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ВВЕДЕНИЕ
Широкое использование сплавов на основе 

ОЦК-железа обуславливает значительный ин-
терес к исследованию влияния различных фак-
торов на их механические свойства, включая 
термическое старение [1, 2], интенсивную пла-
стическую деформацию [3–5], радиационное 
повреждение [5–7] или одновременное воздей-
ствие комплекса различных факторов. Микро-
структура ОЦК-железа оказывается чувстви-
тельной к внешнему воздействию, что приводит 
к пространственно-временной эволюции зе-
рен и их границ, способствующей существен-
но изменить механические свойства материала 
[7–10]. Благодаря процессам зернограничной 
сегрегации и преципитации примесей наличие 
даже их небольших концентраций может суще-
ственно влиять на прочностные и другие харак-
теристики сплавов.

Существенное влияние на процессы образо-
вания вторых фаз оказывает ускоренная зерно-
граничная диффузия примесей, которая может 
характеризоваться коэффициентом диффузии, 
превышающим на несколько порядков соответ-
ствующее значение в объеме зерна [11, 12]. Также 

коэффициент диффузии примесей по границе 
зерен (ГЗ) может иметь заметную анизотропию 
и, в зависимости от направления, отличаться бо-
лее чем на порядок [11–14]. Вместе с тем в ряде 
случаев процессы диффузии вдоль расщеплен-
ных или винтовых дислокаций, а также коге-
рентных двойниковых границ, могут и не быть 
путями ускоренной диффузии в металлах [11]. 
Одним из таких примеров считается случай сим-
метричной наклонной границы S3(112) (далее — 
ГЗ S3(112)). 

Анализ свойств симметричных наклонных 
ГЗ, выполненный методом молекулярной ди-
намики [15], показывает, что ГЗ  S3(112) в чи-
стом ОЦК-железе характеризуется невысоким 
значением энергии (0.38  Дж/м2) по сравнению 
с другими симметричными наклонными гра-
ницами (например, энергия ГЗ S3(111) состав-
ляет 1.30 Дж/м2, S5(210) — 1.12 Дж/м2, S5(310) – 
1.00 Дж/м2). Добавка хрома в ОЦК-железо 
приводит к еще большему увеличению разли-
чия в энергии границ [15]. Для границы S3(112) 
в ОЦК-железе было показано несвойственное 
большинству ГЗ уменьшение коэффициента 
самодиффузии по сравнению с объемом зерна 
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[16]. Для границы с большей энергией S5(210) 
наблюдается обратная ситуация: коэффициенты 
самодиффузии в ОЦК-железе оказываются су-
щественно выше, чем в объеме зерна [16], что, 
как правило, и наблюдается в металлах.

Для расчета коэффициентов диффузии в ли-
тературе обычно используется метод молекуляр-
ной динамики [17–20] или первопринципные 
расчеты на основе метода функционала элек-
тронной плотности (DFT) [16, 21–23]. Использо-
вание метода DFT обладает рядом преимуществ, 
так как позволяет напрямую учитывать влияние 
распределения электронной плотности, а также 
магнитного взаимодействия, на значения барье-
ров миграции, энергий формирования, а также 
частот перескока атомов и точечных дефектов. 
Кроме того, использование расчетов из первых 
принципов не требует разработки и верифика-
ции потенциалов межатомного взаимодействия, 
используемых в молекулярной динамике.

В данной работе выполнен анализ диффузии 
примесей (хрома, никеля и меди) в объеме зерен, 
а также по низкоэнергетической границе S3(112) 
в ОЦК-железе по вакансионному и междоузель-
ному механизмам. Основной задачей является 
установление особенностей диффузии приме-
сей, для которых в зависимости от магнитных 
свойств примесных атомов могут наблюдаться 
некоторые аномальные свойства зерногранич-
ного переноса. При анализе также были учтены 
зависимости намагниченности от температуры, 
что позволило получить коэффициенты диффу-
зии рассматриваемых примесей в широком тем-
пературном диапазоне.

ВЫЧИСЛИТЕЛЬНЫЕ МЕТОДЫ  
И ПОДХОДЫ

1. Выражение для коэффициента диффузии  
в рамках атомистических подходов

Полные энергии релаксированных бездефек-
тных (Etot

perf) и содержащих вакансионный или 
междоузельный тип дефекта (Etot

def ) равновесных 
ячеек ОЦК-железа, содержащих ГЗ S3(112), ис-
пользуются для определения энергий формиро-
вания точечных дефектов [24, 25]: 

	 E E Ef
def

tot
def

tot
perf= − ± µ, 	 (1)

где µ — химический потенциал удаленных (со 
знаком “плюс”) или внедренных (со знаком 
“минус”) атомов. За химический потенциал 
собственных, удаленных или внедренных ато-
мов принято брать приведенную на один атом 
полную энергию ячейки простого вещества, об-
разованного этими атомами [26]. Для расчета 
химического потенциала атомов железа таким 

простым веществом выступает ОЦК-железо, 
атомов Cr — ОЦК-хром, атомов Ni — ГЦК-ни-
кель, атомов Cu – ГЦК-медь. Найденные с по-
мощью выражения (1) энергии формирования 
дефектов позволяют определить равновесные 
концентрации невзаимодействующих точечных 
дефектов с помощью фактора Больцмана [17, 27]:

	 c
E TS

k Tdef

f
def

f
def

B

= −
−( )










exp , 	 (2)

где Т — температура, Sf
def  — энтропия формиро-

вания дефекта, kB — постоянная Больцмана.
Барьер миграции точечного дефекта Em

def , 
составляющий вместе с Ef

def  полный активаци-
онный барьер диффузии Ea, также может быть 
вычислен методом первопринципного атоми-
стического моделирования с помощью подхода 
упругой ленты [28]. Для этого задается вероят-
ный путь перемещения атома (дефекта) через 
эквивалентные наиболее устойчивые положе-
ния в решетке, который соответствует выбран-
ному направлению диффузии. В нашей работе 
использовано построение 4 промежуточных по-
ложений атомов между двумя эквивалентными 
в каждом интересующем случае. То, насколько 
удачно определены энергетически стабильные 
положения атомов и насколько близким оказы-
вается моделируемый путь их движения по отно-
шению к реальным перескокам в решетке, опре-
деляет, в конечном итоге, качество и надежность 
полученного барьера [29–31]. Поскольку диффу-
зионные процессы относятся к динамике редких 
событий (экспериментальные значения актива-
ционных барьеров для ОЦК-металлов велики по 
сравнению со средней кинетической энергией 
атомов), к ним применимы подходы теории пе-
реходных состояний, согласно которой частота 
перескока атомов примеси по вакансиям и (или) 
междоузлиям ν является функцией барьера ми-
грации и температуры [32]:

	 ν ν= −








0 exp ,

E
k T

m
def

B

	 (3)

где ν0 — частота эффективной колебательной 
моды. 

Коэффициент диффузии может быть выражен 
с помощью (2) и (3) следующим образом [16]:

D fd c= =
1
2
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def ν
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
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
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1
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B

m
def

f
def

B 


,  	 (4)

где f — коэффициент корреляции, вводимый для 
перехода от одиночного моделируемого атом-



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 125       № 11       2024

1418	 КОЧАЕВ, ЛЬВОВ	

ного прыжка к большому числу статистически 
независимых прыжков, d — длина прыжка, т. е. 
расстояние между найденными энергетически 
наиболее выгодными эквивалентными положе-
ниями.

Учет влияния температурной зависимости 
намагниченности на величину активационного 
барьера Ea (Ea вычисляется при нулевой темпе-
ратуре) описывается выражением [33]:
	 E E sa a

p= +( )1 2α , 	 (5)
где Ea

p  — значение активационного барьера в 
парамагнитном состоянии, s – магнитный пара-
метр порядка, α — скаляр. Представленная мо-
дель хорошо согласуется с экспериментальными 
данными по коэффициентам самодиффузии в 
ОЦК-железе при α = 0.22.

2. Параметры первопринципных DFT-расчетов
Все полные энергии были получены DFT-ме-

тодом. В качестве базисного набора использова-
но семейство плоских волн с энергией обрезания 
420  эВ, а в качестве обменно-корреляционной 
энергии использовано приближение Пердью–
Берка–Эрзерхофа [34]. Предварительные рас-
четы показали, что применение k-сетки 3×3×2 
является оптимальным выбором, обеспечиваю-
щим условие точности и быстроты вычислений 
для предложенной атомной ячейки. Релаксация 
сил, действующих на атом, осуществлена мето-
дом градиентного спуска до значений 0.005 эВ/Å 
(0.03 эВ/Å для переходных состояний) с учетом 
магнитной составляющей, задаваемой началь-
ным магнитным моментом (2  µБ для начально-
го магнитного момента атомов железа и 1 µБ для 
атомов никеля). Периодические граничные ус-
ловия применяются во всех пространственных 
направлениях. Чтобы исключить скольжение 
атомных слоев друг относительно друга, удален-
ные от рассматриваемой границы атомные по-
зиции жестко фиксируются. Введенные междо-
узельные дефекты считаются незаряженными. 
Вычисления выполнены с использованием па-
кета QuantumATK [35]. 

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЕ

1. Атомистическая модель ГЗ Σ3(112)
Построение симметрично-наклонных ГЗ, к 

семейству которых относится ГЗ  S3(112), мож-
но выполнить с помощью известных в лите-
ратуре алгоритмов (см. напр., [36]). На рис.  1а 
показан результат генерации атомистической 
модели ГЗ S3(112) в виде периодической ячейки 
с соприкасающимися кристаллитами — объем-
ными частями ОЦК-железа. Взаимное влияние 

периодически расположенных ГЗ отсутствует по 
причине их существенного удаления друг от дру-
га в z-направлении. Моделирование независи-
мых атомных прыжков по ГЗ в направлениях х 
и у требует дополнительной трансляции базовой 
модельной ячейки (рис. 1а) в этих направлени-
ях (рис. 1б). Далее координаты атомов и длины 
векторов построенной ячейки были релаксиро-
ваны с помощью DFT-метода, параметры кото-
рого описаны в предыдущем пункте. Итоговые 
размеры ячейки составили 7.97×9.73×21.0  Å; 
межатомные расстояния (в объеме кристалли-
тов) хорошо согласуются с экспериментальными 
значениями. Вид решетки совпадающих узлов 
(РСУ), построенной точно в плоскости ГЗ, по-
казан на рис. 1в. 

Таким образом, для исследования процес-
сов диффузии примесных атомов Cr, Ni и Cu 
по ГЗ S3(112) и из этой границы в объем на пер-
вый атомный слой с помощью предложенной 
DFT-методики, предполагающей вклад как со 
стороны вакансий, так и междоузлий, необхо-
димо, соответственно, (i) удалить пару атомов 
железа на границе, заменив один из них на при-
месный, и (ii) поместить примесный атом в наи-
более энергетически выгодное междоузельное 
положение, предварительно найдя его. 

2. Положения атомов примеси на ГЗ Σ3(112)
С точки зрения вакансионного механизма 

переноса энергетически предпочтительные по-
ложения примесных атомов вблизи вакансий 
определяются достаточно просто: не происхо-
дит сколько-нибудь заметной перегруппировки 
атомов (рис.  2а). Для атомов внедрения ситуа-

(а) (б) (в)

Рис. 1. Атомистические модели прилегающих друг к другу 
кристаллитов, образующих ГЗ S3(112): а — базовая модель-
ная ячейка; б — модельная расчетная область, полученная 
путем трансляции модельной ячейки в направлениях х и y; 
в — атомы в плоскости ГЗ, образующие РСУ.



ФИЗИКА МЕТАЛЛОВ И МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ      том 125       № 11       2024

	 АТОМИСТИЧЕСКОЕ МОДЕЛИРОВАНИЕ ДИФФУЗИИ ПРИМЕСЕЙ	 1419

ция несколько сложнее. Как следует из выво-
дов работы [16], поиск наиболее устойчивых 
положений внедренного атома железа в плоско-
сти ГЗ S3(112) в ОЦК-железе среди нескольких 
близко расположенных тестовых ведет к появле-
нию трех метастабильных состояний в области 
участка площадью всего 10 Å2. Эта особенность 
существенно отличается от ГЗ S5(210), характе-
ризуемой большей энергией, где междоузельное 
положение внедренного атома железа является 
единственным и безальтернативным [16]. Энер-
гетически выгодные положения внедренного 
атома железа, находящегося в междоузельном 
положении в плоскости ГЗ  S5(112), найденные 
в работе [16], будем использовать в качестве на-
чальных (до-оптимизационных) состояний всех 
исследуемых примесных атомов внедрения. 

Как показали наши DFT-вычисления, релак-
сированные положения внедренных на ГЗ S5(112) 
атомов Cr, Ni и Cu соответствуют межатомным 
гантелеобразным конфигурациям, которые обра-
зует примесный атом железа. Наблюдаемое отли-
чие связано с искажением от линейного порядка 
расположения атомов вдоль оси y (рис.  2б). От-
клонение от линейной цепочки выражено силь-
нее для атомов Cu (очевидно, что размер атома Cu 
препятствует формированию стандартной двуха-
томной гантельной конфигурации). Наиболее 
близкой по отношению к идеальной (выровнен-
ной в у-направлении) гантелеобразной конфигу-
рации имеет пара атомов “Fe–Cr”. 

3. Активационные барьеры диффузии
Для определения значений активационных 

барьеров диффузии примесей по ГЗ S5(112) и из 
границы в объем, осуществляемой посредством 
вакансионного механизма, необходимо знать 
энергию формирования вакансионного дефек-
та (т.е. энергию удаления атома железа из узла 

решетки) на этой границе и барьеры миграции 
атомов Cr, Ni и Cu в область вакансии. Подход 
к вычислениям этих величин с помощью перво-
принципного DFT описан выше. 

Для определения активационных барьеров 
междоузельной диффузии необходимо вычис-
лить энергию формирования междоузельного 
гантелеобразного дефекта (т.е. энергию добавле-
ния чужеродного атома в междоузельное поло-
жение) на ГЗ S5(112) и барьеры миграции атомов 
Cr, Ni и Cu к соседним атомам железа. Единич-
ные перескоки атомов примеси, моделирующие 
тот или иной способ переноса в двух ортого-
нальных направлениях на ГЗ S5(112), показаны 
схематически на рис. 3.

Моделирование процесса диффузии предпо-
лагает, что такие атомные прыжки должны быть 
коллективными и осуществляться последова-
тельно вдоль выбранного направления. Этому 
условию удовлетворяют прыжки атомов приме-
си, изображенные на рис. 3а – 3в, поскольку по-
сле совершения указанного прыжка с барьером 
Em

def  атом вновь может совершить новый прыжок 
в том же направлении с тем же барьером. Пока-
занная на рис. 3г ситуация иная: после прыжка 
атома примеси из одной гантелеобразной пар-
ной конфигурации он попадает в другую, но для 
совершения нового прыжка в том же направ-
лении необходимо преодолеть новый барьер, 
включающий распад гантельной пары и затраты 
энергии на встраивание атома примеси в другое 
междоузельное положение (красная пунктирная 
кривая). Таким образом, требует учета не толь-
ко единичный прыжок примесного атома справа 
налево (зеленая кривая на рис. 3г), но и затраты 
энергии на перескок атома через плотноупако-
ванный вертикальный атомный ряд. Очевидно, 
что пренебрежение этим обстоятельством при-
ведет к недооценке барьера диффузии и, как 
следствие, более высоким коэффициентам диф-
фузии вдоль так называемого “медленного” на-
правления диффузии. Отметим, что такой ню-
анс характерен только для примесных атомов, 
поскольку перескоки атомов из одной гантель-
ной конфигурации в другую не ограничивают 
процесс самодиффузии вдоль х-направления.

DFT-вычисленные энергии формирования и 
энергии миграции примесей Cr, Ni и Cu в объе-
ме ОЦК-железа и на ГЗ S3(112) в сравнении со 
значениями собственных атомов перечислены 
в табл. 1. 

Как видно из табл. 1, энергия формирования 
вакансии атома железа на ГЗ S3(112) в ОЦК-же-
лезе оказывается даже выше, чем соответству-
ющая энергия в объеме. То же самое относится 
к случаю формирования вакансии железа, ког-
да рядом с ней находится атом хрома. Одна-

(а) (б)

Рис. 2. Энергетически оптимальные положения примес-
ных атомов Cr, Ni и Cu (оранжевые шары) в плоскости 
ГЗ  S3(112): а — в области вакансионного дефекта; б — в 
междоузельном положении.
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ко для двух оставшихся случаев, т. е. когда речь 
идет о формировании вакансии в присутствии 
примесей Ni и Cu, ситуация приобретает более 
традиционный вид, когда формирование ва-
кансий на границах зерен должно быть энерге-
тически выгоднее, чем в объеме материала. Что 
касается абсолютной разницы между значени-
ями энергий формирования вакансий в объеме 
и на ГЗ S3(112), то она максимальна для приме-
си никеля (0.472 эВ) и минимальна для чистого 
ОЦК-железа. Значения энергии формирования 
всех представленных междоузельных атомов на 
ГЗ  S3(112) ниже соответствующих значений в 
объеме. Сравнивая эти энергии между собой, 
видим, что с энергетической точки зрения об-
разование вакансий на ГЗ  S3(112) и в объеме 
ОЦК-железа является более предпочтительным 

процессом по сравнению с формированием ме-
ждоузлий.

Вычисленные в объеме ОЦК-железа значе-
ния барьеров миграции вакансий и междоузлий 
обнаруживают противоположную закономер-
ность: с меньшими энергетическими затратами 
совершаются прыжки собственных и примесных 
междоузельных атомов в соседнее положение. 
Используемый в работе атомистический подход 
позволяет исследовать диффузионные процес-
сы в произвольных направлениях с атомарным 
“разрешением”. В табл. 1 приведены вычислен-
ные значения энергий миграции вакансий и ме-
ждоузлий по трем ортогональным направлени-
ям: в плоскости ГЗ S3(112) в х- и y- направлениях 
(рис.  1, рис.  3) и перпендикулярно границе на 
первый атомный слой (z-направление). Барьеры 

Рис. 3. Схематическое изображение индивидуальных прыжков атомов примеси, обуславливающих: а — вакансионный тип 
диффузии в y-направлении; б — вакансионный тип диффузии в x-направлении; в — междоузельный тип диффузии в y-на-
правлении; г — междоузельный тип диффузии в x-направлении.

Таблица 1. DFT-вычисленные характеристики вакансий и примесных междоузлий Cr, Ni и Cu в объеме (V) 
ОЦК-железа и на ГЗ Σ3(112) в сравнении с собственными атомами железа

Характеристики вакансий
Ef

def , эВ Em
def , эВ

V ГЗ
(112) V

ГЗ (112)
x y z

Fe 2.147 2.219 0.637 – 0.613 0.572
Cr 1.944 2.104 0.513 – 0.669 0.474
Ni 2.210 1.738 0.596 – 0.759 1.027
Cu 2.820 2.762 0.507 – 0.630 0.482

Характеристики междоузлий
Ef

def , эВ Em
def , эВ

V ГЗ
(112) V ГЗ (112)

x y z
Fe 3.663 2.887 0.275 0.721 0.722 0.783
Cr 3.890 2.857 0.273 – 0.458 0.597
Ni 4.453 3.263 0.582 – 0.964 0.881
Cu 5.294 4.116 0.330 – 0.891 0.737

(в) (г)(а) (б)
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миграции рассмотренных примесей по ваканси-
ям и междоузлиям в x-направлении принимают 
достаточно высокие значения (> 4 эВ) по срав-
нению с другими направлениями и не указаны в 
таблице. Примечательно, что x-направление со-
впадает с осью наклона, которое, как правило, 
соответствует направлению наиболее быстрой 
зернограничной диффузии [12]. Однако, как по-
казали наши расчеты, миграция атомов приме-
си по обоим механизмам в плоскости ГЗ S3(112) 
в этом направлении не должна происходить. С 
точки зрения вакансионного механизма пере-
нос затруднен, поскольку седловое положение 
как собственных, так и примесных атомов име-
ет достаточно высокую энергию из-за большого 
расстояния перескока в данном направлении. С 
точки зрения междоузельного механизма необ-
ходимы большие затраты энергии на перескок 
атома примеси из одной энергетически предпоч-
тительной парной атомной конфигурации в дру-
гую через плотноупакованный вертикальный 
ряд атомов железа. 

Сравнительный анализ значений активаци-
онных барьеров из табл. 1 позволяет сделать вы-
вод о преимущественном типе диффузии: из-за 
более низких значений энергий формирования 
вакансий как в объеме матрицы ОЦК-железа, 
так и на ГЗ  S3(112), диффузия осуществляется 
преимущественно вакансионным механизмом, 
при этом энергии миграции междоузлий по 
сравнению с вакансиями невысоки.

Полезно сравнить DFT-вычисленные значе-
ния энергий формирования вакансий и междо-
узлий с доступными литературными данными. 
Полученные методом молекулярной динамики в 
работе [37] энергии активации диффузии и ба-
рьеры миграции Ni в объеме ОЦК-железа рав-
ны 2.260 и 0.582  эВ, соответственно. Энергия 
миграции атомов Cu в ОЦК-железе по данным 
работы [38] составляет 0.700 эВ, атомов хрома — 
0.590 эВ [39]. 

4.Температурные зависимости  
коэффициентов диффузии

Температурные зависимости коэффициен-
тов диффузии примесных атомов Cr, Ni и Cu в 
матрице ОЦК-железа, вычисленные по форму-
ле (4), приведены на рис. 4. Из-за преобладаю-
щего вакансионного типа переноса над междо-
узельным представлены результаты вычисления 
коэффициентов диффузии, осуществляемой по-
средством вакансионного механизма. Коэффи-
циенты диффузии в плоскости ГЗ S3(112) вычис-
лены для атомных перескоков, происходящих в 
двух ортогональных направлениях: вдоль y и 
вдоль z, т. е. с границы в объем на первый атом-
ный слой. 

Семейство представленных на рис.  4 зави-
симостей коэффициентов диффузии от обрат-
ной температуры позволяет сделать вывод о 
скоростях диффузионных процессов собствен-
ных и примесных атомов (Cr, Ni и Cu) в объеме 
ОЦК-железа и на ГЗ S3(112). Круглые, треуголь-
ные и квадратные метки соотносятся, соответ-
ственно, с коэффициентами диффузии в объеме, 
в y-направлении на ГЗ S3(112) и в z-направлении 
на ГЗ S3(112). Метки, относящиеся к диффузии 
одной и той же частицы в объеме ОЦК-железа и 
на ГЗ S3(112), окрашены в одинаковый цвет. По 
разбросу меток желтого цвета вдоль вертикаль-
ной координаты можно судить о невысокой сте-
пени анизотропии коэффициентов диффузии, 
относящихся к переносу собственных атомов 
железа в объеме и на ГЗ S3(112) в y- и в z-направ-
лениях. В диапазоне температур от 400 до 1000 К 
коэффициенты самодиффузии отличаются ме-
нее чем на один порядок, что соотносится с ти-
пичным значением погрешностей при построе-
нии атомистических DFT-моделей диффузии. 

Поведение примесных атомов Cr и Cu в рас-
смотренных случаях характеризуется близкими 
значениями коэффициентов диффузии (соот-
ветственно, синие и красные метки на рис.  4). 
Наиболее быстрым способом переноса для этих 
типов примесных атомов является диффузия в 
объеме ОЦК-железа (при этом диффузия Cr и 
Cu в объеме должна происходить несколько бы-
стрее по сравнению с процессом самодиффузии) 
и с ГЗ S3(112) в объем. В середине рассмотрен-
ного температурного диапазона (700  К) отли-
чие между коэффициентами диффузии в объеме 
ОЦК-железа и y-направлением на ГЗ S3(112) со-
ставляет один порядок. С другой стороны, из-за 
большего различия в значениях активационных 
барьеров коэффициенты диффузии примеси Ni 
в ОЦК-железе по ГЗ S3(112) в разных направле-
ниях и в объеме отличаются заметно сильнее (за-
крашенный участок с метками зеленого цвета). 
Диффузия атомов Ni в объеме ОЦК-железа про-
исходит быстрее, чем самодиффузия в объеме 
(отношение коэффициентов диффузии D DNi

V
Fe
V  

составляет 1.44 при температуре 700 К), но мед-
леннее, чем диффузия атомов Cr (D DNi

V
Cr
V  = 0.19)  

и Cu (D DNi
V

Cu
V

  = 0.26). Медленным направле-
нием в случае диффузии примеси Ni является 
z-направление на ГЗ  S3(112), которое для ато-
мов Cr и Cu, не обладающих магнитным мо-
ментом, оказывается наиболее быстрым. При 
той же температуре отличия в коэффициентах 
диффузии составляют D D y

Ni
V

Ni
ГЗ( )  = 0.469×102 и  

D D z
Ni
V

Ni
ГЗ( )  = 0.364×104. Обнаруженная суще-

ственная зависимость коэффициентов диффу-
зии атомов Ni от направления берет свое начало 
из экспоненциального характера взаимосвязи 
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между коэффициентами диффузии и актива-
ционными барьерами диффузии. На послед-
ние, вероятно, оказывает заметное влияние эф-
фект магнитного упорядочения, учитываемый в 
DFT-расчетах с помощью учета магнитных мо-
ментов атомов Ni. Кроме того, положения ато-
мов Ni вблизи вакансий на ГЗ S3(112), найден-
ные в ходе решения оптимизационной задачи, 
создают наиболее устойчивые атомные конфи-
гурации среди всех рассмотренных. Поэтому 
переход атомов Ni из этих положений оказыва-
ется наиболее затруднительным, так как соот-

ветствует большим значениям активационных 
барьеров перескока атомов Ni по вакансиям по 
сравнению с остальными примесями (табл. 1).

Приведем сравнение с доступными экспери-
ментальными данными  [40]: при температуре 
788  K измеренный коэффициент диффузии Ni 
в поликристаллической матрице ОЦК-железа 
составил 1.85×10−21  м2 с−1, а коэффициент диф-
фузии Cu в монокристалле ОЦК-железа равен 
4.81×10−18  м2 с−1 при температуре 963  К. Изме-
ренные значения коэффициентов диффузии со-
впадают с зависимостью Аррениуса на рис. 4.
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Рис. 4. Зависимости коэффициентов диффузии D собственных (Fe) и примесных атомов (Cr, Ni и Cu) от обратной тем-
пературы 1/T в ОЦК-железе. Диффузия осуществляется посредством вакансионного механизма в объеме материала, в 
плоскости ГЗ S3(112) в y-направлении и в z-направлении из ГЗ S3(112) в объем.
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ВЫВОДЫ
В первопринципных расчетах на основе мето-

да функционала плотности установлены темпе-
ратурные зависимости коэффициентов диффу-
зии примесей Cr, Ni и Сu в объеме кристаллитов 
ОЦК-железа и по ГЗ S3(112). Рассмотрена диф-
фузия по вакансионному и междоузельному ме-
ханизмам. Установлены равновесные конфигу-
рации рассматриваемых точечных дефектов, их 
энергии формирования и миграции как в объе-
ме, так и по ГЗ. Энергетически предпочтитель-
ные положения внедренных на ГЗ  S3(112) при-
месных атомов Cr, Ni и Cu соответствуют таким 
же гантельным конфигурациям, которые обра-
зует собственный междоузельный атом железа.

На основе расчетов показано, что диффузия 
примесей по ГЗ S3(112) имеет ряд особенностей, 
отличающих ее от других симметричных наклон-
ных границ. Во-первых, коэффициент диффузии 
примесей по данной ГЗ оказывается меньше, чем 
в объеме ОЦК-железа. Если для немагнитных 
примесей (Cr и Cu) коэффициенты диффузии по 
ГЗ  S3(112) и в объеме оказываются величинами 
одного порядка, то для примеси с ферромагнит-
ными свойствами (Ni) отличие может составлять 
несколько порядков. Во-вторых, ось наклона 
ГЗ  S3(112) не является направлением наиболее 
быстрой зернограничной диффузии.

Работа выполнена при финансовой под-
держке Российского научного фонда (№ 22-11-
00036, https://rscf.ru/project/22-11-00036/).

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов. 
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ATOMISTIC MODELING OF IMPURITY DIFFUSION IN THE GRAIN 
BOUNDARY OF ΣΣ3(112) IN BCC IRON

A. I. Kochaev1, * and P. E. L’vov1

1Ulyanovsk State University, Ulyanovsk, 432017 Russia
*e-mail: a.kochaev@gmail.com

The article presents an atomistic DFT analysis of the diffusion of chromium, nickel, and copper impurity 
atoms in bcc iron both in the bulk and along the Σ3(112) grain boundary. The contributions of the vacancy 
and interstitial mechanisms of impurity atom transfer are investigated, and the directions of preferential dif-
fusion are determined. The temperature dependences of the diffusion coefficients are calculated taking into 
account the presence of the magnetic moment of the solution atoms, as well as the temperature dependence 
of the magnetization. The temperature dependences of the diffusion coefficients of nonmagnetic chromium 
and copper impurities in the bulk and along the Σ3(112) grain boundary are similar to the corresponding 
dependences for the self-diffusion of iron atoms. The dependences of the diffusion coefficients of nickel 
atoms are characterized by a stronger anisotropy of transfer along the grain boundary in comparison with 
the considered nonmagnetic impurities.
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