяется из следующего соотно-
шения:

α−1∑
i=1

νi

νtot
< γ ≤

α∑
i=1

νi

νtot
. (2.22)

Таким образом, на каждом шаге КММК алгоритма выбирается одно событие.
Обсудим принципы вычисления интервала времени ∆t, соответствующего
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одному КММКшагу. Предположим, что каждый переход x→ x′ является мгно-
венным событием, а процесс диффузии атомов является пуассоновским [116],
т.е. интервал времени ∆t есть непрерывная случайная величина, распределен-
ная в интервале (0, ∞) с плотностью вероятности

p(x) = νtote
−νtotx, (2.23)

где νtot вычисляется по формуле (2.21). Выбор интервала ∆t в КММК алго-
ритмах осуществляется следующим образом. Генерируется случайное число γ′

(некоррелированное со случайным числом γ), равномерно распределенное в ин-
тервале (0, 1). Тогда интервал ∆t находится из уравнения

∆t∫
0

p(x)dx = γ′. (2.24)

Уравнение (2.24) с функцией распределения (2.23) имеет простое аналитическое
решение:

∆t = − ln(γ′)

νtot
. (2.25)

Итак, один шаг КММК алгоритма состоит из следующих трех основных
этапов:

1. Вычисление частот переходов по формуле (2.7).

2. Вычисление нормировочного коэффициента νtot как суммы частот всех
переходов.

3. Генерация случайного числа γ ∈(0, 1) и выбор перехода согласно (2.22).

4. Генерация случайного числа γ′ ∈(0, 1) и вычисление интервала времени
∆t по формуле (2.25).

2.1.3 Метод упругой ленты

Для вычисления величин диффузионных барьеров в данной работе использо-
вался метод упругой ленты (МУЛ) [126]. В МУЛ предполагается, что при пере-
ходе между квазиравновесными состояниями система следует по диффузионно-
му пути с наименьшей энергией. Преимуществом МУЛ является возможность
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Рис. 2.1: Положения атома в пяти соседних копиях системы, воображаемые пру-
жины, связывающие положения атома в соседних копиях и силы, действующие
на атом в копии k.

рассматривать путь системы из начального положения в конечное целиком.
Благодаря этому система не может сильно отклониться от диффузионного пу-
ти с наименьшей энергией. С помощью МУЛ можно рассматривать процессы,
связанные с диффузией кластеров, таких как димеры, тримеры и т.д.

Поиск диффузионного пути с помощью МУЛ осуществляется по следующе-
му алгоритму. Сначала создают набор копий системы. Начальное и конечное
состояния системы получают с помощью метода молекулярной статики [127].
Отрезки, соединяющие положения атомов в начальных и конечных состояниях
системы, делят на N частей. Совокупность атомов в каждом из N+1 состоянии
(начальное состояние, конечное состояние и N − 1 промежуточное состояние)
называют копией системы. Состояния каждого атома в соседних копиях си-
стемы соединяют воображаемыми пружинками3. Рассмотрим промежуточную
копию системы с номером k. Каждый атом связан воображаемыми пружин-
ками с двумя своими состояниями в соседних копиях системы k − 1 и k + 1

(Рисунок 2.1). Проведем вектор AB с началом в положении атома в копии си-
стемы k − 1 и концом в положении атома в копии системы k + 1. Сила FNEB

nk ,
действующая на атом с номером n в копии системы с номером k равна сумме
всех межатомных сил взаимодействия с другими атомами данной копии систе-
мы Fnk и сил упругости Fs

nk со стороны пружин, соединяющих атом в копии k
3Для упрощения вычислений пружинками связывают только копии атомов, попадающих

в сферу радиусом RNEB.
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с его состояниями в копиях k − 1 и k + 1:

FNEB
nk = Fnk + Fs

nk, (2.26)

Далее с помощью метода МС производится структурная релаксация всех ато-
мов в промежуточных копиях системы (положения атомов в начальной и ко-
нечной копиях системы при этом зафиксированы). Использование данного ал-
горитма приводит к тому, что копии системы преимущественно располагаются
в областях с меньшей энергией (Рисунок 2.2 б). Величина диффузионного ба-
рьера непосредственно зависит от значения энергии в седловой точке, положе-
ние которой в данном случае плохо аппроксимируется. Для того, чтобы копии
системы располагались вдоль диффузионного пути более равномерно, силы,
действующие на атомы, проецируются на траекторию движения системы:

FNEB
nk = (Fnk)⊥ + (Fs

nk)‖ + f(φk)(F
s
nk)⊥, (2.27)

где значки ⊥ и ‖ обозначают компоненты силы, перпендикулярные и парал-
лельные траектории, соответственно, f(φk) – сглаживающая функция, завися-
щая от угла φk между соседними пружинками4 (Рисунок 2.1). После окончания
структурной релаксации системы строится зависимость потенциальной энергии
без учета упругой энергии воображаемых пружин от координаты движущего-
ся атома или от номера копии. Данная зависимость аппроксимируется гладкой
функцией. По максимуму функции можно определить значение энергии в сед-
ловой точке, что позволяет вычислить величину диффузионного барьера.

Сравнение результатов использования МУЛ для вычисления величины диф-
фузионного барьера для диффузии атома платины в поверхности Cu(111) пред-
ставлено на Рисунке 2.2. Энергетические кривые, полученные при вычислении
диффузионного барьера без проецирования сил на траекторию и с проециро-
ванием сил на траекторию, изображены на Рисунках 2.2 б и 2.2 в, соответ-
ственно. Положения копий системы на энергетических кривых обозначены точ-
ками. В обоих случаях использовалось одинаковое число копий системы. Ин-
терполяция с помощью кубического сплайна [128] энергетической кривой на
Рисунке 2.2 в представлена пунктиром. Использование проецирования сил на
траекторию приводит к тому, что копии располагаются равномерно по диф-

4Функция f(φk) может быть выбрана, например, в виде f(φk) = (1 + cos(πcos(φk)))/2.
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Рис. 2.2: а) диффузия атома платины в поверхности Cu(111); б), в) конечное
расположение энергий копий системы на пути наименьшей энергии без про-
ецирования сил на траекторию б) и с проецированием в). Пунктирная кривая
соответствует интерполяции с помощью кубического сплайна [128] энергетиче-
ской кривой.

фузионному пути. Использование проецирования сил на траекторию не только
увеличивает точность вычисления величины диффузионного барьера, но также
позволяет не потерять информацию о присутствии метастабильных состоянии
при рассмотрении более сложных событий

В данной работе МУЛ использовался для вычисления диффузионных ба-
рьеров в СОКММК. При вычислении диффузионных барьеров использовалась
система, состоящая из восьми атомных слоев с 168 атомами в каждом слое
(31 × 31 Å2) в случае поверхности Cu(111) и с 200 атомами в каждом слое
(36× 36 Å2) в случае поверхности Cu(001). Положения атомов в двух нижних
слоях были зафиксированы. Для имитации бесконечно большой поверхности
использовались периодические граничные условия в плоскости поверхности.
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2.1.4 Самообучающийся кинетический метод Монте-

Карло

Для моделирования формирования сплавов в данной работе использовался
СОКММК [16, 129]. Основным преимуществом СОКММК алгоритмов являет-
ся возможность моделирования эволюции сложных гетерогенных систем. Блок-
схема СОКММК алгоритма представлена на Рисунке 2.3. Набор всех известных
СОКММК алгоритму величин диффузионных барьеров будем называть базой
данных СОКММК алгоритма. Программа начинает работу с пустой базой дан-
ных5. На каждом шаге СОКММК алгоритм производит поиск всех событий,
которые могут произойти. Для каждого события производится проверка его
наличия в базе данных. Если событие найдено, то используется известное зна-
чение частоты. Если данное событие в базе данных отсутствует, то вычисля-
ются значения его диффузионного барьера и частоты и записываются в базу
данных. После нахождения частот всех событий производится выбор события
и вычисление времени по формулам (2.22) и (2.25).

Для включения электромиграции в СОКММК модель необходимо приба-
вить к значениям диффузионных барьеров [130] следующее слагаемое:

∆ECu,P t
EM = −1

2
Z∗Cu,P teρ (jR) , (2.28)

где Z∗Cu,P te – эффективный заряд атома, ρ – объемное удельное сопротивление
меди, j – средняя плотность электронного тока и R – вектор, проведенный из
начального в конечное положение атома. Коэффициент ρ∗vac = Z∗vaceρ для вакан-
сий в меди составляет 6,6 · 10−7 эВ ·м/A [131]. Таким образом, для вычисления
диффузионных барьеров, связанных с движением атомов меди, использовался
эффективный заряд Z∗Cue = −Z∗vace = −ρ∗vac/ρ. К сожалению, эффективный за-
ряд платины в поверхности Cu(001) неизвестен. Аналогично работе [97], было
проведено моделирование с различными значениями отношения γ = Z∗Pt/Z

∗
Cu.

Если орты декартовой системы координат ex и ey ориентированы вдоль кри-
сталлографических направлений [011] и [01̄1], то уравнение (2.28) можно запи-

5Для ускорения вычислений при повторных запусках СОКММК можно стартовать с базы
данных, содержащей величины диффузионных барьеров, полученных в предыдущем запуске
СОКММК.
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Рис. 2.3: Блок-схема СОКММК алгоритма. Nst – число всех возможных со-
бытий, Ed – величина диффузионного барьера, соответствующего событию с
номером i и частотой νi.

сать в виде [98, 99]

∆ECu,P t
EM = αCu,P t (∆nx cosφ+ ∆ny sinφ) , (2.29)

где αCu,P t = −ρ∗Cu,P tjr0/2 – параметр электромиграции, r0 = 2, 556 Å – рас-
стояние первых ближайших соседей, φ – угол между ex и j, r0∆nx = (Rex) и
r0∆ny = (Rey) – смещения атома вдоль направлений ex и ey. Уравнение (2.29)
можно обобщить на случай диффузии димеров [98, 99]

∆Edimer
EM =

∑
i=1,2

αCu,P ti (∆nx,i cosφ+ ∆ny,i sinφ) , (2.30)
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где αCu,P ti – параметр электромиграции i-го атома в димере, r0∆nx,i и r0∆ny,i –
смещения i-го атома. Будем использовать следующие обозначения: αCu = α и
αPt = γα, γ ∈ [−1, 1].

Формирование поверхностного сплава Pt/Cu(111) возле

ступеней

Для исследования формирования поверхностного сплава Pt/Cu(111) на сту-
пенчатой поверхности Cu(111) в данной работе рассматривается следующая
модель. В начальный момент времени в вычислительной ячейке, размером
100×100 атомов, находится 50 рядов атомов меди, расположенных в ГЦК узлах
(Рисунок 2.4 а,б). Данные ряды атомов моделируют ступень, причем с одной
стороны получается ступень типа A, а с противоположной стороны – ступень
типа B. Количество рядов выбиралось таким образом, чтобы во время моде-
лирования хотя бы один из рядов атомов меди оставался неподвижным. Такой
подход позволяет одновременно рассматривать формирование сплава возле сту-
пеней типа A и типа B. Во время экспериментального исследования поверхности
Cu(111) при комнатной температуре идеально ровные ступени не формируются.
Чтобы учесть данный дефект при моделировании крайние ряды атомов меди
были заполнены только наполовину. После начала работы программы происхо-
дило напыление атомов платины на поверхность до тех пор, пока концентрация
атомов платины не становилась равной 0,05 МС. Моделирование завершалось
спустя секунду модельного времени после напыления последнего атома пла-
тины. Так как число частиц в системе не фиксировано, то данная система не
является каноническим ансамблем. Поэтому вместо исходной системы рассмат-
ривается система, состоящая из двух частей. Атомы из первой части системы
участвуют в диффузионных процессах, а остальные атомы находятся в резер-
вуаре. Частота всех переходов атомов внутри резервуара равна 0. Частота пе-
рехода, связанного с напылением атома на поверхность равна ν+ = F ·NML, где
F – скорость напыления, а NML – число атомов в монослое. При таком подходе
система является каноническим ансамблем и для моделирования её эволюции
можно применять КММК алгоритм, обсуждавшийся в 2.1.2.

На поверхности (111) есть два типа узлов: ГЦК и ГПУ (Рисунок 2.4 б). В
данной работе рассматривались только перемещения атомов между ГЦК уз-
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Рис. 2.4: a) Начальная конфигурация вычислительной ячейки. б) Два типа сту-
пеней и два типа узлов на поверхности (111). Ближайшие к ступени ГЦК узлы
обозначены красными шестиугольниками, а ГПУ узлы – желтыми квадратами.
Зеленые линии, соединяющие центры граничных атомов ступени и ближай-
ших к ним ГПУ узлов, помогают отличить ступень типа A от ступени типа
B. в) Прыжки атома платины на поверхности (111) типа 1 и типа 2 обозначе-
ны белыми и оранжевыми линиями, соответственно. Коричневым и оранжевым
цветом обозначены атомы меди из подложки и на поверхности, соответственно.
Серым цветом обозначены атомы платины.

лами – длинные прыжки. У свободного атома на поверхности (111) есть воз-
можность совершить длинный прыжок в шести направлениях (Рисунок 2.4 в).
Однако, в силу симметрии, существует только два направления, для которых
значения диффузионных барьеров различаются. На Рисунке 2.4 в эти два ти-
па независимых прыжков обозначены белыми и оранжевыми стрелками. Далее
будем называть их прыжками типа 1 и прыжками типа 2. Учет различия двух
типов прыжков дает возможность автоматически учитывать наличие двух ти-
пов ступеней на поверхности (111) (Рисунок 2.4 а,б).

Формирование фрактальных кластеров в поверхностном

сплаве Pt/Cu(111)

Для моделирования формирования кластеров в поверхностном сплаве
Pt/Cu(111) рассматривалась следующая модель. В начальный момент времени
начинается напыление атомов меди и платины на ровную поверхность Cu(111).
СОКММК алгоритм аналогичен используемому при моделировании формиро-
вания поверхностного сплава Pt/Cu(111) возле ступеней. Однако в данном слу-
чае вместо одного резервуара с атомами платины рассматривается два резер-
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вуара: один с атомами меди, а другой – с атомами платины. В связи с тем,
что частота прыжка одиночного атома по поверхности ∼ 1012 Гц, а частота
напыления атомов ∼ 102 Гц, то одиночный атом совершает ∼ 1010 прыжков до
напыления следующего атома. Для ускорения вычислений в начальный момент
времени в центр ячейки помещался небольшой кластер, состоявший из менее
чем 10 атомов.

Формирование поверхностного сплава Pt/Cu(001)

В данной работе также производилось моделирование формирования поверх-
ностного сплава Pt/Cu(001) в верхнем слое подложки Cu(001). В таком сплаве
большая часть узлов занята атомами меди и платины. Поэтому в СОКММК
алгоритме рассматривались прыжки вакансий вместо прыжков атомов. Такой
подход приводит к существенному ускорению вычислений при малых концен-
трациях вакансий. В данном исследовании число атомов не менялось. Поэтому
система являлась каноническим ансамблем и для её исследования применялся
СОКММК алгоритм, обсуждавшийся в работах [132, 133]. Размер вычислитель-
ной ячейки 100× 100 атомов (80× 80 Å2).

2.1.5 Метод средней частоты

В сплаве Pt/Cu(111) появляется большое количество групп потенциальных ям.
В такой ситуации применение КММК становится неэффективным. Для ускоре-
ния моделирования формирования сплава Pt/Cu(111) в работе был использован
алгоритм на основе метода средней частоты (МСЧ) [134–136]. Пусть известны
границы группы потенциальных ям. Состояния системы внутри группы потен-
циальных ям будем называть промежуточными. Граничным будем называть
такое состояние системы вне группы потенциальных ям, у которого среди со-
седних с ним состояний есть хотя бы одно промежуточное состояние. В МСЧ
описание переходов системы между промежуточными состояниями сводится к
описанию перехода в одно из граничных состояний.

Введем матрицу переходов T̂ между состояниями

T̂ji =
1∑

α
νiα +

∑
β

νiβ
νij = τ 1

i νij, (2.31)
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где все соседние с состоянием i промежуточные состояния обозначаются ин-
дексом α, а граничные – индексом β, τ 1

i – среднее время выхода системы из
состояния i.

Пусть в начальный момент времени система находится в состоянии sinit.
Тогда вероятность её обнаружения в начальный момент времени равна P (0)

i =

δi,sinit. После n переходов система будет находиться в состоянии i с вероятностью
P

(m)
i =

(
T̂m
)
ij
P

(0)
j . После большого числа переходов вероятность нахождения

системы в состоянии i равна

Pi =
∞∑
m=0

(
T̂m
)
ij
P

(0)
j =

(
Î − T̂

)−1

ij
P

(0)
j , (2.32)

где Î – единичная матрица. Среднее время нахождения системы в состоянии i
равно τi = τ 1

i Pi. Средние частоты выхода системы из состояния i в граничные
состояния α вычисляются по формуле

〈νiα〉 =
τi
τtot

νiα, (2.33)

где τtot =
∑
i

τi – среднее время нахождения системы в группе потенциальных
ям.

Далее вычисленные по формулам значения частот 〈νiα〉 и времени τtot =∑
i

τi используются в следующих КММК шагах до выхода системы из группы
потенциальных ям.

2.1.6 Метод ускорения кинетического метода Монте-

Карло

Для иллюстрации общих идей метода поиска границы группы потенциальных
ям рассмотрим одномерную диффузию одиночного атома во внешнем потен-
циале, представленном на Рисунке 2.5. Определим группу потенциальных ям
как группу состояний, соединенных диффузионными барьерами, меньшими чем
пороговый диффузионный барьер Etr (Рисунок 2.5). Данное определение было
ранее использовано в работах [136, 137]. После нахождения границы группы
потенциальных ям можно использовать различные методы для ускорения вы-
числений. Однако нахождение границы группы потенциальных ям в полном
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Рис. 2.5: Одномерная потенциальная кривая и группа потенциальных ям, со-
гласно определению.

конфигурационном пространстве может быть крайне времязатратным. Вместо
этого можно выделить требующие ускорения подсистемы и применить один из
методов ускорения КММК (в данной работе используется МСЧ) к данному на-
бору подсистем.

На Рисунке 2.6 представлена блок-схема алгоритма ускорения. Ускорение
применяется после каждого КММК шага. Для объяснения принципов его ра-
боты рассмотрим типичную ситуацию, возникающую при моделировании фор-
мирования поверхностного сплава Pt/Cu(111). На Рисунке 2.7а представлена
группа потенциальных ям c наиболее простой конфигурацией, возникающая
при формировании сплава Pt/Cu(111). Диффузионный барьер прыжка атома
меди из положения A в положение B и обратно равен 0,10 эВ, а из положения
A в положение C равен 0,50 эВ. Следовательно, совокупность положений A и
B выступает в качестве ловушки для атома меди. Атом совершит в среднем по-
рядка 106 прыжков между этими двумя положениями, прежде чем выпрыгнет
из группы потенциальных ям6. В алгоритме ускорения рассматривается подси-
стема, состоящая из всех атомов, на движение которых может влиять подвиж-
ный атом при перемещении между промежуточными положениями. Значение
порогового барьера равно Etr = 0,32 эВ. Оно выбрано таким образом, чтобы
приводить к наибольшему ускорению КММК при моделировании формирова-
ния поверхностного сплава Pt/Cu(111). Важно отметить, что диффузионные
барьеры прыжков атомов меди вдоль ступени A и вдоль ступени B меньше,
чем 0,32 эВ. Движение атома меди вдоль ступени является одномерным движе-

6Будем называть такие атомы подвижными. Положения, между которыми перемещается
подвижный атом будем называть промежуточными положениями подвижного атома.
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Рис. 2.6: Блок-схема алгоритма ускорения. На каждом КММК шаге атом A
перемещается из начального положения в конечное.

нием и было обнаружено, что алгоритм, в котором такое движение ускоряется
эффективно работает.

После каждого КММК шага сравниваются значения диффузионных барье-
ров, соответствующих произошедшему событию и событию, обратному к про-
изошедшему, со значением порогового барьера Etr. Предположим, что атом ме-
ди изначально находится в положении A и перемещается в положение B (см.
Рисунок 2.7 а). Оба барьера для прыжков атома из положения A в положе-
ние B и из положения B в положение A меньше, чем Etr. Следовательно, этот
атом является подвижным, а положения A и B являются его промежуточными
положениями7. Атомы, находящиеся ближе, чем радиус образования подсисте-
мы Rb = 2 · aCu/

√
2 ≈ 5,2 Å (aCu – постоянная решетки меди) к одному из

7Отметим, что в данный момент этот атом может как принадлежать, так и не принадле-
жать некоторой подсистеме, в зависимости от предыдущих КММК шагов.
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Рис. 2.7: Схематичное изображение а) ситуации, в которой возникает необходи-
мость в ускорении моделирования; б), в) примеры граничных состояний. Оран-
жевыми и коричневыми шариками обозначены атомы меди, серыми – атомы
платины. Белые кружки используются для обозначения положений, не занятых
атомами. Буквы A, B и C обозначают положение атома. Штриховка обозначает
принадлежность атома подсистеме.

промежуточных положений этого атома могут влиять на его движение. Если
эти атомы и подвижный атом не принадлежат на данный момент к какой-либо
подсистеме, то создается новая подсистема. Все атомы, находящиеся ближе чем
Rb к одному из промежуточных положений подвижного атома, добавляются к
этой подсистеме. На Рисунке 2.7 а заштрихованные атомы входят в подсистему,
образованную после прыжка подвижного атома из положения A в положение
B. После этого создаются два промежуточных состояния системы. В рассмат-
риваемом примере создаются два состояния A и B, в которых подвижный атом
находится в положениях A и B, соответственно. После этого производится поиск
всех конечных положений всех возможных прыжков всех атомов подсистемы
в каждом из промежуточных положений и они рассматриваются в качестве
граничных состояний. Примеры конфигураций системы в граничных состоя-
ниях представлены на Рисунке 2.7 б,в. После этого составляется база данных,
содержащая все соседние промежуточные и граничные состояния. Например,
граничное состояние на Рисунке 2.7 б является соседним с промежуточным со-
стоянием B, а граничное состояние на Рисунке 2.7 в является соседним как с
состоянием A, так и с состоянием B. После составления базы данных для вы-
числения частот переходов всех возможных переходов из промежуточных со-
стояний в граничные используется МСЧ. На следующем КММК шаге атомы,
не принадлежащие к подсистеме рассматриваются обычным для КММК обра-
зом, а частоты переходов для атомов внутри подсистем задаются с помощью
метода ускорения.

Возможно два способа формирования подсистем, содержащих несколько по-
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движных атомов. Во-первых, один из атомов, не принадлежащих какой-либо
подсистеме, может совершить прыжок, диффузионный барьер которого мень-
ше Etr и присоединиться к подсистеме. Во-вторых, если один из атомов, при-
надлежащих подсистеме, не является подвижным и совершает прыжок с диф-
фузионным барьером менее Etr, то он становится подвижным атомом.

Отметим, что у подвижного атома может быть несколько промежуточных
положений. Если подвижный атом совершает прыжок с диффузионным барье-
ром менее Etr, то у него появляется новое промежуточное положение.

В некоторых ситуациях необходимо объединение подсистем. Если после
КММК шага какие-либо атомы из двух различных подсистем оказываются бли-
же, чем Rb, то эти подсистемы объединяются в одну подсистему, содержащую
все промежуточные положения всех подвижных атомов.

Иногда бывает выгодно разрушить подсистему. На каждом КММК шаге
один из атомов перемещается из начального положения в конечное. Предполо-
жим, что диффузионный барьер либо произошедшего события, либо события,
обратного к произошедшему, больше, чем Etr. Подсистема разрушается, если
хотя бы один из её атомов находится на расстоянии менее чем Rb к начальному
или конечному положению прыгнувшего атома. На следующем КММК шаге
пересчитываются частоты всех возможных перемещений всех атомов, принад-
лежавших к разрушенной подсистеме.

2.2 Потенциалы межатомного взаимодействия

Для описания межатомного взаимодействия использовались полуклассические
потенциалы, полученные в приближении сильной связи. Для того, чтобы по-
тенциалы хорошо описывали свойства сплавов Pt/Cu(111) и Pt/Cu(001) их па-
раметры подбирались таким образом, чтобы наилучшим образом воспроизво-
дились значения постоянной решетки, энергии связи и констант упругой жест-
кости, полученных в эксперименте, а также значения характерных энергий и
диффузионных барьеров, вычисленных с помощью теории функционала плот-
ности.
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2.2.1 Метод сильной связи

Для описания взаимодействия атомов в данной работе были использованы меж-
атомные потенциалы, полученные в приближении сильной связи [138, 139].

Если предположить, что плотность состояний d–зоны переходного металла
не зависит от энергии (модель Фриделя), то можно показать, что в таком случае
энергия притяжения пропорциональна ширине d–зоны [140]. Этот факт хорошо
согласуется с экспериментальными исследованиями [141]. С другой стороны,
ширина прямоугольной d–зоны пропорциональна второму моменту плотности
состояний электронов d–зоны [140]:

W =
√

12µ(2), (2.34)

где W и µ(2) – ширина и второй момент плотности состояний электронов d–
зоны. Следовательно, энергия притяжения Eприт пропорциональна

√
µ(2):

Eприт ∼
√
µ(2), (2.35)

В методе сильной связи показано, что второй момент µ(2) выражается через
магнитные квантовые числа ddσ, ddπ и ddδ (параметры Слэтера–Костера) [139]:

µ(2) = z(ddσ2 + 2 · ddπ2 + 2 · ddδ2), (2.36)

где z – координационное число.
Если предположить, что параметры Слэтера–Костера экспоненциально убы-

вают с увеличением расстояния [142], то, с учетом (2.35), можно записать сле-
дующее выражение для энергии притяжения:

Eприт
i = −

√√√√∑
j

ξ2
αβ exp

[
−2qαβ

(
rij

rαβ0

− 1

)]
, (2.37)

где α и β – типы атомов, ξαβ – эффективный интеграл перескока метода силь-
ной связи, rαβ0 – расстояние между ближайшими соседями в объеме вещества,
rij – расстояние между атомами i и j, qαβ – параметр, описывающий затухание
энергии притяжения с расстоянием.

Энергия отталкивания должна возрастать при сближении частиц, вслед-
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ствие принципа запрета Паули. Ее можно представить в виде [139, 143]:

Eотталк
i =

∑
j

[
A1
αβ

(
rij

rαβ0

− 1

)
+ A0

αβ

]
exp

[
−pαβ

(
rij

rαβ0

− 1

)]
, (2.38)

где A0
αβ и A1

αβ – предэкспоненциальные множители, pαβ – параметр, описыва-
ющий затухание энергии отталкивания с расстоянием. Потенциалы, у которых
энергия притяжения записывается в виде (2.37), а энергия отталкивания – в ви-
де (2.38) называют8 потенциалами Розато-Жиллопа-Легранда [143] (или сокра-
щенно РЖЛ потенциалами). Потенциальная энергия взаимодействия N атомов
равна:

E =
N∑
i=1

(Eприт
i + Eотталк

i ) . (2.39)

Для вычисления характерных величин относительно больших структур (бо-
лее ∼ 100 атомов) за приемлемое время на современных компьютерах, исполь-
зуют радиус обрезания [127] Roff . Если провести сферу радиуса Roff , центр
которой совпадает с центром некоторого атома, то при вычислениях будет учи-
тываться влияние только атомов, попадающих в данную сферу. В результате,
потенциал резко обрывается при r = Roff . Чтобы сгладить данный разрыв
применяется функция обрезания следующего вида [144]:

w(rij) =


1 , rij ≤ Ron

(R2
off−r2ij)2(R2

off−3R2
on+2r2ij)

(R2
off−R2

on)3
, Ron < rij < Roff

0 , rij ≥ Roff

(2.40)

где Ron – параметр функции обрезания, rij – расстояние между рассматривае-
мыми атомами с индексами i и j.

Данные потенциалы ранее успешно применялись для исследования форми-
рования поверхностных сплавов [19, 20, 22, 23]. Как показывает практика, ис-
пользование хорошо подогнанных параметров потенциалов при моделировании
с помощью КММК [22] и молекулярной динамики [127] приводит к согласию
результатов моделирования с экспериментом.

8В первоначальном виде в работе [143] выражение для энергии отталкивания не содержало
слагаемого с A1. Оно было добавлено позже в работе [139].
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2.2.2 Теория функционала плотности

Одной из основных причин успеха теории функционала плотности (ТФП) явля-
ется преодоление “экспоненциальной стенки”, возникающей при попытке точно-
го или приближенного решения уравнения Шредингера в задаче о взаимодей-
ствии большого числа электронов [145]. ТФП позволяет существенно упростить
вычисления, заменяя задачу нахождения многоэлектронной волновой функции
задачей о нахождении трехмерной электронной плотности.

Вариационный принцип Хоэнберга-Кона

ТФП основана на двух теоремах Хоэнберга и Кона [146]. Гамильтониан системы
из N электронов, находящихся во внешнем потенциале v(r), имеет вид9

Ĥ = T̂ + V̂ + Û , (2.41)

где T̂ = 1
2

∫
∇ψ∗(r)∇ψ(r)dr – оператор кинетической энергии, оператор

V̂ =
∫
v(r)ψ∗(r)ψ(r)dr описывает взаимодействие электронов с внешним полем,

оператор Û = 1
2

∫ ψ∗(r)ψ∗(r′)ψ(r)ψ(r′)
|r−r′| drdr′ описывает кулоновское взаимодействие

между электронами, ψ(r) – волновая функция системы.
Электронная плотность в основном состоянии с волновой функцией Ψ опре-

деляется как
n(r) ≡ (Ψ, ψ∗(r)ψ(r)Ψ) (2.42)

В первой теореме утверждается, что (1) плотность основного состояния свя-
занной системы взаимодействующих электронов n(r) в некотором внешнем по-
тенциале v(r) определяет этот потенциал с точностью до аддитивной констан-
ты и (2) полная энергия основного состояния является функционалом n(r).
Выделяя явным образом взаимодействие с внешним потенциалом v(r), можно
записать функционал энергии в виде

Ev[n] ≡
∫
v(r)n(r)dr + F [n], (2.43)

где F [n] – функционал Хоэнберга-Кона.
Во второй теореме утверждается, что минимум функционала Ev[n] соответ-

ствует электронной плотности ñ(r) основного состояния, которая, в свою оче-
9Здесь и далее используется атомная система единиц ~ = e = me = 1.
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редь, соответствует энергии основного состояния E0, при условии нормировки

N [n] ≡
∫
n(r)dr = N, (2.44)

где N – число частиц в системе.
Таким образом, если известен вид функционала F [n], то задача определения

основного состояния и соответствующей ему электронной плотности в заданном
внешнем потенциале сводится к задаче минимизации функционала от трехмер-
ной электронной плотности.

Система уравнений Кона-Шэма

Функционал F [n(r)] с учетом взаимодействия электронов можно записать в
виде

F [n(r)] ≡ Ts[n(r)] +
1

2

∫
n(r)n(r′)

|r− r′|
drdr′ + Exc[n(r)], (2.45)

где Ts[n(r)] – функционал кинетической энергии невзаимодействующих элек-
тронов, Exc[n(r)] – функционал обменно-корреляционной энергии. Запишем
уравнение Эйлера-Лагранжа с учетом стационарности (2.43) относительно та-
ких вариаций n(r), при которых сохраняется полное число электронов:

δEv[ñ(r)] ≡
∫
δñ(r)

{
veff +

δ

δñ(r)
Ts[n(r)]

∣∣∣∣
ñ=n

− ε
}

dr = 0, (2.46)

где

veff = v(r) +

∫
n(r′)

|r− r′|
dr′ + vxc, (2.47)

vxc =
δ

δñ(r)
Exc[n(r)]

∣∣∣∣
ñ=n

, (2.48)

ñ – электронная плотность основного состояния, соответствующего v(r), а ε –
множитель Лагранжа, обеспечивающий сохранение числа частиц.

Преобразование уравнения (2.46) приводит к системе самосогласованных
уравнений Кона-Шэма [147]:(

−1

2
∇2 + veff(r)− εj

)
ϕj(r) = 0, (2.49)
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n(r) =
N∑
j=1

|ϕj(r)|2 , (2.50)

veff(r) = v(r) +

∫
n(r′)

|r− r′|
dr′ + vxc(r), (2.51)

Для определения энергии основного состояния используется выражение

E =
∑
j

εj + Exc [n(r)]−
∫
vxc(r)n(r)dv − 1

2

∫
n(r)n(r′)

|r− r′|
dr′. (2.52)

Приближение локальной плотности и обобщенное градиентное при-
ближение

Если известен функционал обменно-корреляционной энергии Exc[n(r)], то, ре-
шая систему уравнений Кона-Шэма, мы можем вычислить энергию основно-
го состояния и электронную плотность. Для практического применения ТФП
главной задачей является нахождение одновременно достаточно простого и до-
статочно точного выражения для функционала Exc[n(r)]. Можно показать [145],
что Exc[n(r)] можно записать в общем виде как

Exc [n(r)] =

∫
exc(r, [n(r̃)])n(r)dr, (2.53)

где exc(r, [n(r̃)]) – обменно-корреляционная энергия на одну частицу в точке r,
а расстояние между точками r̃ и r имеет порядок фермиевской длины волны
λF(r) ≡ [3π2n(r)]−1/3.

Простейшим приближением является приближение локальной плотности
(local density approximation, LDA):

ELDA
xc ≡

∫
exc [n(r)]n(r)dr, (2.54)

где exc(n) – обменно-корреляционная энергия однородного электрона газа с
плотностью n.

Можно формально разложить n(r̃) вблизи точки r:

n(r̃) = n+
∑

nir̃i +
1

2

∑
nij r̃ir̃j + . . . , (2.55)

где n = n(0), ni ≡ ∇in(r)|r=0 и т.д.
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Можно показать [145], что после подстановки данного разложения в выраже-
ние для функционала обменно-корреляционной энергии получается выражение

Exc ≡ ELDA
xc +

∫
G(n)(∇n)2dr + . . . , (2.56)

где G(n) – универсальный функционал от n. Просуммировав ряд (2.56), полу-
чаем:

E(0)
xc =

∫
ε [n(r)]n(r)dr, (2.57)

E(1)
xc =

∫
f [n(r), |∇n(r)|]n(r)dr, (2.58)

где f – некоторый функционал, выражение E(1)
xc называют обобщенным гради-

ентным приближением (generalized gradient approximation, GGA).
Для вычисления энергий и диффузионных барьеров с помощью ТФП ис-

пользовалась программа VASP [148–152]. В качестве приближения использова-
лось обобщенное градиентное приближение в формулировке Пердью-Ванга 1991
года [153] в рамках метода проекционных присоединенных волн [154, 155].

2.2.3 Вычисление характерных параметров чистых ве-

ществ и сплавов

Вычисление постоянной решетки, энергии связи и упругих модулей

Плотность упругой энергии при малых деформациях твердого тела имеет сле-
дующий вид [156]

U =
1

2

6∑
λ=1

6∑
µ=1

Cλµελεµ (2.59)

где индексы от 1 до 6 определяются как 1 ≡ xx, 2 ≡ yy, 3 ≡ zz, 4 ≡ yz,
5 ≡ zx, 6 ≡ xy, Cλµ – постоянные упругой жесткости, ελµ – компоненты тензора
деформаций.

В данной работе рассматривается сплав платины и меди. Оба металла име-
ют гранецентрированную кубическую (ГЦК) решетку. Плотность энергии ГЦК
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Рис. 2.8: Схематичное изображение деформаций решетки при а) однородном
расширении, б) расширении вдоль оси x, в) сдвиге в плоскости xy.

кристалла равна

U =
1

2
C11(ε

2
xx+ε

2
yy+ε

2
zz)+

1

4
C44(ε

2
yz+ε

2
zx+ε

2
xy)+C12(εyyεzz+εzzεxx+εxxεyy) (2.60)

Следовательно в тензоре упругости ГЦК кристалла 3 независимые компо-
ненты.

Для вычисления постоянной решетки, энергии связи и объемного модуля
упругости рассмотрим деформацию однородного расширения εxx = εyy = εzz =

δ/3 (Рисунок 2.8 а). При малых δ можно считать, что U(δ) ∼ δ2. Положение
минимума данной зависимости определяется расстоянием ближайших соседей
в ГЦК кристалле r0 = a/

√
2, где a – постоянная решетки. Величина U(r0)

равна значению энергии связи на один атом. Объемную плотность энергии при
однородном расширении ГЦК кристалла можно записать в виде

U =
1

6
(C11 + 2C12)δ

2 =
1

2
Bδ2 (2.61)

где B – объемный модуль упругости.
Таким образом, величину объемного модуля упругости B можно вычис-

лить из формулы (2.61). Для вычисления C11 рассмотрим деформацию рас-
ширения вдоль оси x: εxx = δ (Рисунок 2.8 б). Тогда с помощью формулы
U = 1

2C11δ
2 можно вычислить C11. Чтобы найти C12 воспользуемся форму-

лой (2.61). Наконец, рассмотрим деформация сдвига в плоскости xy: εxy = δ

(Рисунок 2.8 в). Значение постоянной упругой жесткости C44 можно найти из
формулы U = 1

4C44δ
2.
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Вычисление энергий связи атомов и димеров на поверхности меди

Для поиска параметров потенциалов системы Pt-Cu использовались величины
характерных энергий атомов платины (E(111)

1on , E(111)
1in , E(001)

1on , E(001)
1in ) и гомогенных

димеров, состоящих из двух атомов платины (E(111)
2on1 , E

(111)
2in1 , E(001)

2on1 , E
(001)
2in1 ) (Ри-

сунок 2.9 а,б). Для вычисления энергий связи атома и димера использовались
следующие формулы:

Eadatom = E1 − E0,

Edimer = E2 − 2E1 + E0,
(2.62)

где E2 – полная энергия вычислительной ячейки с гомогенным димером, состо-
ящим из двух атомов платины, E1 – полная энергия вычислительной ячейки
с одним атомом платины и E0 – полная энергия вычислительной ячейки без
атомов платины.

Для вычисления энергий использовалась система, состоящая из пяти атом-
ных слоев, размерами 5 × 5 и 6 × 4 атомов в случае поверхности Cu(001) и
Cu(111), соответственно. Размер ячейки выбирался таким же, как в ТФП рас-
четах. Относительно небольшие размеры вычислительных ячеек связаны с тем,
что в ТФП расчетах нет возможности рассматривать системы, состоящие из
большего числа атомов. Положения атомов в двух нижних слоях были закреп-
лены. Для нахождения конечного положения остальных атомов был использо-
ван метод молекулярной статики [127]. В плоскости, параллельной поверхно-
сти подложки, использовались периодические граничные условия для имита-
ции бесконечно большой поверхности. Для вычисления диффузионных барье-
ров при подборе параметров потенциалов использовались аналогичные вычис-
лительные ячейки.

2.2.4 Поиск параметров потенциалов для моделирования

взаимодействия атомов в системе Pt-Cu

Параметры потенциалов взаимодействия Cu-Pt и Pt-Pt подбирались таким
образом, чтобы наилучшим образом воспроизводились значения характерных
энергий и диффузионных барьеров, вычисленных с помощью ТФП, а также зна-
чения постоянной решетки a, энергии связи Ec и объемного модуля упругости
B платины, полученные в эксперименте. Вычислялись следующие характерные
энергии сплава Pt-Cu (см. Рисунок 2.9 и Табл. 2.1): энергии связи атома плати-
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Рис. 2.9: Схематичное изображение верхнего слоя вычислительной ячейки, ис-
пользуемой для поиска параметров потенциалов Cu-Pt: а) атом платины и гомо-
генный димер, состоящий из двух атомов платины на и в поверхности Cu(111),
б) атом платины и гомогенный димер, состоящий из двух атомов платины на и
в поверхности Cu(001) и в) диффузионные барьеры, используемые при подборе
параметров потенциалов. Коричневые шарики символизируют атомы меди, а
серые – атомы платины.

ныE1on, а также гомогенного димера, состоящего из двух атомов платины,E2on1

на поверхностях Cu(111) и Cu(001), энергия растворения атома платины E1in, а
также энергия связи гомогенного димера, состоящего из двух атомов платины,
E2in1 в поверхностях Cu(111) и Cu(001). Для успешного применения КММК ал-
горитма необходимо, чтобы величины диффузионных барьеров, вычисленные
с помощью полуэмпирических потенциалов, не слишком сильно отличались от
значений, вычисленных с помощью ТФП. В связи с этим, в процедуру подбо-
ра значений параметров потенциалов были включены значения диффузионных
барьеров для прыжка атома платины в поверхностях Cu(111) и Cu(001) (E1

d и
E2
d на Рисунке 2.9).
Величины, использованные в процедуре подбора параметров потенциалов,

представлены в Таблице 2.1. Значения объемных свойства платины, энергий
связи и диффузионных барьеров хорошо воспроизводятся. Значения подобран-
ных параметров потенциалов представлены а Таблице 2.2.
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Таблица 2.1: Данные, использованные для подбора параметров РЖЛ потенци-
алов и значения, вычисленные с помощью потенциалов с подобранными пара-
метрами. Объемные свойства платины (постоянная решетки a, энергия связи Ec

и объемный модуль упругости B) были взяты из работы [139]. Значения диф-
фузионных барьеров и энергий связи были вычислены с помощью программы
VASP [149–152, 157]. Конфигурации атомов, энергии для которых приведены
в таблице, представлены на Рисунке 2.9.

Величина Конфигурация Данные Значение, вычисленное с
(Рисунок 2.9) РЖЛ потенциалами

Pt a 3,924 Å 3,929 Å
(ГЦК) Ec 5,853 эВ 5,867 эВ

B 2,88 Мбар 2,93 Мбар
Cu-Pt E

(111)
1on 1 −4,958 эВ −4,836 эВ

E
(111)
2on1 2 −0,335 эВ −0,498 эВ

E
(111)
1in 3 −2,963 эВ −3,007 эВ

E
(111)
2in1 4 0,154 эВ 0,348 эВ

E
(001)
1on 5 −5,522 эВ −5,370 эВ

E
(001)
2on1 6 −0,218 эВ −0,204 эВ

E
(001)
1in 7 −2,760 эВ −2,885 эВ

E
(001)
2in1 8 0,156 эВ 0,326 эВ
E1
d 1,100 эВ 1,017 эВ

E2
d 0,535 эВ 0,620 эВ

Таблица 2.2: Значения параметров потенциалов.

Параметр Cu-Cu[22] Cu-Pt Pt-Pt
A1 (эВ) 0,000 0,240 −0,216
A0 (эВ) 0,085 0,230 0,107
ξ (эВ) 1,224 2,033 1,904
p 10,939 10,597 10,425
q 2,280 3,606 4,116

r0 (Å) 2,556 2,716 2,986

2.3 Основные результаты второй главы

1. Подобраны параметры РЖЛ потенциалов для описания взаимодействия
Pt-Pt и Cu-Pt в сплавах Pt/Cu(111) и Pt/Cu(001). Потенциалы хорошо
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воспроизводят экспериментальные значения постоянной решетки, энер-
гии связи и объемного модуля упругости платины, а также значения ха-
рактерных энергий и диффузионных барьеров, вычисленных с помощью
ТФП.

2. На основе СОКММК, МУЛ и МСЧ разработан комплекс программ для
моделирования следующих физических процессов: рост пальцеобразных
выростов возле ступеней на поверхности Cu(111) при напылении атомов
платины и формирование фрактальных кластеров на поверхности Cu(111)
при одновременном напылении атомов платины и меди.

62



Глава 3

Исследование формирования
пальцеобразных выростов в
сплаве Pt/Cu(111)

3.1 Результаты СОКММК моделирования

В этом разделе обсуждаются результаты моделирования формирования поверх-
ностного сплава Pt/Cu(111) с помощью СОКММК. Результаты качественно со-
гласуются с экспериментальными данными [38]. Подробное обсуждение меха-
низма формирования сплава представлено в следующем разделе.

На Рисунке 3.1 представлены последовательные стадии формирования по-
верхностного сплава при температуре 315 К и скорости напыления атомов пла-
тины 0,0025 МС/с. Поверхностный сплав формируется возле ступеней. При уве-
личении концентрации атомов платины на ступенях появляются пальцеобраз-
ные выросты. К концу моделирования в вычислительной ячейке оказывалось
по 4–5 пальцеобразных выростов на каждой из ступеней (A и B). Следователь-
но, средняя толщина пальцеобразных выростов составляет 5,1–6,4 нм. Данный
факт согласуется с экспериментом [38].

Пусть L0 – начальная длина ступени (Рисунок 3.1 а), а L – средняя длина
ступени после напыления атомов платины. В качестве количественной меры
средней длины пальцеобразных выростов будем рассматривать относительную
длину l = L/L0 ступени. Зависимость относительной длины l ступеней A и B
от концентрации атомов платины представлена на Рисунке 3.2. Относительная
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Рис. 3.1: Вид сверху на вычислительную ячейку при температуре 315 К и ско-
рости напыления атомов платины 0,0025 МС/с: а) начальная конфигурация, б-
е) конфигурации после напыления 0,01–0,05 МС атомов платины. Коричневым
и оранжевым цветом обозначены атомы меди из подложки и на поверхности,
соответственно. Серым цветом обозначены атомы платины.

длина l монотонно возрастает с увеличением концентрации атомов платины.
Как видно из графика, пальцеобразные выросты на ступени B длиннее, чем на
ступени A. Относительная длина ступеней уменьшается с увеличением скоро-
сти напыления (Рисунок 3.2 а). Это связано с тем, что атомы платины и меди
не успевают перемешиваться при высоких скоростях напыления. При скоростях
напыления более 0,1 МС/с атомы платины и меди не перемешиваются. В та-
ком режиме возле ступеней формируются нанопровода, состоящие из атомов
платины.

Рассмотрим влияние изменения температуры на формирование пальцеоб-
разных выростов при температуре подложки в диапазоне 315±30 К. Зависи-
мость относительной длины l ступеней A и B от концентрации атомов платины
при скорости напыления F = 0,0025 МС/с и различных температурах под-
ложки представлена на Рисунке 3.2 б. Как видно из графиков, относительная
длина пальцеобразных выростов увеличивается с увеличением температуры.
Пальцеобразные выросты на ступени B длиннее, чем на ступени A при всех
температурах. Их относительная длина монотонно увеличивается с увеличени-
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Рис. 3.2: Зависимость относительной длины ступеней A и B от концентра-
ции атомов платины при а) температуре подложки 315 К и скорости напыле-
ния атомов платины 0,001–0,01 МС/с б) скорости напыления атомов платины
0,0025 МС/с и температурах подложки 285–345 К.

ем концентрации атомов платины. При температурах ниже 285 К формирова-
ния пальцеобразных выростов не обнаружено.

В эксперименте [38] помимо пальцеобразных выростов на ступенях было
обнаружено появление кластеров, состоящих из атомов платины и меди. Воз-
можно два механизма формирования таких кластеров. Во-первых, отдельные
атомы меди могут отрываться от ступеней и объединяться с атомами платины
в кластеры. При рассмотренных в данном разделе внешних параметрах ато-
мы меди не отрываются от ступеней, поэтому такой механизм формирования
кластеров не наблюдался. Во-вторых, во время роста пальцеобразного выро-
ста он может истончиться в основании и оторваться от ступени. Данный меха-
низм наблюдался при моделировании. Формирование кластеров, состоящих из
атомов платины и меди, наблюдалось только при малой скорости напыления
атомов платины F < 0,005 МС/с, когда на ступенях образуются достаточно
большие выросты. Вероятность формирования кластеров увеличивается с ро-
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Рис. 3.3: Зависимость относительного числа вторых n2 (сплошная линия) и
третьих n3 (пунктирная линия) соседей от концентрации атомов платины при
скорости напыления атомов платины 0,001–0,01 МС/с и температуре подложки
315 К.

стом температуры. Это связано с увеличением относительной длины ступени
при повышении температуры.

Рассмотрим формирование сверхструктур p(2×2) и (
√

3×
√

3)R30◦ в сплаве
Pt/Cu(111). Нахождение двух атомов платины на расстоянии третьих ближай-
ших соседей энергетически невыгодно (E(111)

2on3 ∼ 0,01 эВ). Это же характерно и
для атомов платины, находящихся на расстоянии вторых ближайших соседей.
Кроме того, анализ величин диффузионных барьеров показывает, что отсут-
ствуют процессы, благодаря которым с высокой вероятностью могли бы фор-
мироваться структуры p(2×2) и (

√
3×
√

3)R30◦. Атомы платины, погруженные
в ступень, распределены случайным образом. Некоторые атомы платины могут
располагаться на расстоянии вторых и третьих ближайших соседей. На Рисун-
ке 3.3 представлена зависимость относительного числа вторых n2 = N2/N1 и
третьих n3 = N3/N1 соседей от концентрации атомов платины, где N1, N2 и N3

– число пар, состоящих из атомов платины, расположенных на расстоянии пер-
вых, вторых и третьих ближайших соседей, соответственно. Значения n2 и n3

стремятся к 1 с ростом концентрации атомов платины. Ситуация n2 = n3 = 1 со-
ответствует монослою, состоящему только из атомов платины. Интересно отме-
тить, что n2 > n3 при всех концентрациях атомов платины. Данный результат
является следствием кинетики перемешивания атомов платины и меди возле
ступеней. Отметим, что небольшие участки сверхструктур в пальцеобразных
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выростах были обнаружены в экспериментальном исследовании [38].

3.2 Кинетика формирования сплава

Рассмотрим процесс напыления атомов платины на поверхность Cu(111) при
температуре 315 К. После напыления атом может перемещаться по поверх-
ности. Этому событию соответствует диффузионный барьер 0,05 эВ (частота
1,4 · 1011 Гц при температуре 315 К) (Рисунок 3.4 а). Также атом платины после
напыления может погрузиться в подложку. Погружение может осуществляться
посредством двух событий в зависимости от наличия в поверхности вакансий.
Диффузионный барьер, соответствующий погружению атома платины в под-
ложку, посредством выталкивания атома меди, равен 0,79 эВ (частота 0,05 Гц
при температуре 315 К) (Рисунок 3.4 б). Так как время моделирования ∼ 10 c,
то этим событием можно пренебречь. При температуре 315 К концентрация
вакансий в поверхности Cu(111) составляет ∼ 10−9. Следовательно, для погру-
жения в поверхность атому необходимо совершить не менее 109 прыжков по
поверхности. Наибольшая ширина террасы в эксперименте составляет около
50 нм [38]. Для присоединения к ступени при движении по такой террасе атому
требуется совершить ∼ 104 прыжков. Следовательно, атом платины не успевает
погрузиться в подложку до присоединения к ступени. В работе рассматрива-
лись скорости напыления атомов платины ≤ 0,01 МС/с, то есть до появления
на поверхности нового атома предыдущий атом успевал совершить порядка 104

прыжков. Таким образом, можно утверждать, что при температуре 315 К все
напыленные атомы платины достигают ступеней. Из этого следует, что для мо-
делирования формирования сплава Pt/Cu(111) можно использовать однослой-
ную модель. Такую модель можно использовать при температурах T . 350 К,
когда можно пренебречь погружением атома платины в подложку после его
напыления на поверхность Cu(111).

Вероятность отрыва атомов меди от ступеней при температуре 315 К ма-
ла. До появления на поверхности Cu(111) атомов платины все1 атомы меди
находятся в ГЦК узлах (Рисунок 2.4 б). Так как атомы платины не взаимодей-
ствуют с атомами меди вдали от ступеней, то можно для упрощения считать,

1Так как концентрация дефектов в поверхности Cu(111) при температуре 315 К незначи-
тельна, то в работе они не рассматриваются.
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Рис. 3.4: а) Диффузия одиночного атома платины по поверхности Cu(111).
б) Погружение одиночного атома платины в поверхность Cu(111). Коричневым
и оранжевым цветом обозначены атомы меди из подложки и на поверхности,
соответственно. Серым цветом обозначены атомы платины.

Рис. 3.5: Наиболее вероятные механизмы a) погружения атома платины в сту-
пень A б) окружения атома платины атомами меди на ступени A. Коричневым
и оранжевым цветом обозначены атомы меди из подложки и на поверхности,
соответственно. Серым цветом обозначены атомы платины.

что атомы платины перемещаются только по ГЦК узлам с помощью длинных
прыжков. В таком случае для перемещения одиночных атомов платины по по-
верхности необходимо использовать значение диффузионного барьера, вычис-
ленное по формуле [158]:

Elong
d = Eshort

d + kT ln 6, (3.1)

где Eshort
d – величина диффузионного барьера для перемещения одиночного

атома между ГЦК и ГПУ узлами, k – постоянная Больцмана, T – температу-
ра подложки. Вычисленное по этой формуле значение диффузионного барьера
равно 0,09 эВ.

При температурах T . 350 К после того как атом платины подходит к сту-
пени он с высокой вероятностью в неё погружается (Рисунок 3.5 а). Далее атом
платины может быть окружен атомами меди. Наиболее вероятный механизм
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этого события представлен на Рисунке 3.5 б. Один из атомов меди рядом с ато-
мом платины выпрыгивает из ступени, а другой атом меди занимает его место.
Диффузионные барьеры этих событий равны 0,29 эВ и 0,47 эВ, соответствен-
но. В результате система переходит в энергетически более выгодное состояние.
Атом платины, окруженный атомами меди, не может перемещаться. Этот про-
цесс приводит к формированию выступа на ступени. Атомы меди возле такого
выступа могут легко выпрыгнуть из ступени и передвигаться вдоль ступени.
Механизм формирования выступов на ступени B аналогичен рассмотренному
процессу на ступени A.

Для формирования пальцеобразных выростов на ступенях атомы меди
должны иметь возможность огибать углы на ступенях. Диффузионные барье-
ры для таких событий представлены на Рисунке 3.6. Все эти барьеры меньше
0,53 эВ. Поэтому атомы меди могут легко передвигаться вдоль ступеней при
температуре подложки 315 К. Однако при меньших температурах атомы меди
много времени проводят в углах между ступенями и пальцеобразные выросты
не формируются. Для формирования пальцеобразного выроста на ступени A
(B) атом меди должен выйти из угла на ступень B (A). Диффузионный барьер
этого события равен 0,53 эВ (0,43 эВ). В результате атомы меди выходят на
ступень A чаще, чем на ступень B. Поэтому для формирования пальцеобразно-
го выроста на ступени B появляется больше возможностей, чем на ступени A.
Это объясняет почему на ступени B при всех рассмотренных значениях скоро-
сти напыления атомов платины и температуры подложки формируются более
длинные пальцеобразные выросты, чем на ступени A.

Наконец, рассмотрим ситуацию, когда сначала один атом платины погру-
зился в ступень и оказался полностью окружен атомами меди, а затем к нему
подходит другой атом платины. Эти два атома платины находятся на расстоя-
нии вторых ближайших соседей (Рисунок 3.7). Второй атом платины может по-
грузиться в ступень. Механизм этого события похож на механизм погружения,
представленный на Рисунке 3.5 а. Но в данном случае вероятность погружения
в ступень меньше из-за более высокой величины диффузионного барьера вто-
рого события. В результате атомы платины редко оказываются на расстоянии
третьих ближайших соседей несмотря на то, что такое распределение атомов
платины энергетически более выгодно. Это объясняет почему число атомов пла-
тины, находящихся на расстоянии вторых ближайших соседей больше, чем на
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Рис. 3.6: Диффузионные барьеры обхода углов, образованных ступенями A и
B, атомом меди. Коричневым и оранжевым цветом обозначены атомы меди из
подложки и на поверхности, соответственно.

Рис. 3.7: Наиболее вероятный механизм погружения атома платины в ступень A
когда рядом находится другой атом платины, погруженный в ступень и окру-
женный атомами меди. Коричневым и оранжевым цветом обозначены атомы
меди из подложки и на поверхности, соответственно. Серым цветом обозначе-
ны атомы платины.

расстоянии третьих ближайших соседей (Рисунок 3.3). Отметим, что обсуж-
даемые выше события являются наиболее вероятными, но не единственно воз-
можными. Тем не менее, они отражают основные тенденции при формировании
поверхностного сплава Pt/Cu(111).

3.3 Учет диффузии димеров

На поверхности (111) возможно три принципиально различных типа прыжка
димеров (Рисунок 3.8). Так как каждый из перемещающихся атомов может
быть как атомом платины, так и атомом меди, то были рассмотрены прыжки
как гомогенных димеров Cu-Cu и Pt-Pt, так и гетерогенных димеров Cu-Pt и
Pt-Cu. При вычислении частот событий для префакторов прыжков димеров
использовалось значение 1013 Гц [83, 159].
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Рис. 3.8: Три различных типа прыжка димера, состоящего из двух атомов пла-
тины на поверхности Cu(111). Коричневым и оранжевым цветом обозначены
атомы меди из подложки и на поверхности, соответственно. Серым цветом обо-
значены атомы платины.

Диффузия гомогенных димеров Cu-Cu связана в основном с перемещением
атомов внутри групп потенциальных ям и не оказывает существенного влия-
ния на структурные изменения в сплаве. Вероятность образования гомогенного
димера Pt-Pt при рассматриваемых температурах, скоростях напыления и кон-
центрациях атомов Pt крайне мала. Поэтому далее будет сравниваться вклад
диффузии одиночных атомов платины с суммарным вкладом диффузии гете-
рогенных димеров Cu-Pt и Pt-Cu.

После напыления на поверхность Cu(111) атом платины подходит к ступени
(Рисунок 3.9 а). В ситуации на Рисунке 3.9 а относительное количество прыж-
ков димеров Cu-Pt на порядок меньше, чем прыжков атома платины. Следо-
вательно, в большинстве случаев атом платины будет погружаться в ступень,
выталкивая при этом атом меди (Рисунок 3.9 б). Как показали вычисления,
в ситуации на Рисунке 3.9 б учет димеров не оказывает какого либо влияния
на результат моделирования. Далее к погруженному атому платины подходит
следующий атом платины (Рисунок 3.9 в). В ситуации на Рисунке 3.9 в отно-
сительное количество прыжков димеров Cu-Pt на несколько порядков больше,
чем прыжков атома Pt. Прыжки гетерогенных димеров приводят перемещению
второго атома платины вдоль ступени, что, в свою очередь, приводит к изме-
нению расстояния между двумя атомами Pt. Существует вероятность того, что
атом платины оказывается окруженным подошедшими к нему атомами меди
(Рисунок 3.9 г). В ситуации, представленной на Рисунке 3.9 г относительное
количество прыжков димеров Cu-Pt на порядок больше, чем прыжков атома
платины. В результате, атом платины медленно перемещается вдоль ступени,
однако скорость его перемещения невелика относительно скорости перемеще-
ния атомов меди вдоль края ступени.
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Рис. 3.9: Конфигурации атомов, возникающих при формировании сплава
Pt/Cu(111) с наибольшей вероятностью. Коричневым и оранжевым цветом обо-
значены атомы меди из подложки и на поверхности, соответственно. Серым
цветом обозначены атомы платины.

Рис. 3.10: Смещение гетерогенного димера Pt-Cu, приводящее к частичному
окружению атома платины атомами меди. Коричневым и оранжевым цветом
обозначены атомы меди из подложки и на поверхности, соответственно. Серым
цветом обозначены атомы платины.

Отметим, что при учете прыжков димеров появляются новые диффузион-
ные пути окружения атома платины атомами меди на ступени. К примеру,
последовательное смещение гетерогенного димера (Рисунок 3.10) приводит к
частичному окружению атома платины, расположенного возле ступени типа
A, атомами меди. Также учет диффузии димеров приводит к изменению рас-
пределения атомов платины по ближайшим соседям. Согласно нашим оценкам,
учет диффузии димеров не приводит к качественным изменениям результатов
моделирования формирования сплава Pt/Cu(111).

3.4 Ускорение моделирования формирования
поверхностного сплава Pt/Cu(111)

На Рисунке 3.11 представлены относительные времена работы алгоритма уско-
рения, КММК алгоритма, а также времени вычисления диффузионных барье-
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ров2. На первом этапе программа вычисляет барьеры, необходимые для моде-
лирования одномерного движения атомов меди вдоль ступеней. После этого на
вычисление барьеров тратится меньше времени до тех пор, пока не появляются
первые атомы платины. После этого одновременно происходят два конкуриру-
ющих процесса. С одной стороны, с увеличением концентрации атомов платины
увеличивается количество возможных событий. С другой стороны, база данных
постоянно пополняется новыми барьерами. Таким образом, относительное вре-
мя, затрачиваемое программой на вычисление барьеров, достигает максимума
и начинает уменьшаться. Как видно из графика, относительное время, затрачи-
ваемое на ускорение, также достигает максимума в некоторый момент времени
после окончания напыления атомов платины. Атомы платины являются источ-
ником появления групп потенциальных ям в сплаве Pt/Cu(111). Кроме того,
атомам платины энергетически выгодно быть окруженными атомами меди. По-
этому после окончания напыления атомов платины их остается все меньше и
меньше на ступенях с течением времени. Следовательно, после окончания на-
пыления атомов платины постепенно исчезает причина появления групп потен-
циальных ям, а вместе с ней и необходимость применения алгоритма ускорения.

На Рисунке 3.12 представлено отношение процессорного времени, затрачи-
ваемого на моделирование формирования сплава в течение одинаковых про-
межутков времени с алгоритмом ускорения и без него. Данная величина ха-
рактеризует относительную эффективность алгоритма ускорения. На Рисун-
ке 3.12 разными цветами изображены области, соответствующие трем харак-
терным этапам моделирования. Эффективность ускорения увеличивается на
первом этапе (концентрация атомов платины 0–0,01 МС), уменьшается на вто-
ром этапе (концентрация атомов платины 0,01–0,03 МС) и остается постоянной
в пределах погрешности на третьем этапе (концентрация атомов платины 0,03–
0,05 МС). Скорость вычислений с использованием алгоритма ускорения уве-
личивается более чем в 5000 раз на каждом этапе. Эффективность ускорения
зависит в первую очередь от размера подсистем. Действительно, процессорное
время, необходимое для формирования подсистемы, имеет порядок O(N 2

trNabs),
гдеNtr – число промежуточных состояний, аNabs – число граничных состояний.
В начале моделирования (этап 1) основное время затрачивается на ускорение

2Вычисления проводились на суперкомпьютере “Ломоносов” на 6-ядерных процессорах
Intel Xeon X5670 с частотой 2,93 ГГц в 12 потоков.
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Рис. 3.11: Отношение времени, затраченного программой на алгоритм ускоре-
ния (АУ), КММК шаги (МК) и на вычисление барьеров (МУЛ) к процессорно-
му времени (ЦП). Сплошной вертикальной линией обозначен момент окончания
напыления атомов платины. Цветными областями обозначены этапы эволюции
системы.

одномерного движения атомов меди возле ступеней. На этом этапе формиру-
ются большие подсистемы, содержащие множество промежуточных состояний.
Ускорение такого движения является времязатратной операцией. Ускорение на
втором этапе более эффективно, чем на первом. В начале этого этапа ускорение
является крайне эффективным, потому что атомов платины достаточно мало и
формируются относительно небольшие подсистемы. При этом, с одной стороны,
с увеличением концентрации атомов платины размеры подсистем увеличивают-
ся, что приводит к уменьшению эффективности ускорения. С другой стороны,
атомы платины постепенно погружаются глубже в ступень, ступени становятся
более грубыми и размер подсистем уменьшается. В конце второго этапа вклад
этих процессов становится примерно равным. В связи с этим, на третьем этапе
эффективность алгоритма ускорения постоянна в пределах погрешности.

3.5 Основные результаты третьей главы

1. С помощью СОКММК моделирования исследовано формирование по-
верхностного сплава Pt/Cu(111). Напыление атомов платины на ступенча-
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Рис. 3.12: Зависимость отношения процессорного времени, затраченного на мо-
делирование эволюции системы в течение одинакового времени с использовани-
ем алгоритма ускорения (t2) и без использования алгоритма ускорения (t1) от
концентрации атомов платины. Цветными областями обозначены этапы эволю-
ции системы. На графике показано 5 точек. Каждая точка на графике является
средним по 100 численным экспериментам. Планки погрешностей представляют
стандартное отклонение от этого среднего значения. Сплошные линии нарисо-
ваны для удобства восприятия.

тую поверхность Cu(111) приводит к формированию возле ступеней паль-
цеобразных выростов при температурах подложки 285–345 К и скоростях
напыления атомов платины менее 0,01 МС/с. Средняя длина пальцеоб-
разных выростов растет при увеличении концентрации атомов платины, с
увеличением температуры подложки и при уменьшении скорости напыле-
ния атомов платины. На ступени типа B длина пальцеобразных выростов
больше, чем на ступени типа A. Пальцеобразные выросты могут истон-
чаться у основания и отрываться от ступени, что приводит к образованию
кластеров, состоящих из атомов платины и меди.

2. Атомы платины расположены случайным образом возле ступеней. Число
атомов платины, расположенных на расстоянии вторых ближайших сосе-
дей, больше, чем число атомов платины, расположенных на расстоянии
третьих ближайших соседей. Учет диффузии димеров не приводит к каче-
ственному изменению результатов моделирования. Показано, что исполь-
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зование метода ускорения, основанного на предложенном методе поиска
границ групп потенциальных ям, приводит к ускорению моделирования
формирования сплава Pt/Cu(111) более чем в 5000 раз.
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Глава 4

Исследование формирования
фрактальных кластеров в
сплаве Pt/Cu(111)

Как было показано в экспериментальных исследованиях [38, 40, 41], в медно
платиновом сплаве на поверхности Cu(111) при температуре подложки 300–
315 K наблюдается рост фрактальных кластеров. Однако концентрация атомов
платины в данных работах не была измерена. Для того, чтобы узнать как отно-
сительная концентрация атомов платины (nPt/ntot) влияет на свойства кластера
было проведено СОКММК моделирование с различными значениями отноше-
ния nPt/ntot от 0 до 1, где nPt – число атомов платины в кластере, а ntot – полное
число атомов в кластере.

4.1 Результаты СОКММК моделирования

Полная скорость напыления равна сумме скоростей напыления атомов плати-
ны и меди: F = FPt + FCu, и FPt/FCu = nPt/nCu (nCu – число атомов меди
в кластере). На Рисунке 4.1 а–е представлены результаты СОКММК модели-
рования при температуре 300 К и скорости напыления F = 0,025 МС/с. Все
представленные на Рисунке кластеры содержат 4000 атомов. При отсутствии
атомов платины формируются шестиугольные кластеры из атомов меди (Ри-
сунок 4.1 а), ранее обнаруженные в эксперименте [160] и моделировании [129].
При относительной концентрации атомов платины от 0,2 до 0,6 формируют-
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Рис. 4.1: Вид сверху на вычислительную ячейку после напыления 4000 атомов
при скорости напыления атомов 0,025 МС/с и температурах подложки 300 К
(а–е) и 200 К (ж–м). Относительная концентрация атомов платины на Рисунках
(а,ж) равна 0, (б,з) – 0,2, (в,и) – 0,4, (г,к) – 0,6, (д,л) – 0,8, (е,м) – 1,0. Длина
масштабной линейки равна 10 нм. Оранжевые шарики символизируют атомы
меди, а серые – атомы платины. Рисунок на вставке на Рисунке (д) взят из
работы [40]. Длина масштабной линейки на вставке равна 50 нм.
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ся асимметричные фрактальные кластеры (Рисунок 4.1 б–г). При повышении
относительной концентрации атомов платины формируются кластеры с осью
симметрии третьего порядка (Рисунки 4.1 д–е). Интересно отметить, что фрак-
тальный кластер, изображенный на Рисунке 4.1 д, очень похож на обнаружен-
ный в экспериментальной работе [40] (см. вставку на Рисунке 4.1 д). Наконец,
кластер, состоящий только из атомов платины (Рисунок 4.1 е), является ком-
пактным, но его форма не является треугольной.

Известно, что при понижении температуры кластеры становятся более раз-
ветвленными [58]. На Рисунке 4.1 ж–м представлены результаты СОКММК
моделирования при температуре 200 К и скорости напыления F = 0,025 МС/с.
При такой температуре как кластеры, состоящие только из атомов меди, так и
кластеры, состоящие только из атомов платины, обладают осью симметрии тре-
тьего порядка (Рисунок 4.1 ж,м). Понижение симметрии кластеров, состоящих
из атомов меди, связано с кинетикой формирования сплава и будет подробно
обсуждаться в следующем разделе. Форма кластеров, состоящих как из атомов
меди, так и из атомов платины, является промежуточной между треугольной
и сильно разветвленной (Рисунок 4.1 з–л). При сравнении Рисунка 4.1 б–д и
Рисунка 4.1 з–л обнаруживаются две особенности: (1) при температуре 200 К
фрактальные кластеры являются более разветвленными, чем при комнатной
температуре, (2) наиболее разветвленные кластеры образуются при относитель-
ной концентрации атомов платины близкой к 0,5 (т.е. когда nPt ≈ nCu).

Диффузионный барьер, связанный с присоединением атома меди к ступе-
ни равен 0,03 эВ, а обратный – 0,58 эВ. Следовательно, отрыв атомов меди от
ступени маловероятен при температурах T . 250 K. Поэтому при напылении
только атомов платины на поверхность Cu(111) при температуре 200 К долж-
ны формироваться только кластеры с большой концентрацией атомов платины
(Рисунок 4.1 м). При комнатной температуре атомы меди могут отрываться от
ступеней и взаимодействовать с атомами платины. Поэтому при комнатной тем-
пературе могут формироваться смешанные фрактальные кластеры, состоящие
из атомов платины и меди. Отметим, что экспериментальные изображения, по-
лученные с помощью СТМ иглы (см. вставку на Рисунок 4.1 д), больше похожи
на смешанный кластер, состоящий из атомов платины и меди, чем на кластер,
состоящий только из атомов платины.

Для количественного описания степени разветвленности кластера исполь-
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зовались две величины: относительная длина границы кластера и фракталь-
ная размерность [161]. Относительная длина границы кластера – это отноше-
ние числа граничных атомов к полному числу атомов в кластере. Определе-
ние фрактальной размерности фрактального кластера непростая задача, так
как эти кластеры строго математически не являются фракталами. Поэтому (1)
фрактальная размерность может зависеть от числа атомов и (2) при рассматри-
ваемом размере кластеров методы вычисления фрактальной размерности дают
большую погрешность. Далее будут представлены результаты, полученные для
кластеров, состоящих из 1000 и 4000 атомов. В работе будут сравниваться три
широко используемых метода вычисления фрактальной размерности: согласно
определению Колмогорова [162, 163] (Метод 1), метод исследования зависимо-
сти массы кластера от его радиуса [75, 161] (Метод 2) и метод, основанный на
вычислении корреляционных функций [72, 161] (Метод 3). Эти методы будут
более подробно описаны в следующем разделе.

Зависимость фрактальной размерностиDF и относительной длины границы
кластера L от скорости напыления представлена на Рисунке 4.2 а. Относитель-
ная концентрация атомов платины равна 0,5 (т.е. nPt = nCu) и температура под-
ложки 200 К, что соответствует сильно разветвленным фрактальным класте-
рам. Относительная длина границы кластера L монотонно увеличивается с уве-
личением скорости напыления F . Зависимость L(F ) хорошо аппроксимируется

логарифмической функцией L(F ) = a ln
F

[МС/с]
+ b, где a = 0,023 и b = 0,556

в случае кластера, состоящего из 1000 атомов и a = 0,024 и b = 0,535 в случае
кластера, состоящего из 4000 атомов. При всех значениях скорости напыления
F относительная длина границы кластера больше у кластеров меньшего раз-
мера. Вместе с этим, фрактальная размерность DF монотонно уменьшается с
увеличением скорости напыления F . Эта зависимость также хорошо аппрокси-

мируется логарифмической функцией DF (F ) = a ln
F

[МС/с]
+ b, где a = −0,008

и b = 1,693. В данном случае используется одна линия для аппроксимации ре-
зультатов, полученных с помощью всех трех методов для больших (4000 атомов)
и малых (1000 атомов) кластеров, поскольку фрактальная размерность идеаль-
ного самоподобного фрактального кластера не должна зависеть от его размера
и метода вычисления фрактальной размерности. Видно, что фрактальная раз-
мерность медленно меняется в диапазоне 0,001 МС/с 6 F 6 1 МС/с. При
увеличении скорости напыления в 1000 раз значение фрактальной размерности
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Рис. 4.2: Зависимость фрактальной размерности и относительной длины грани-
цы кластера от а) скорости напыления и б) температуры подложки. Фракталь-
ным размерностям маленьких (1000 атомов) и больших (4000 атомов) кластеров
соответствуют пустые и заполненные значки, соответственно. Относительная
концентрация атомов платины 0,5. Температура подложки на Рисунке а) равна
200 К. Скорость напыления атомов на рисунке б) равна 0,025 МС/с. Пунктир-
ные линии на верхних графиках соответствуют значениями фрактальной раз-
мерности 5/3 и 2. Результаты моделирования на рисунке а) аппроксимированы
с помощью логарифмических функций, а на рисунке б) – с помощью уравнения
(4.7) (верхний график) и полиномиальных функций (нижний график).

уменьшается только на 0,05. Поэтому, для уменьшения времени, необходимо-
го для проведения вычислений, в работе было использовано значение скорости
напыления 0,025 МС/с.

На Рисунке 4.2 б представлена зависимость фрактальной размерности DF

и относительной длины границы кластера L от температуры подложки T .
Скорость напыления атомов равна 0,025 МС/с, а относительная концентра-
ция атомов платины в кластере равна 0,5 (т.е. nPt = nCu) при всех значениях
температуры. Фрактальная размерность монотонно увеличивается от значения
DF ≈ 5/3 при температуре 100 К до значения DF ≈ 1,9 при температуре 325 К.
Фрактальная размерность DF = 2 соответствует случаю компактного класте-
ра, а фрактальная размерность DF = 5/3 соответствует случаю фрактального
кластера в модели диффузионно-лимитированного роста (ДЛР) [72, 73]. Анало-
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гичный переход от фрактальных кластеров к компактным кластерам при уве-
личении температуры был ранее представлен в работе [164]. Этот постепенный
переход можно объяснить в обобщенной модели дифузионно-лимитированного
роста (ОДЛР), в которой учитывается эффективное значение диффузионного
барьера Eedge прыжка атома вдоль ступеней [75]. Сплошная линия на верхнем
графике на Рисунке 4.2 б представляет собой фрактальную размерность, вы-
численную с помощью ОДЛР.

Относительная длина границы кластера монотонно уменьшается с увеличе-
нием температуры. Этот факт также говорит о том, что кластер при увели-
чении температуры становится более компактным. Для компактных кластеров
L(N) ∼ N−0,5, где N – число атомов в кластере, и L(N) ∼ 2L(4N). Из Ри-
сунка 4.2 б видно, что (1) DF < 2 и (2) L(N) ≈ L(4N) при всех значениях
температуры T < 325 К. Следовательно, при относительной концентрации ато-
мов платины в кластере равной 0,5 форма смешанных кластеров, состоящих из
атомов платины и меди, близка к фрактальной в широком диапазоне скоростей
напыления атомов и температур подложки.

Рассмотрим два температурных режима: 300 К (при этой температуре фор-
мирование смешанных кластеров, состоящих из атомов платины и меди, на-
блюдалось в эксперименте [40]) и 200 К (при этой температуре должен наблю-
даться рост более разветвленных фрактальных кластеров при одновременном
напылении атомов платины и меди, согласно результатам моделирования). За-
висимости фрактальной размерности DF и относительной длины границы кла-
стера L от относительной концентрации атомов платины nPt/ntot в кластере
при температурах подложки 200 К и 300 К представлены на Рисунке 4.3 a и
Рисунок 4.3 б, соответственно. В обоих случаях скорость напыления составля-
ла 0,025 МС/с. Интересно сравнить данные результаты с изображениями вы-
числительной ячейки, представленными на Рисунке 4.1. Если nPt/ntot = 0 и
T = 300 K, то DF = 2 и L(N) ≈ 2L(4N) (Рисунок 4.3 б), где N – число ато-
мов в кластере. Видно, что кластеры, состоящие только из атомов меди, явля-
ются компактными при комнатной температуре (Рисунок 4.1 а). Фрактальная
размерность кластеров, состоящих только из атомов меди, равна DF ≈ 2 при
T = 200 K, но отношение L(N)/L(4N) = 1,513 меньше 2 (Рисунок 4.3 а). В дан-
ном случае кластеры, состоящие только из атомов меди, еще не являются фрак-
тальными кластерами, но уже не являются компактными (см. Рисунок 4.1 ж).
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Рис. 4.3: Зависимость фрактальной размерности и относительной длины грани-
цы кластера от относительной концентрации атомов платины при температуре
подложки а) 200 К и б) 300 К. Фрактальным размерностям маленьких (1000 ато-
мов) и больших (4000 атомов) кластеров соответствуют пустые и заполненные
значки, соответственно. Скорость напыления атомов равна 0,025 МС/с. Пунк-
тирные линии на верхних графиках соответствуют значениями фрактальной
размерности 5/3 и 2. Результаты моделирования аппроксимированы с помо-
щью уравнения (4.7) (верхние графики) и полиномиальных функций (нижние
графики).

Аналогичная ситуация наблюдается в случае кластеров, состоящих только из
атомов платины, при температуре 300 К (Рисунок 4.1 е и Рисунок 4.3 б). Во
всех остальных случаях, представленных на Рисунке 4.1, кластеры являются
фрактальными кластерами: DF < 2 и L(N)/L(4N) < 2. У зависимостей, пред-
ставленных на Рисунках 4.3 a и 4.3 б есть несколько похожих особенностей:
(1) максимум зависимости L(nPt/ntot) соответствует минимуму зависимости
DF (nPt/ntot) и (2) минимум отношения L(N)/L(4N) соответствует максиму-
му зависимости L(nPt/ntot)

1. Экстремальные значения функций DF (nPt/ntot),
L(nPt/ntot) и L(N)/L(4N) соответствуют наиболее разветвленным фракталь-

1Относительная длина границы кластера L и фрактальная размерность DF могут за-
висеть от четырех параметров: числа атомов в кластере N , относительной концентрации
атомов платины nPt/ntot, скорости напыления атомов F и температуры подложки T . Если
значения некоторых из этих параметров зафиксированы, то для удобства они опущены. К
примеру, L(N) ≡ L(N, nPt/ntot = const, F = const, T = const).

83



ным кластерам. Стоит отметить, что эти экстремальные значения соответству-
ют различным относительным концентрациям атомов платины: nPt/ntot ≈ 0,4

при 300 К и nPt/ntot ≈ 0,6 при 200 К. Эту особенность и немонотонную зави-
симость фрактальной размерности DF (nPt/ntot) можно объяснить с помощью
ОДЛР если предположить, что среднее значение диффузионного барьера для
прыжка атома вдоль ступени Eedge зависит от отношения nPt/ntot.

4.2 Кинетика формирования фрактальных кла-
стеров

Обсудим основные результаты моделирования формирования фрактальных
кластеров, состоящих из атомов меди и платины на поверхности Cu(111): (1) пе-
реход от шестиугольной формы кластера к треугольной при увеличении от-
носительной концентрации атомов платины nPt/ntot при температуре 300 К и
(2) немонотонную зависимость фрактальной размерности от отношения nPt/ntot
и интерпретацию этого явления в рамках модели ОДЛР.

4.2.1 Форма кластеров

Форма кластеров зависит от соотношения между величинами диффузионных
барьеров, соответствующих огибанию углов и прыжкам вдоль ступени, и зна-
чением скорости напыления атомов. Симметрия кластера определяется анизо-
тропией барьеров, соответствующих огибанию углов [76, 165]. Если величины
диффузионных барьеров для перемещения атомов вдоль ступеней A и B равны
значениям диффузионных барьеров для обратных событий, то симметрия кла-
стера и симметрия подложки должны совпадать. Следовательно, кластеры на
поверхности (111) кристалла с ГЦК решеткой должны обладать осью симмет-
рии шестого порядка. Если анизотропия диффузионных барьеров для огиба-
ния углов нарушает данную симметрию, то кластер обладает осью симметрии
третьего порядка. Обсудим данный эффект на примере кластеров, состоящих
только из атомов меди либо только из атомов платины, на поверхности Cu(111).

Диффузионные барьеры для огибания углов атомом меди при перемеще-
нии вдоль края кластера, состоящего из атомов меди, представлены на Рисун-
ке 4.4 а. Энергии атома меди возле ступени A и ступени B совпадают, но на-
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блюдается анизотропия в диффузионных барьерах. Для перехода со ступени A
на ступень B атому меди необходимо перепрыгнуть со ступени A на угол (вели-
чина диффузионного барьера равна EA→C = 0,29 эВ), а затем спрыгнуть с угла
на ступень B (величина диффузионного барьера равна EC→B = 0,13 эВ). Вели-
чины диффузионных барьеров для обратных событий равны EB→C = 0,40 эВ
и EC→A = 0,02 эВ. В обоих случаях эффективные значения диффузионного
барьера для огибания угла равны Eeff = EA→C + EC→B = EB→C + EC→A =

0,42 эВ. Следовательно, частота события, связанного с огибанием угла, рав-
на νeff = ν0 exp (−Eeff/kT ) = 9 · 105 с−1 при 300 К и νeff = 26 с−1 при
200 К. Мобильность атомов при движении вдоль края кластера определяется
соотношением между частотой огибания углов и частотой напыления атомов
ν+ = F · NML ≈ 4 · 103 с−1, где F = 0,025 МС/с – скорость напыления ато-
мов и NML ≈ 1,6 · 105 – число атомов в монослое (в вычислительной ячейке).
Видно, что νeff(T = 300 K)� ν+ � νeff(T = 200 K). Следовательно, при тем-
пературе 300 К атомы меди без затруднений перемещаются вокруг кластера,
состоящего из атомов меди, поэтому данный кластер обладает осью симметрии
шестого порядка (см. Рисунок 4.1 а). Но движение атомов меди вокруг кла-
стера, состоящего из атомов Cu при температуре 200 К затруднено. Поэтому
при температуре 200 К анизотропия в барьерах EC→A и EC→B будет играть
ключевую роль в формировании кластеров, состоящих только из атомов меди.
Действительно, если атом меди находится в положении C, то на ступень A он
выпрыгивает в 70 раз чаще, чем на ступень B. В результате, кластер растет в
сторону, перпендикулярную ступени A, и обладает осью симметрии третьего по-
рядка (см. Рисунок 4.1 ж). Отметим, что природа этого эффекта кинетическая
и не связана с разностью между энергиями атома меди возле разных ступеней.

Проведем аналогичный анализ для кластеров, состоящих только из атомов
платины, на поверхности Cu(111). В данном случае диффузионные барьеры
прыжков, связанных с огибанием углов, равны EA→C = 0,38 эВ, EC→B =

0,29 эВ, EB→C = 0,65 эВ и EC→A = 0,08 эВ (Рисунок 4.4 г). Энергия атома пла-
тины, расположенного возле ступени B, меньше, чем возле ступени A. Но при
рассматриваемых температурах не происходит огибания углов2: νeff = 1,8 с−1

при 300 К, νeff = 2,3 · 10−6 с−1 при 200 К и ν+ � νeff(T = 300K) �
2Для оценки частоты νeff используется значение среднего эффективного диффузионного

барьера Eeff = (EA→C + EC→B + EB→C + EC→A)/2 = 0,7 эВ.
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Рис. 4.4: Величины диффузионных барьеров (в эВ) для огибания углов атомами
меди (а, в) и платины (б, г). Оранжевые шарики символизируют атомы меди,
серые – атомы платины.

νeff(T = 200K). Поэтому, если атом платины находится в положении C, то он
выпрыгивает на ступень A в 104 (2 · 107) раз чаще, чем на ступень B при темпе-
ратуре 300 К (200 К). Следовательно, при рассматриваемых температурах кла-
стеры, состоящие только из атомов платины, растут перпендикулярно ступеням
типа A и обладают осью симметрии третьего порядка (см. Рисунок 4.1 е,м).

Анализ формирования смешанных кластеров, состоящих из атомов плати-
ны и меди, существенно более сложен из-за огромного числа возможных кон-
фигураций. Рассмотрим, к примеру, два случая: (1) диффузию атома плати-
ны возле кластера, состоящего только из атомов меди (Рисунок 4.4 б), и (2)
диффузию атома меди возле кластера, состоящего только из атомов платины
(Рисунок 4.4 в). В случае (1) анизотропия, связанная с различием в значе-
ниях диффузионных барьеров для перемещения атома возле углов, меньше,
чем в рассмотренных выше случаях. Величины диффузионных барьеров рав-
ны EA→C = 0,58 эВ, EC→B = 0,14 эВ, EB→C = 0,66 эВ и EC→A = 0,08 эВ;
ν+ � νeff(T = 300K) � νeff(T = 200K), и огибания углов не происходит ни
при 200 К, ни при 300 К. Но exp ((EC→B − EC→A)/kT ) ≈ 10 (32) при 300 К
(200 К) и распределение атомов платины между ступенями A и B кластера, со-
стоящего из атомов меди, более изотропно, чем в случае кластера, состоящего
из атомов платины. Второй случай более интересен в связи с тем, что у диф-
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фузионных барьеров наблюдается инвертированная анизотропия в сравнении
с рассмотренными ранее случаями. В данном случае диффузионные барьеры
для огибания углов равны EA→C = 0,48 эВ, EC→B = 0,02 эВ, EB→C = 0,38 эВ и
EC→A = 0,12 эВ (Рисунок 4.4 в). Это означает, что атомы меди, находящиеся в
углу кластера, состоящего из атомов платины, чаще выпрыгивают на ступень
B, чем на ступень A. Наличие событий, связанных с инвертированной анизотро-
пией приводит к исчезновению оси симметрии третьего порядка в смешанных
кластерах, состоящих из атомов платины и меди, даже при температуре 200 К
(см., например, Рисунок 4.1 л). Наличие таких событий также ускоряет переход
от кластеров с осью симметрии шестого порядка к кластерам с осью симметрии
третьего порядка при температуре 300 К.

4.2.2 Фрактальная размерность кластеров

Рассмотрим методы вычисления фрактальной размерности. Самым простым
методом (Метод 1) является вычисление фрактальной размерности, согласно
определению

DF = lim
ε→0

lnN(ε)

ln (1/ε)
, (4.1)

где N(ε) – минимальное число n-мерных кубов с длиной ребра ε, необходимых
для того, чтобы покрыть весь фрактальный кластер. Принимая во внимание
симметрию поверхности Cu(111), в данной работе фрактальные кластеры по-
крывались равносторонними треугольниками с длиной стороны ε =

nr0

[Å]
, где r0

– расстояние между ближайшими соседями в кристалле Cu и n ∈ N. В данном
случае N(ε) – минимальное число равносторонних треугольников, содержащих
атомы меди или платины, находящиеся на поверхности. На практике можно
построить зависимость lnN(ε) от ln(ε) и аппроксимировать линейную часть
зависимости функцией

lnN(ε) = A−DF ln(ε). (4.2)

Однако для кластеров, содержащих 1000 или 4000 атомов, линейная аппрок-
симация (4.2) дает заниженные значения фрактальной размерности (DF < 2)
компактных треугольных и шестиугольных кластеров. Для того чтобы принять
во внимание конечность размера кластера для аппроксимации была использо-
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вана следующая функция

lnN(ε) = A−DF ln(ε) +B exp (C ln(ε)) , (4.3)

где A, B и C – константы. Обсуждение применения нелинейных функций для
вычислении фрактальной размерности можно найти в книге [161].

Другим широко распространенным методом вычисления фрактальной раз-
мерности (Метод 2) является метод исследования зависимости массы кластера
от его радиуса [75, 161]. В круге, радиуса R с центром в центре роста фрак-
тального кластера, находится N(R) ∼ RDF атомов. Можно аппроксимировать
зависимость lnN(R) от lnR с помощью нелинейной функции

lnN(R) = A+DF ln
R

[Å]
+B exp

(
C ln

R

[Å]

)
, (4.4)

где A, B и C – некоторые константы.
Фрактальную размерность кластера можно также вычислить (Метод 3)

с помощью анализа корреляционной функции плотности распределения ато-
мов [72, 161]

C(r) = N−1

〈∑
r′

ρ(r′)ρ(r′ + r)

〉
, (4.5)

где плотность ρ(r) равна 1 в случае если узел занят атомом и равна 0 для всех
остальных узлов, N – число атомов в кластере, а угловые скобки представ-
ляют усреднение по всем направлениям r. В случае фрактальных кластеров,
расположенных на некоторой поверхности, C(r) ∼ rDF−2. С помощью этого
выражения можно определить DF , аппроксимируя соответствующую дважды
логарифмическую зависимость с помощью нелинейной функции

lnC(r) = A+ (DF − 2) ln
r

[Å]
+B exp

(
C ln

r

[Å]

)
, (4.6)

где A, B и C – некоторые константы.
Как видно из Рисунков 4.2 и 4.3, значения, полученные с помощью этих трех

методов, качественно согласуются друг с другом. Отсутствие количественного
согласия связано с небольшим размером кластеров. Видно, что использование
метода определения зависимости массы кластера от его радиуса приводит к
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заниженному значению фрактальной размерности некомпактного (но не фрак-
тального) кластера, состоящего только из атомов платины, при температуре
300 К (Рисунок 4.1 е) и кластера, состоящего только из атомов меди, при темпе-
ратуре 200 К (Рисунок 4.1 ж). Сравнение результатов, полученных с помощью
разных методов, позволяет оценить систематическую погрешность вычисления
фрактальной размерности как δDF ≈ 0,1. Данная погрешность сопоставима по
порядку с величиной случайной погрешности определения фрактальной раз-
мерности с помощьюМетода 1. Большие значения случайной и систематической
погрешностей указывают, в первую очередь, на то, что фрактальные кластеры,
состоящие из N ≤ 4000 атомов, не являются фракталами в строго матема-
тическом смысле. С другой стороны, использование фрактальной размерности
дает возможность четко отличать фрактальные кластеры от некомпактных. С
этой точки зрения фрактальная размерность является более удобной характе-
ристикой кластера, чем относительная длина его границы. Тем не менее, для
того, чтобы полностью охарактеризовать структуру кластера, также необхо-
дима информация об относительной длине его границы. Например, фракталь-
ные размерности кластера, состоящего только из атомов меди, при температу-
ре 300 К и кластера, состоящего только из атомов платины, при температуре
300 К одинаковы. В то же время, анализ относительной длины границы класте-
ров позволяет прийти к заключению, что кластер, состоящий только из атомов
меди, является компактным, а кластер, состоящий только из атомов платины,
не является компактным. Далее будем рассматривать усредненные значения
фрактальной размерности.

Как видно из Рисунков 4.2 и 4.3, фрактальная размерность кластеров ме-
няется от 5/3 до 2. Данный результат согласуется с ОДЛР [75, 166]. Согласно
этой модели фрактальная размерность равна

DF =
4
√
ν0t exp(−Eedge/2kT ) + 5

2
√
ν0t exp(−Eedge/2kT ) + 3

, (4.7)

где ν0 = 1012 с−1 – частотный префактор, k – постоянная Больцмана, T –
температура подложки, Eedge – эффективный диффузионный барьер переме-
щения атома вдоль края кластера, а время t определяется временем диффузии
вдоль краев кластеров. В общем случае оба параметра Eedge и t могут зависеть
от скорости напыления атомов F , температуры подложки T и относительной
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концентрации атомов платины nPt/ntot. Значение диффузионного барьера Eedge

должно быть согласованным с величинами диффузионных барьеров, вычислен-
ных с помощью МУЛ и использованных в СОКММК.

Зависимость Eedge от отношения nPt/ntot интуитивно понятна. Действитель-
но, отношение nPt/ntot определяет компонентный состав кластера и искривлен-
ность ступеней, и, как следствие, величину эффективного диффузионного ба-
рьера Eedge. На Рисунке 4.5 представлены некоторые диффузионные барьеры
прыжков вдоль ровных ступеней смешанного кластера, состоящего из атомов
платины и меди. Величины диффузионных барьеров прыжков атомов меди
вдоль ступеней, состоящих из атомов меди (перемещения A → B и B → A на
Рисунке 4.5 а), равны 0,22 эВ (ступень A) и 0,31 эВ (ступень B). Поэтому диф-
фузионный барьер Eedge должен быть не меньше 0,22 эВ и не больше 0,31 эВ в
случае кластера, состоящего только из атомов меди. Величины диффузионных
барьеров прыжков атомов платины вдоль ступеней, состоящих из атомов пла-
тины (перемещения A→ B и B → A на Рисунке 4.5 г), равны 0,31 эВ (ступень
A) и 0,65 эВ (ступень B). Поэтому значение Eedge в случае кластера, состоящего
только из атомов платины должно быть не меньше 0,31 эВ и не больше 0,65 эВ.
В результате, кластер, состоящий из атомов платины, более разветвлен, чем
кластер, состоящий из атомов меди (см. Рисунок 4.1 ж,м и Рисунок 4.3 а).

Теперь обсудим что происходит в случае смешанного кластера, состояще-
го из атомов платины и меди. В случае, если атом меди перемещается вдоль
ступени, состоящей из атомов меди (Рисунок 4.5 а), то он притягивается к ато-
му платины. Величины диффузионных барьеров для перемещений C → B и
D → E равны 0,50 эВ (ступень A) и 0,74 эВ (ступень B). В результате полу-
чаем, что: (1) величина диффузионного барьера Eedge увеличивается и (2) ато-
мы меди окружают атом платины (см. Главу 3), что приводит к увеличению
кривизны ступеней. Число изломов3 на ступени возрастает с увеличением кри-
визны ступени, что также приводит к увеличению Eedge (Рисунок 3.6). Если
атом платины погружается в ступень, а другой атом платины движется вдоль
ступени, то они отталкиваются друг от друга (Рисунок 4.5 б). Тем не менее,
величина эффективного диффузионного барьера увеличивается. Это связано с
тем, что значения диффузионных барьеров для перемещения атома платины
вдоль ступени, состоящей из атомов меди (перемещения A → B и B → A на

3В английской литературе в данной ситуации используется термин "kink".
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Рис. 4.5: Значения диффузионных барьеров (в эВ) прыжков атомов меди (а,
в) и платины (б, г) вдоль краев кластеров. Оранжевые шарики символизируют
атомы меди, серые – атомы платины.

Рисунке 4.5 б), выше, чем в случае движения атома меди: 0,56 эВ (ступень A)
и 0,59 эВ (ступень B). Погружение атома меди в ступень, состоящую из атомов
платины, очень похоже на рассмотренный выше случай. Атомы платины и меди
притягиваются друг у другу (Рисунок 4.5 г). Диффузионные барьеры прыжков,
соответствующих отдалению атома платины от атома меди, C → B и D → E

равны 0,43 эВ (ступень A) и 0,68 эВ (ступень B). Погружение атома платины
в ступень приводит к увеличению кривизны ступени и увеличению диффузи-
онного барьера Eedge. Атомы меди отталкиваются друг от друга на ступени,
состоящей из атомов платины (Рисунок 4.5 в). Величина диффузионного ба-
рьера, связанного с перемещением атома меди вдоль ступени A, состоящей из
атомов платины (перемещения A→ B и B → A на Рисунке 4.5 в), выше, чем в
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Рис. 4.6: Зависимость величины среднего диффузионного барьера для пере-
мещения возле краев кластера Eedge от относительной концентрации атомов
платины в кластере. Результаты моделирования аппроксимированы с помощью
кубического полинома (4.8). Максимумы кривых показаны с помощью пунктир-
ных линий.

случае перемещения атома платины: 0,43 эВ вместо 0,31 эВ4. Обобщая приве-
денный выше анализ диффузионных барьеров, можно утверждать, что значе-
ние эффективного диффузионного барьера Eedge должно нелинейным образом
зависеть от относительной концентрации атомов платины nPt/ntot и должно
иметь максимум для смешанных кластеров, состоящих из атомов платины и
меди,.

Для количественного анализа зависимости Eedge (nPt/ntot) рассмотрим сле-
дующую процедуру. Зависимость фрактальной размерности от температуры
подложки (Рисунок 4.2 б) можно аппроксимировать с помощью ОДЛР (4.7) [75].
Значения 〈

√
ν0t〉T = 4,8 · 104 и 〈Eedge〉T = 0,49 эВ дают наилучшую аппрок-

симацию. На Рисунке 4.2 б фрактальная размерность при этих параметрах
представлена сплошной линией. Для того, чтобы подчеркнуть, что значения
Eedge и

√
ν0t усреднены по диапазону температур от 100 К до 325 К, будем

использовать обозначение 〈. . . 〉T . Частотный префактор ν0 равен 1012 с−1, сле-
довательно, среднее время диффузии атома вдоль ступени можно оценить как
2,3 · 10−3 с. Параметры Eedge и

√
ν0t входят в формулу (4.7) неэквивалентным

4Возле края ступени B наблюдается противоположная ситуация: диффузионный барьер
для атома меди (0,36 эВ) ниже, чем для атома платины (0,65 эВ).
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образом. Диффузионный барьер Eedge входит в экспоненту, а
√
ν0t – в пре-

фактор. Поэтому, можно учитывать только зависимость Eedge от отношения
nPt/ntot, а

√
ν0t = 4,8 · 104 считать постоянным. Тогда величины диффузион-

ных барьеров Eedge можно вычислить для каждого значения nPt/ntot, исполь-
зуя усредненное значение фрактальной размерности на Рисунке 4.3 и уравнение
(4.7). Таким образом были получены значения диффузионных барьеров Eedge

при температурах 200 К и 300 К (Рисунок 4.6). Величины диффузионных ба-
рьеров согласуются с нашими качественными рассуждениями, основанными на
анализе простых диффузионных барьеров. Значения Eedge при nPt/ntot = 0,5

и температурах 200 К и 300 К близки к значению 〈Eedge〉T = 0,49 эВ. Зависи-
мости Eedge (nPt/ntot) могут быть аппроксимированы с помощью кубического
полинома

Eedge(x) = a0 + a1x+ a2x
2 + a3x

3, (4.8)

где x = nPt/ntot, a0 = 0,288, a1 = 0,445, a2 = −0,023, a3 = −0,395 при 200 K
и a0 = 0,299, a1 = 1,088, a2 = −1,621, a3 = 0,602 при 300 К. Максимум
функции (4.8) соответствует значению отношения nPt/ntot = 0,59 при 200 К
и nPt/ntot = 0,45 при 300 К. После подстановки (4.8) в (4.7) получаются глад-
кие зависимости Eedge от относительной концентрации атомов платины nPt/ntot

(сплошные линии на Рисунке 4.3). Обобщая приведенные выше результаты,
приходим к заключению, что немонотонную зависимость фрактальной размер-
ности от отношения nPt/ntot можно объяснить в рамках ОДЛР если предпо-
ложить, что зависимость диффузионного барьера Eedge от отношения nPt/ntot
имеет форму (4.8).

4.3 Основные результаты четвертой главы

1. С помощью СОКММК моделирования исследован рост фрактальных кла-
стеров, состоящих из атомов платины и меди, на поверхности Cu(111) при
различных относительных концентрациях атомов платины, температурах
подложки 200 и 300 К и скоростях напыления 0,001–1 МС/с. Обнаружено,
что фрактальная размерность кластеров при увеличении скорости напы-
ления логарифмически уменьшается, в то время как относительная длина
границы – логарифмически увеличивается. Форма кластеров слабо зави-
сит от скорости напыления атомов. Показано, что для классификации
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формы фрактального кластера необходимо знать как его фрактальную
размерность, так и относительную длину его границы.

2. При увеличении температуры подложки фрактальная размерность кла-
стеров монотонно увеличивается, а относительная длина границы моно-
тонно уменьшается. Зависимость фрактальной размерности от темпера-
туры хорошо аппроксимируется с помощью зависимости, полученной в
ОДЛР.

3. Увеличение относительной концентрации атомов платины при темпера-
туре 300 К приводит к переходу от кластеров, обладающих осью симмет-
рии шестого порядка, к кластерам, обладающим осью симметрии третьего
порядка. При температуре 200 К и относительной концентрации атомов
платины 0.6 предсказан рост фрактальных кластеров с фрактальной раз-
мерностью близкой к 5/3. Изменение формы кластера можно объяснить
с помощью анализа анизотропии барьеров, связанных с огибанием углов,
а немонотонную зависимость фрактальной размерности от относительной
концентрации атомов платины – с помощью ОДЛР. Также в работе пред-
ставлено обобщение ОДЛР на зависимость от концентрации.
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Глава 5

Исследование формирования
и свойств сплава Pt/Cu(001)

Рассмотрим напыление атомов платины на поверхность Cu(001). Диффузион-
ный барьер, соответствующий погружению атома платины в поверхность на
место атома меди (Рисунок 5.1 а)) равен 0,53 эВ (частота 1,3 · 103 Гц). Диф-
фузионный барьер, соответствующий перемещению атома платины по поверх-
ности Cu(001) (Рисунок 5.1 б)) равен 0,96 эВ (частота 7,6 · 10−5 Гц). Поэтому
при температурах менее 500 К после напыления на поверхность Cu(001) атом
платины погружается в поверхность на место атома меди. Помешать погру-
жению атома платины может появление рядом другого атома платины. Далее
рассматривается процесс формирования сплавов при относительно небольших
скоростях напыления атомов платины (менее 1 МС/с), поэтому вероятность по-
явления димеров из атомов платины крайне мала. Следовательно, атомы пла-

Рис. 5.1: а) Диффузия одиночного атома платины по поверхности Cu(001)
б) Погружение одиночного атома платины в поверхность Cu(001). Коричневым
и оранжевым цветом обозначены атомы меди из подложки и на поверхности,
соответственно. Серым цветом обозначены атомы платины.
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тины после напыления будут погружаться в подложку с выталкиванием атома
меди. Поэтому в работе рассматривается формирование сплава в верхнем слое
поверхности Cu(001).

5.1 Исследование фазовых переходов в сплаве
Pt/Cu(001)

В данном разделе рассмотрим фазовый переход в поверхностном сплаве
Pt/Cu(001) при температурах 300–400 К. Обсудим вкратце формирование спла-
ва, состоящего из атомов платины и меди, в верхнем слое подложки Cu(001).
После погружения в подложку атом платины перемещается посредством вакан-
сионного механизма диффузии. Значение диффузионного барьера, соответству-
ющего этому событию, равно 0,535 эВ. Его частота зависит от концентрации
вакансий в верхнем слое подложки Cu(001). Концентрацию вакансий можно
оценить с помощью формулы

nvac = exp

(
− GF

kBT

)
, (5.1)

где kB – постоянная Больцмана, T – температура подложки и GF =

0,393 эВ [167] энергия Гиббса формирования вакансии в верхнем слое подлож-
ки.

Детальный анализ начальной стадии формирования сплава Pt/Cu(001)
представлен в работе [49]. Но данный анализ не позволяет полностью описать
процесс формирования сплава, так как характерное время упорядочения в дан-
ном сплаве на несколько порядков больше времени погружения атома платины.
Для исследования фазовых переходов в сплаве Pt/Cu(001) использовалась сле-
дующая СОКММК модель. Предположим, что: (1) в начальный момент време-
ни (t = 0) атомы платины расположены случайным образом в верхнем слое под-
ложки Cu(001), (2) атомы меди, вытолкнутые на поверхность атомами платины
при их погружении, не оказывают влияния на диффузию атомов в верхнем слое
подложки, (3) диффузия атомов происходит за счет вакансионного механизма.
Для ускорения вычислений в вычислительную ячейку помещалась только од-
на вакансия. Следовательно, концентрация вакансий во время моделирования
равна ñvac = 10−4 МС (размер вычислительной ячейки составляет 100 × 100
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атомов). Значение ñvac больше, чем концентрация вакансий nvac, вычисленная
по формуле (5.1) при температурах 300–400 К. Следовательно, для получения
правильного значения времени моделирования t̃ его нужно пересчитывать по
формуле

t = t̃ · ñvac/nvac. (5.2)

Из вычислений с помощью ТФП следует, что атомы платины, располо-
женные на расстоянии вторых ближайших соседей в верхнем слое подложки
Cu(001), отталкиваются друг от друга [168]. Атомы платины, расположенные
на расстоянии третьих ближайших соседей в верхнем слое подложки Cu(001),
отталкиваются слабее, чем расположенные на расстоянии вторых ближайших
соседей1. На первый взгляд, при концентрации атомов платины равной 0,25 МС
это соотношение должно приводить к формированию поверхностного сплава со
структурой p(2× 2). Однако, энергия отталкивания атомов платины, располо-
женных на расстоянии вторых ближайших соседей в верхнем слое подложки
Cu(001), относительно невелика. Поэтому может происходить формирование
поверхностного сплава со структурой c(2× 2). Для определения типа атомного
упорядочения в поверхностном сплаве, состоящем из атомов платины и меди,
при температурах 300 К, 350 К и 400 К в данной работе вычислялись парные
корреляционные функции атомов Pt.

Определим парную корреляционную функцию атомов платины как [169]

C(r) =
1

NML

〈∑
r′

ρ(r′)ρ(r′ + r)

〉
− nPt, (5.3)

где плотность ρ(r) равна 1 в случае, если ГЦК узел занят атомом платины и
0 в остальных случаях, nPt – концентрация атомов Pt и NML – число атомов
в монослое, угловые скобки представляют усреднение по всем направлениям
r. Предположим, что после напыления атомы платины расположены случай-
ным образом и, следовательно, C(r, t = 0) = 0. Тип атомного упорядочения в
сплаве при t > 0 характеризуется положениями экстремумов корреляционной
функции. На Рисунке 5.2 представлены корреляционные функции при темпе-
ратуре 300 K, усредненные по 100 численным экспериментам. Можно точно

1Энергии связи димера, состоящего из двух атомов Pt в верхнем слое подложки Cu(001),
вычисленные с помощью РЖЛ потенциалов, равны E2in1 = 0,326 эВ, E2in2 = 0,179 эВ и
E2in3 = 0,076 эВ.
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определить знак корреляционной функции для первых 10 ближайших соседей
через 40 с после окончания напыления. Через 4000 с после окончания напы-
ления однозначно определяются значения корреляционной функции для пер-
вых 50 ближайших соседей (на Рисунке 5.2 показаны значения корреляционной
функции для первых 20 ближайших соседей). Ситуация при 40000 с аналогич-
на ситуации при 4000 с. Поэтому можно считать, что распределение атомов в
сплаве Pt/Cu(001) при t = 4000 с становится равновесным. Для сравнения на
Рисунке 5.2 с пунктирными линиями показаны корреляционные функции для
идеальной поверхности (001) со структурой c(2 × 2) и p(2 × 2). Для удобства
восприятия значения корреляционных функций, соответствующих структурам
c(2 × 2) и p(2 × 2), поделены на 3 и 2,5, соответственно. Из Рисунка 5.2 вид-
но, что знак корреляционной функции первых 20 ближайших соседей такой
же, как и для корреляционной функции идеальной структуры c(2 × 2). Это
означает, что атомы платины расположены в поверхности Cu(001) в виде кла-
стеров со структурой c(2 × 2). В то же время число атомов, расположенных
на расстоянии третьих ближайших соседей, больше, чем на расстоянии вторых
ближайших соседей. Таким образом, сплав состоит из областей со структурой
c(2× 2), разделенных небольшими областями со структурой p(2× 2).

Для того, чтобы определить имеется ли в сплаве дальний порядок, можно
аппроксимировать модуль корреляционной функции с помощью функции [169]:

|C(r)| = A

rδ
e−r/ξ + C∞, (5.4)

где ξ – корреляционный радиус, A = const и C∞ = lim
r→∞
|C(r)|. Константа C∞ иг-

рает роль параметра порядка при фазовом переходе порядок-беспорядок. Из-за
ограниченного размера вычислительной ячейки наблюдение значений корреля-
ционной функции при r →∞ невозможно. Более того, параметр δ существенно
меньше 1 для двумерных систем [170]. Поэтому можно аппроксимировать функ-
цию

ln (|C(r)| − C∞) = lnA− 1

ξ
ln

r

[Å]
, (5.5)

с помощью линейных функций в диапазоне [rmin, rmax], выбранного таким об-
разом, чтобы исключить флуктуации |C(r)| на малых и больших расстояниях.
Значение C∞ может быть либо равно 0, либо больше 0. Если функция (5.5) с
C∞ = 0 аппроксимируется лучше, то в сплаве дальний порядок отсутствует. В
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Рис. 5.2: Парная корреляционная функция атомов платины C(r) через 40 с,
4000 с и 40000 с после окончания напыления атомов. Концентрация атомов
платины равна 0,25 МС. Температура подложки 300 К. Пунктирными линиями
представлены корреляционные функции идеальных структур c(2×2) (деленная
на 3) и p(2× 2) (деленная на 2,5).

противном случае (C∞ 6= 0) в сплаве есть дальний порядок.
При концентрации атомов платины меньше 0,3 МС дальний порядок от-

сутствует при всех температурах в диапазоне 300–400 К. При концентрациях
атомов платины 0,3 МС и больше при температурах 350 К и 400 К наблюда-
ется переход к дальнему порядку (см. Рисунок 5.3). Вблизи фазового перехода
порядок-беспорядок корреляционный радиус ξ резко возрастает.

В начале моделирования (t = 0) сплав находится в неупорядоченном состо-
янии (C(r) = 0). Определим время релаксации τ как время установления даль-
него порядка в сплаве. Увеличение концентрации атомов платины приводит к
увеличению времени релаксации τ , в то время как увеличение температуры
подложки приводит к уменьшению времени релаксации τ (Рисунок 5.4). Так
как при комнатной температуре переход к дальнему порядку не наблюдался,
то можно установить нижний предел времени релаксации при 300 K: τ & 105 с.
На Рисунке 5.4 представлено время релаксации при температурах 350 и 400 K.
Ошибка определения времени релаксации ∆τ может быть определена по по-
луширине пика ξ(t). Можно аппроксимировать функцию ln τ(nPt) с помощью
линейной зависимости ln

τ

[с]
= a · nPt + b, где a = 0,136 МС−1 и b = 1,682
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Рис. 5.3: Временная зависимость корреляционного радиуса при 350 К и 400 К,
концентрации атомов платины 0,35 МС и 0,5 МС.

при T = 350 К, и a = 0,207 МС−1 и b = −5,069 при T = 400 К. Отметим,
что при учете взаимодействия атомов платины с атомами меди, вытолкнутыми
на поверхность время релаксации τ может быть значительно больше. Поэтому
предложенная модель дает заниженные оценки времен релаксации.

Рис. 5.4: Зависимость времени релаксации от концентрации атомов платины
при 350 К и 400 К. Аппроксимации с помощью экспоненциальных функций
представлены с помощью сплошных линий.
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5.2 Исследование диссоциации кластеров, состо-
ящих из атомов платины, в поверхности
Cu(001)

Можно напылять не только одиночные атомы, но и кластеры, состоящие из
нескольких десятков атомов [80, 81]. После напыления такие кластеры могут
погружаться в подложку Cu(001) [21]. Атомам платины энергетически выгодно
оказаться окруженными атомами меди. Поэтому кластер, состоящий из ато-
мов платины, при попадании в подложку, состоящую из атомов меди, начинает
постепенно растворяться.

Для моделирования растворения кластера, состоящего из атомов платины,
в верхнем слое подложки Cu(001) использовалась следующая модель: (1) в на-
чальный момент времени (t = 0) в верхнем слое подложки Cu(001) находится
круглый однослойный кластер радиусом R0, состоящий из атомов платины,
(2) все атомы платины расположены в ГЦК узлах подложки Cu(001), (3) ато-
мы меди, вытолкнутые на поверхность атомами платины при их погружении,
не оказывают влияния на диффузию атомов в верхнем слое подложки, (4) диф-
фузия атомов происходит за счет вакансионного механизма. Было смоделиро-
вано растворение кластеров с начальными радиусами R0 от 15 Å до 40 Å, что
соответствует концентрации атомов платины от 1 % до 8 %. При таких концен-
трациях атомов платины при температурах 300-400 К и t → ∞ формируется
неупорядоченный сплав (см. раздел 5.1). В таком сплаве распределение атомов
близко к случайному. Для ускорения моделирования рассматривалась диффу-
зия только одной вакансии, поэтому времена моделирования пересчитывались
с помощью формулы (5.2).

На Рисунке 5.5 представлено радиальное распределение Nk(rk) атомов пла-
тины в верхнем слое подложки Cu(001) при растворении кластера, состоящего
из атомов платины, где Nk – число атомов платины в коаксиальном с кластером
кольце радиуса rk = kr0 и ширины r0 = a/

√
2 = 2,556 Å; k ∈ N. Начальный

радиус кластера R0 = 40 Å. Средняя концентрация атомов платины в вычис-
лительной ячейке 7,72 %. Точками на Рисунке 5.5 показаны распределения,
полученные при моделировании растворения кластера при температуре 350 К.
Каждое значение было усреднено по 100 численным экспериментам. Погреш-
ность вычисления составляет несколько процентов величины и на Рисунке 5.5
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Рис. 5.5: Радиальное распределение атомов платины в верхнем слое подложки
Cu(001) при растворении кластера. Начальный радиус кластера R0 = 40 Å.
Температура подложки 350 K. Цветными точками обозначены распределения,
усредненные по 100 численным экспериментам. Сплошными линиями показа-
ны радиальные распределения, соответствующие идеальным p(1× 1), c(2× 2),
p(2 × 2) структурам, а также случайному распределению атомов платины с
концентрацией 7,72 %.

не представлена. Сплошными линиями на Рисунке 5.5 показаны радиальные
распределения, соответствующие идеальным p(1× 1), c(2× 2), p(2× 2) струк-
турам, а также случайному распределению атомов платины с концентрацией
7,72 %.

На начальной стадии растворения (t < 50 с) в центре кластера расположе-
но «плотное ядро», в котором атомы платины находятся на расстоянии первых
или вторых ближайших соседей. На Рисунке 5.5 этой области соответствуют
точки между прямыми p(1× 1) и c(2× 2). Определим границу области с плот-
ным ядром R2 как пересечение радиального распределения атомов платины и
прямой c(2× 2). При r > R2 от центра кластера атомы платины находятся на
расстоянии вторых или третьих ближайших соседей. Будем называть данную
область «рыхлой структурой». На Рисунке 5.5 этой области соответствуют точ-
ки, лежащие между прямыми c(2× 2) и p(2× 2). Определим внешнюю границу
области с рыхлой структурой R3 как пересечение радиального распределения
атомов платины и прямой p(2× 2). На расстоянии r > R3 от центра структура
кластера является неупорядоченной. Определим внешнюю границу области с
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неупорядоченной структурой Rrand как пересечение радиального распределе-
ния атомов платины и прямой, соответствующей случайному распределению
атомов платины. Будем считать, что граница кластера определяется значением
Rrand.

Растворение кластера происходит следующим образом. Плотное ядро сна-
чала расширяется, затем уменьшается в размере и, наконец, исчезает в момент
времени t = τ2 (R2(τ2) = 0). Начальное расширение кластера является результа-
том сильного отталкивания между атомами платины. При t > τ2 центр класте-
ра имеет рыхлую структуру, описанную в предыдущем разделе (распределение
атомов платины такое же, как в сплаве c(2 × 2)). Рыхлая структура исчезает
в момент t = τ3 (R3(τ3) = 0). Времена τ2 и τ3 характеризуют динамику раство-
рения кластера. Время τ3 на порядок больше, чем время τ2, в связи с тем, что
отталкивание между атомами платины, расположенными на расстоянии вто-
рых ближайших соседей, меньше, чем отталкивание между атомами платины,
расположенными на расстоянии первых соседей. При t > τ3 структура кластера
является неупорядоченной и он ведет себя как двумерное облако броуновских
частиц. После t ∼ 1 ч кластер полностью растворяется (Rrand → ∞). Функ-
ции R2,3(t) являются немонотонными и после начального расширения кластера
стремятся к нулю. В то же время функция Rrand(t) монотонно возрастает.

Рассмотрим более подробно динамику ядра кластера после начального рас-
ширения. На Рисунке 5.6 приведены зависимости радиусов плотного ядра R2

и рыхлой структуры R3 от времени при различных температурах подложки
Cu(001) в диапазоне 300–350 К. Начальный радиус кластера составляет R0 =

40 Å. Усредненные значения радиусов представлены на Рисунке 5.6 с помощью
точек. Сплошные линии представляют линейные функции R2,3 = a2,3t+b2,3, где
коэффициенты a2,3 и b2,3 получены с помощью метода наименьших квадратов.
Из Рисунка 5.6 видно, что функции R2,3(t) убывают пропорционально времени.
Происхождение этой линейной зависимости легко понять в рамках простейшей
аналитической модели растворения. Если N – число атомов в двумерном кла-
стере, то скорость растворения пропорциональна периметру кластера P ∼

√
N .

Зависимость количества атомов в кластере от времени можно найти из урав-
нения dN(t)/dt = −α

√
N,α = const с начальным условием N(0) = N0. Реше-

нием этого уравнения является N(t) =
(
N0 − αt2/2

)2. Следовательно, радиус
кластера составляет R(t) = r0

√
N(t)/π и, наконец, R(t) = R0 − t · αr0/2

√
π.
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Рис. 5.6: Зависимости радиусов R2 и R3 кластера, состоящего из атомов пла-
тины, от времени при температурах 300–350 К. Начальное расширение кла-
стера на рисунке не представлено. Цветными точками обозначены распреде-
ления, усредненные по 100 численным экспериментам. Сплошными линиями
показаны аппроксимации с помощью линейных функций R2,3 = a2,3t + b2,3. На
верхней вставке представлены зависимости времен τ2 и τ3 от обратной темпе-
ратуры подложки Cu(001). Сплошными линиями на верхней вставке показаны
аппроксимации с помощью функций τ2,3 = τ 0

2,3 exp(E2,3/kBT ). На нижней встав-
ке представлены зависимости времен τ2 и τ3 от начального радиуса кластера
R0 при температуре 300 К. Сплошными линиями на нижней вставке показаны
аппроксимации с помощью функций τ2,3 = τ̄ 0

2,3 exp(α2,3R0).

Характерные времена растворения кластера можно вычислить по формуле
τ2,3 = −b2,3/a2,3, если известны значения коэффициентов a2,3 и b2,3 . На верхней
вставке на Рисунке 5.6 представлены зависимости времен τ2 и τ3 от обратной
температуры. Видно, что в интервале температур 300–350 К эти зависимости
могут быть аппроксимированы с помощью функций τ2,3 = τ 0

2,3 exp(E2,3/kBT ),
где E2 = 1,134 эВ, τ 0

2 = 1,0 · 10−14 с и E3 = 1,115 эВ, τ 0
3 = 3,6 · 10−14 с. Харак-
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теристические времена τ2 и τ3 зависят экспоненциально от начального радиуса
кластера R0. На нижней вставке на Рисунке 5.6 представлены зависимости τ2

и τ3 от радиуса R0 в диапазоне от 15 Å до 40 Å при температуре 300 К. Вид-
но, что эти зависимости могут быть аппроксимированы с помощью функций
τ2,3 = τ̄ 0

2,3 exp(α2,3R0), где α2 = 0,135 Å−1, τ̄ 0
2 = 5,3 · 102 с и α2 = 0,128 Å−1,

τ̄ 0
2 = 1,9 · 103 с.

Из Рисунка 5.7 видно, что атомы платины, расположенные на периферии
кластера, ведут себя как облако невзаимодействующих броуновских частиц.
Среднеквадратичное смещение броуновской частицы в двумерном случае про-
порционально времени 〈r2〉 = 4Dt, где D – коэффициент диффузии. Следо-
вательно, радиус облака броуновских частиц увеличивается пропорциональ-
но квадратному корню времени Rrand ∼

√
t. В интервале температур 300–

350 К зависимости Rrand(
√
t) можно аппроксимировать с помощью функций

Rrand = ã
√
t+ b̃. На вставке на Рисунке 5.7 представлена зависимость коэффи-

циента диффузии D ≈ ã2/4 от обратной температуры 1/kBT для кластера с
начальным радиусом R0 = 40 А̊. Хорошо видно, что эту зависимость можно ап-
проксимировать с помощью функции D = D0 exp(−Ẽ/kBT ), где Ẽ = 1,005 эВ
и D0 = 2,2 · 1014 Å2/с.

Итак, после начального расширения кластера, состоящего из атомов плати-
ны, в верхнем слое подложки Cu(001) одновременно происходят два процесса:
(1) линейное уменьшение плотного ядра кластера и рыхлой структуры, (2) бро-
уновское движение атомов Pt на периферии кластера (где сплав имеет неупо-
рядоченную структуру). Получены следующие соотношения: E2 > E3 > Ẽ и
Ẽ ≈ 1 эВ. Эти результаты можно легко объяснить. Энергия активации для
прыжка атома платины в верхнем слое подложки Cu(001) представляет собой
сумму свободной энергии Гиббса образования вакансии в верхнем слое GF =

0,393 эВ и величины диффузионного барьера этого прыжка Ed = 0,535 эВ:
EA = GF + Ed = 0,928 эВ. Из этого выражения видно, что Ẽ ≈ EA. Сле-
довательно, атомы платины на периферии кластера не взаимодействуют друг
с другом. Наличие вакансии в рыхлой структуре энергетически невыгодно, и
еще более невыгодно наличие вакансии в плотном ядре. Поэтому выполняются
неравенства: E2 > E3 > Ẽ.

Отметим, что рассмотренная выше простая однослойная модель растворе-
ния кластера, состоящего из атомов платины, в верхнем слое подложки Cu(001)
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Рис. 5.7: Зависимость радиуса Rrand кластера, состоящего из атомов платины,
от квадратного корня времени при 300–350 К. Цветными точками обозначе-
ны распределения, усредненные по 100 численным экспериментам. Сплошны-
ми линиями на верхней вставке показаны аппроксимации с помощью функций
Rrand = ã

√
t + b̃. На вставке представлены зависимости D от обратной тем-

пературы подложки Cu(001). D – коэффициент диффузии атомов платины.
Сплошными линиями на вставке показаны аппроксимации с помощью функ-
ций D = D0 exp(−Ẽ/kBT ).

позволяет сделать важные выводы о природе растворения кластеров Pt в об-
щем случае. Ожидается, что растворение трехмерного кластера после началь-
ного расширения также является суперпозицией двух процессов, происходящих
одновременно: линейного уменьшения плотного ядра кластера и броуновского
движения атомов на периферии кластера.

5.3 Исследование электромиграции вакансион-
ных кластеров в сплаве Pt/Cu(001)

Обсудим электромиграцию вакансионных кластеров в поверхностном спла-
ве Pt/Cu(001). В отсутствие электрического поля на предварительной ста-
дии моделирования из случайно распределенных вакансий формируется ва-
кансионный кластер. Основная стадия моделирования начинается после то-
го, как кластер достигает состояния равновесия. Типичные значения плотно-
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сти тока в экспериментах по исследованию электромиграции составляют j ∼
109÷1012 A/м2 [171–173], а параметр электромиграции равен α ∼ 10−7÷10−4 эВ.
В то же время типичное значение диффузионных барьеров для прыжков ато-
мов в верхнем слое подложки Cu(001) составляет порядка 0, 1 эВ. Поэтому
электромиграцию вакансионных кластеров при α < 10−4 эВ смоделировать
трудно. К счастью, скорость диффузии вакансионных кластеров прямо про-
порциональна параметру α в широком диапазоне значений параметра α до
α = 10−3 эВ [95, 98]. Поэтому при моделировании был использован параметр
электромиграции α = 1 мэВ. При рассмотрении различных значений параметра
γ = αPt/αCu в диапазоне [−1, 1] было обнаружено, что в пределах погрешности
скорость диффузии вакансионных кластеров не зависит от значения парамет-
ра γ. Структура поверхности сплава тоже не зависит от значения параметра
γ. Поэтому далее представлены скорости диффузии вакансионных кластеров
усредненные по значениям параметра γ.

Основные особенности электромиграции вакансионных кластеров, получен-
ные в случае чистой поверхности Cu(001) [99] (линейная зависимость скорости
диффузии от параметра α, осцилляции в зависимости от размера кластера,
независимость от угла φ), остаются в силе и в случае поверхностного сплава
Pt/Cu(001). Однако, наличие погруженных атомов платины приводит к умень-
шению скорости диффузии вакансионных кластеров. Для обсуждения этого эф-
фекта, удобно определить нормированную скорость диффузии как Vn = V/V0,
где V и V0 – скорости диффузии вакансионных кластеров в сплаве Pt/Cu(001) и
в чистой поверхности Cu(001) при одинаковых условиях. Зависимости нормиро-
ванной скорости диффузии вакансионных кластеров от концентрации атомов
платины при 300 К представлены на Рисунке 5.8. Причина уменьшения ско-
рости диффузии вакансионных кластеров следующая. Приближение вакансии
к атому платины приводит к увеличению энергии на 0,148 эВ. Следователь-
но, между вакансионными кластерами и атомами платины действуют силы от-
талкивания. Поэтому вакансионные кластеры избегают сближения с атомами
платины.

Как видно из Рисунка 5.8, нормированное значение скорости диффузии ва-
кансионных кластеров не зависит от их размера. Атомы платины могут двигать-
ся в верхнем слое подложки Cu(001). Поэтому вакансионные кластеры движут-
ся в верхнем слое Pt/Cu(001) практически без деформаций. Скорость диффузии
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Рис. 5.8: Нормированное значение скорости диффузии вакансионного кластера
в верхнем слое подложки Cu(001) в зависимости от концентрации атомов пла-
тины для вакансионных кластеров, состоящих из 10, 40 и 80 вакансий. VN – ско-
рость вакансионного кластера. Температура подложки равна 300 К и α = 1 мэВ.

вакансионных кластеров уменьшается, главным образом, из-за ограниченности
скорости диффузии атомов платины, которая, в свою очередь, практически не
зависит от размера вакансионного кластера. Таким образом, нормированное
значение скорости диффузии вакансионных кластеров не зависит от их разме-
ра.

5.4 Основные результаты пятой главы

1. С помощью СОКММК моделирования исследованы основные диффузи-
онные процессы, происходящие при формировании сплава, состоящего из
атомов платины и меди, в верхнем слое подложки Cu(001). Обнаруже-
но, что при напылении малых концентраций атомов платины (< 0,1 МС)
формируется неупорядоченный сплав. При больших концентрациях ато-
мов платины (0,1 МС 6 nPt < 0,3 МС) формируется сплав, состоящий
из участков со структурой c(2 × 2). При дальнейшем увеличении кон-
центрации атомов платины (0,3 МС 6 nPt 6 0,5 МС) и температуре
T = 350–400 К может происходить фазовый переход порядок-беспорядок,
приводящий к формированию структуры с дальним порядком.
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2. При растворении двумерного кластера, состоящего из атомов платины,
после начального расширения плотного ядра происходят следующие про-
цессы: линейное уменьшение радиуса плотного ядра и рыхлой структуры,
а также броуновское движение атомов платины на периферии кластера.
Время растворения экспоненциально зависит от начального размера кла-
стера и от обратной температуры. Коэффициент диффузии атомов пла-
тины на периферии кластера экспоненциально зависит от обратной тем-
пературы подложки.

3. Исследована электромиграция вакансионных кластеров в поверхностном
сплаве Pt/Cu(001). Зависимости скорости диффузии от параметра элек-
тромиграции, направления тока и размера кластера такие же, как в случае
поверхности Cu(001) без примесей. Наличие атомов платины в поверхно-
сти Cu(001) существенно уменьшает подвижность вакансионных класте-
ров в процессе электромиграции.
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Основные результаты и
выводы

1. Определены параметры потенциалов Розато-Жиллопа-Легранда для опи-
сания взаимодействия Pt-Pt и Cu-Pt в поверхностных сплавах Pt/Cu(111)
и Pt/Cu(001). На основе самообучающегося кинетического метода Монте-
Карло, метода упругой ленты и метода средней частоты разработан ком-
плекс программ для моделирования эволюции системы атомов на поверх-
ности металла. Предложен метод ускорения, увеличивающий скорость мо-
делирования формирования поверхностного сплава более чем в 5000 раз
по сравнению с обычным СОКММК моделированием.

2. Объяснено формирование на ступенях пальцеобразных выростов в по-
верхностном сплаве Pt/Cu(111) при температурах подложки 285 – 345 К
и скоростях напыления атомов Pt 0,001 – 0,01 МС/с. Выявлены основ-
ные диффузионные процессы, приводящие к появлению пальцеобразных
выростов на ступенях. Исследована зависимость свойств пальцеобразных
выростов от температуры подложки, скорости напыления атомов и кон-
центрации атомов платины. Установлено, что при увеличении концентра-
ции атомов платины и температуры подложки длина пальцеобразных вы-
ростов монотонно увеличивается, а при увеличении скорости напыления
атомов платины длина пальцеобразных выростов монотонно уменьшает-
ся. Обнаружено, что число атомов платины, расположенных на расстоя-
нии вторых соседей больше, чем число атомов платины, расположенных
на расстоянии третьих ближайших соседей.

3. Объяснено формирование фрактальных кластеров, состоящих из атомов
меди и платины, на поверхности Сu(111) при температурах подложки 100
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– 325 К, скоростях напыления атомов 0,001 – 1 МС/с и относительной
концентрации атомов платины 0 – 1. Установлено, что фрактальная раз-
мерность кластеров слабо зависит от скорости напыления атомов, моно-
тонно увеличивается с ростом температуры и достигает минимума при
относительной концентрации атомов платины 0,6 (0,4) при температуре
подложки 200 К (300 К). Представлено обобщение ОДЛР для бинарного
сплава. Показано, что для полноценного описания формы фрактального
кластера необходимо знать не только его фрактальную размерность, но и
относительную длину его границы. Установлены основные атомные меха-
низмы роста фрактальных кластеров в поверхностном сплаве Pt/Cu(111).

4. Обнаружен фазовый переход порядок-беспорядок в поверхностном спла-
ве Pt/Cu(001). Найдена зависимость распределения атомов платины в по-
верхности Cu(001) от концентрации атомов платины. Обнаружена экспо-
ненциальная зависимость времени релаксации от концентрации атомов
платины при температурах подложки 350 и 400 К.

5. Исследована диссоциация кластеров, состоящих из атомов платины, в по-
верхности Cu(001). Обнаружено наличие трех характерных областей внут-
ри кластера во время его растворения. Установлено, что размер кластера
увеличивается пропорционально корню от времени, в то время как внут-
ренняя часть кластера уменьшается пропорционально времени. Показано,
что время растворения кластера экспоненциально зависят от обратной
температуры и начального радиуса кластера.

6. Исследована электромиграция вакансионных кластеров в поверхностном
сплаве Pt/Cu(001). Установлено, что скорость электромиграции монотон-
но уменьшается с увеличением концентрации атомов платины. Показано,
что при увеличении концентрации атомов платины до 0,04 МС скорость
электромиграции уменьшается в 10 раз.
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M. P. Quiroga Argañaraz, S. B. Ribotta, M. E. Folquer и др. // J.
Solid State Electrochem. — 2013. —№ 17. — С. 307–313.

[6] Введение в физику поверхности / К. Оура, В. Г. Лифшиц, В. И. Сергиенко
и др. —М.: Наука, 2006.

[7] Annealing changes on the (100) surface of palladium and their effect on CO
adsorption / R. L. Park, H. H. Madden // Surf. Sci. — 1968. —№ 11. —С. 188
– 202.

[8] Vocabulary of Surface Crystallography / E. A. Wood // J. Appl. Phys. —
1964. —№ 35. —С. 1306–1312.

[9] Solid surfaces, interfaces and thin films / H. Lüth. — Springer, 2001. —№ 4.
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2010. —№ 247. — С. 1109–1115.

116



[52] Supercooling, isothermal soaking and liquid phase separation of Cu–Co alloys /
Z. Sun, X. Song, Z. Hu и др. // J. Alloys Compd. — 2001. —№ 319. — С. 266
– 270.

[53] Growth of Co on Cu(111): subsurface growth of trilayer Co islands /
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