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金属Ag固化过程中的空位形成研究
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摘要　采用分子动力学方法,研究了金属 Ag固液界面在固化过程中的动力学过程及缺陷俘获.结果发现,金属

Ag的界面温度存在某个特征值(T∗),生长速度在这个特征温度附近达到最大值.同时发现液体在产生晶体时缺

陷以空位为主.计算结果表明,缺陷浓度与界面温度之间存在线性关系,缺陷浓度随着界面温度的降低而逐渐增

大,在特征温度附近发生转变.同时发现缺陷浓度与生长速度相关,当界面温度高于特征温度(T＞T∗)时,二者存

在近似线性关系且与方向无关,但当界面温度低于特征温度(T＜T∗)时,(１００)方向和(１１０)方向存在着明显的各

向异性,表明缺陷俘获与生长机制转变有关.
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Abstract　ThekineticsanddefecttrappingatthesolidＧliquidinterfaceofsimplemetalAgduringthesolidification
processareinvestigatedbymoleculardynamicssimulation敭Itisfoundthatthereexistsacertaincharacteristicvalue
 T∗ fortheinterfacialtemperatureofmetalAgatwhichthegrowthratereachesamaximumvalue敭Meanwhile 
thevacancydefectsarepredominantinthesolidificationprocessofliquids敭Thecalculationresultsshowthatthere
existsalinearrelationshipbetweendefectconcentrationandinterfacialtemperature敭Thedefectconcentration
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１　引　　言

近年来,计算模拟[１]已经被广泛应用于材料固

化[２Ｇ４],并取得了很多有价值的成果.材料固化的研

究主要集中在两方面,一方面是对金属固化过程中

动力学以及各向异性的研究[５Ｇ８],另一方面是对固化

过程中微观结构的研究[９Ｇ１１].其中,纯金属[１２Ｇ１６]和

少量二元合金体系[１７Ｇ２０]的固化动力学也取得了重大

进展,但是固化缺陷俘获和溶质俘获的研究仍然十

分有限.目前仅有少量合金缺陷俘获可用计算模

拟,例如Zheng等[２１]发现 NiAl二元合金体系在结

晶过程中有明显的空位和替位缺陷产生,Kramer
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等[２２]也 发 现 在 Zr２Cu固 化 过 程 中 有 缺 陷 产 生,

Yang等[２３]发现LennardＧJones模型合金体系中有

溶质俘获现象.然而单质固化过程中缺陷俘获的相

关研究还很少,这可能因为单质缺陷只有空位和填

隙两种缺陷,常被忽视.事实上单质的缺陷俘获产

生机理以及定量分析非常复杂,缺陷俘获与生长速

度或者体系温度是否相关仍然不清楚,而且极有可

能与界面动力学生长机制以及微观结构有密切关

系.目前被普遍接受的生长机制主要有两种,一种

是小过冷温度下基于碰撞的BGJ(BroughtonＧGilmerＧ
Jackson)模型[８],另外一种是深过冷温度下基于扩散

的 WＧF(WilsonＧFrenkel)模型[２４Ｇ２５],但是适用于所有

温度的生长机制普适模型还有待于进一步探索.单

质金属的缺陷俘获与这两种生长机制的转变是否相

关需要进一步研究.待研究的议题包括缺陷浓度对

固化结果的作用和缺陷俘获的定量分析.
本文研究了单质金属Ag固液界面在固化过程

中的缺陷俘获.结果发现,Ag固液界面固化过程

中只有空位这一种点缺陷.另外发现,缺陷浓度与

界面生长速度有关,二者在小过冷温度下与方向无

关,但在深过冷温度下存在着明显的各向异性(过冷

温度是指熔点温度与界面温度差ΔT＝Tm－T,实
验上认为 ΔT＜０．６Tm 为小过冷温度,理论认为

ΔT＜０．９Tm 为小过冷温度,反之为深过冷温度).

２　研究方法

２．１　分子动力学模拟细节

所有分子动力学模拟都采用大尺度原子/分子的

大规模并行计算(LAMMPS)程序包计算,时间步长

取为１fs[２６].体系的温度和压强由NoseＧHoover热

浴[２７Ｇ２８]和ParrinelloＧRahman压浴[２９Ｇ３０]控制,体系压

强固定在１００kPa.金属 Ag固液界面模拟采用了

Foils等[３１]的多体嵌入原子势(简称EAM势),这种

势已被广泛应用于材料固化的研究[３２Ｇ３５].
为建立合适的模拟晶胞,首先要计算不同温度对

应的晶格常数,并在固液共存体系中估测熔点温度,
得到Ag的两相平衡熔点温度为Tm＝１１７０K,与

Ashkenazy等[３６]结果一致.选取Ag面心立方(FCC)
(１００)和(１１０)这两个低指数生长方向建立固液平衡体

系,z坐标轴方向垂直于固液界面,两个相互垂直的x
和y坐标轴平行于固液界面,３个坐标轴方向都采用

周期性边界条件(PBC).为保证模拟结果的可靠性,体
系截面尺寸(A＝Lx×Ly)和z方向长度Lz 都足够大.
同时为保证结果具有可比性,应使建立的两种体系原

子数相同且尺寸大小相近,故(１００)方向都取PBC超胞

层数为１２×１２×７６,体系原子数为８０６４０,(１１０)方向

PBC超胞层数为８×１２×８４,原子数为７５２６４.
金属Ag(１００)和(１１０)方向的两个模拟体系建立

后,在NVE系综(即微正则系综)作长时间热力学平

衡.当模拟体系温度低于固液平衡温度Tm 时,体系

就会偏离固液两相平衡条件,在热力学驱动下发生非

平衡固化.再选择３个独立的平衡固液初始构型,允许

所有原子运动,将体系在T＜Tm 的各个温度进行

NPzAT系综(即等温等压系综)模拟,最终得到稳定的

固液共存体系.所谓NPzAT 系综即在等温等压系综

下使平行于界面的x 和y 方向周期长度保持不变,垂
直于界面的z方向周期长度动力学变化[１３].

２．２　缺陷浓度计算方法

所谓缺陷浓度是指体系中原子空位数所占百分

比.为了计算缺陷浓度,采用Zheng等[２１]所用的方

法,在固化结束后,利用最速下降(SD)方法将生长

出的晶体快速退火到零开尔文,使原子稳定到最近

的局部最小值.经过退火后的原子弛豫到各自理想

的晶体晶格点位置,运用退火是为了避免计算缺陷

浓度时由于热力学波动而引起不确定性.然后分别

累加每个平行于固液界面的晶体平面层理想原子数

与实际原子数,将二者差值与理想原子数作比,得到

每个温度下的缺陷浓度,即

ρd＝
Ni－Nr

Ni
×１００％, (１)

式中:Ni是理想晶格原子数;Nr是相同层上实际原

子数;ρd 是缺陷浓度.

２．３　界面温度的计算

本研究的对象是固液界面的非平衡固化过程,在
生长模拟过程中,使用NoseＧHoover热浴法进行温度

控制,通常认为体系的温度即为热浴温度.但是在固

化过程的非平衡模拟过程中发现[３３,３７],由于界面附近

受到潜热的影响,尽管整个体系在设定的温度下平

衡,但在界面附近仍然存在很大的梯度.由于界面处

的温度才是生长的真实驱动力,因此必须知道界面处

的温度.界面温度T(z)都是通过计算界面附近原子

的平均动能Ke(z)和密度获得的,可表示为

T(z)＝
Ke(z)
ρ(z)＝

m
３kB

１
LxLyΔzρ(z)‹∑

Nz

i＝１
v２

i›,

(２)
式中:m 是原子质量;kB 是玻尔兹曼常数;Δz 是沿

着z轴方向把体系分成平行于固液界面的薄层厚

度,vi 是t时刻位于(z－Δz/２)和(z＋Δz/２)之间
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的原子速度;ρ(z)是界面附近原子密度;Lx 和Ly

分别是固液界面x 和y 方向的长度.以下所有温

度都是通过(２)式计算得到的界面真实温度,而并非

热浴温度或者其他温度.

３　计算结果与讨论

图１是经过 NVE热力学平衡后的固液两相

平衡态结构快照,以此作为后续 MD (Molecular
DynamicsSimulation)模拟固化的初始结构,图中

仅给出固液界面附近部分原子坐标快照.

图２是不同界面温度下Ag(１００)方向和(１１０)
方向的界面生长速度.图中红色曲线是(１００)方向

界面生长速度与界面温度关系;蓝色曲线是(１１０)方
向界面生长速度随界面温度的变化关系.图２表

明,在小过冷温度下界面速度与界面温度近似呈线

性关系,随着界面温度不断降低,生长速度逐渐增加

到最大值,此时对应的界面温度定义为特征温度

T∗,图中箭头对应特征温度T∗.图２中Ag(１００)
方向 和 (１１０)方 向 特 征 温 度 分 别 约 为 ９４５ K
和８３０K.

图１ Ag固液共存体系界面附近投影到二维平面的坐标原子快照.(a)(１００)方向;(b)(１１０)方向

Fig敭１ AtomiccoordinatesnapshotofAgsolidＧliquidcoexistingsystemprojectedontoatwoＧdimensionalplane敭

 a  １００ orientation  b  １１０ orientation

图２ Ag(１００)方向和(１１０)方向界面生长速度与

界面温度关系

Fig敭２ CrystalＧmeltinterfacialgrowthvelocityversus
interfacialtemperaturealongAg １００ and １１０ orientations

　　从图２发现,在界面温度低于T∗(T＜T∗)和高

于T∗(T＞T∗)时生长速度表现出了完全不同的特

征.在T＞T∗时,无论(１００)还是(１１０)方向,生长速

度都随着界面温度的降低单调递增,在T＜T∗时,生

长速度不再随着界面温度的降低继续增加,而是随着

界面温度降低在某个值附近保持震荡,而且(１００)方
向生长速度总是大于(１１０)方向.该结果与文献[３６]
中关于这种金属的固化生长速度计算结果一致.

以上结果表明,在T＜T∗ 和T＞T∗ 时 Ag的

生长速度表现出了明显差异,表明在特征温度T∗

附近,生长机制可能发生了改变.导致这一结果的

原因可能有很多,固化中的缺陷俘获也可能是原因

之一,故需对该金属的缺陷俘获进行研究.
通过研究金属Ag在低于熔点的不同温度下的

点缺陷,发现缺陷只有空位而没有填隙原子.图３
给出了产生晶体层结构快照,图中第１行红色和

第２行蓝 色 图 分 别 代 表８００K 时 (１００)方 向 和

７５０K时(１１０)方向晶体快照.图中可以看出只有

空位缺陷,且大部分是单个空位缺陷,２个空位相连

或 者２个以上空位的缺陷极少,如图３中(c)和(e),
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图３ Ag(１００)方向和(１１０)方向固化后部分晶体层结构快照

Fig敭３ StructuralsnapshotsofpartialcrystalsaftersolidificationalongAg １００ and １１０ orientations

图４ Ag(１００)和(１１０)方向缺陷浓度与界面温度关系

Fig敭４ Vacancyconcentrationversusinterfacialtemperature
alongAg １００ and １１０ orientations

这种成对空位缺陷出现的几率很小,３个及以上的

空位团簇几乎没有发现.
同时还计算了缺陷浓度ρd 随界面温度变化关

系,如图４所示.图中红色曲线为Ag(１００)方向缺

陷浓度与界面温度关系,蓝色曲线为(１１０)方向缺陷

浓度与界面温度关系.可以得到以下几点结论:

１)与生长速度不同,缺陷浓度随着界面温度降低而

增加;２)(１００)方向和(１１０)方向表现出明显的各向

异性,即(１００)方向缺陷浓度总是大于(１１０)方向;

３)在特征温度T∗两端,缺陷浓度随温度变化的斜

率不同,T＞T∗ 温度范围内直线斜率略大于T＜
T∗斜率.正如之前所说,在T∗附近生长机制可能

发生了改变,当前结果也表明生长机制可能影响了

缺陷俘获,反之,缺陷俘获也可能影响了生长机制.
尽管生长对空位产生的影响目前尚不清楚,反之,空
位对生长的影响也不明了,但至少知道,随着晶体中

空位浓度的增加,固相和液相的自由能差会减小,从
而驱动了固化的产生.

从热力学角度分析,点缺陷总是存在于零开尔

文以上的晶体.根据图４结果,空位的产生由于液

体的快速固化而导致非热力学平衡效应.原因如

下:１)空位浓度是随着界面温度的降低而增加,如
果空位浓度是由热力学平衡效应引起,则它应该随

着界面温度的降低而降低;２)缺陷浓度明显的各向

异性表明了非热力学平衡特征,如果是热力学平衡,
缺陷浓度应该与生长方向无关.

基于以上分析,其中包含的很多信息仅凭图２
和图４很难看出,因此图５给出了Ag的缺陷浓度

与界面生长速度关系图.图中水平虚线对应生长速

度达到最大值时的特征温度,虚线上(下)方对应深

(小)过冷温区T＜T∗(T＞T∗).由图５可以看出

一个明显特征,缺陷浓度并不是界面生长速度的单

值函数,在特征温度T∗上下分为两部分,即图５虚

线位置.在T＞T∗ 温度范围内(即小过冷温区),
缺陷浓度随着界面生长速度的增加而增加,此时在

(１００)方向和(１１０)方向并未表现出明显的各向异

性.但是在T＜T∗范围内(即深过冷区域)情况却

相反,各向异性变得越来越重要.可见缺陷浓度对

生长速度有着意想不到的依赖关系,这也意味着,除
了生长速度,可能还有其它重要因素影响着空位的

产生.
尽管单质金属缺陷俘获的机理目前并不完全清

楚,但根据以上结果仍然可得以下讨论.缺陷俘获

是动力学而非热力学起主导作用.从动力学效应分

析,晶体生长和原子扩散是响应空位产生的主要过

程.一方面,结晶过程使固液界面附近无序的液体

固化成有序晶体,这一过程可以消除界面上的液体

原子.另一方面,扩散过程将液体原子带入界面.
因此,扩散与生长的竞争可能影响了空位的产生.
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图５ Ag缺陷浓度与界面生长速度关系.(a)(１００)方向;(b)(１１０)方向

Fig敭５ Defectconcentrationversusinterfacialgrowthvelocity敭 a  １００ orientation  b  １１０ orientation

如果扩散占优势则空位将会减少,如果扩散不占优

势则会产生更多的空位.但是特征温度的存在表

明,在小过冷温区和深过冷温区生长机制确实发生

了改变,未来对固化过程的理解可能还需要对缺陷

俘获和生长机制进一步研究.

４　结　　论

运用分子动力学方法,对金属Ag(１００)方向和

(１１０)方向固液界面进行了固化模拟,通过计算界面

缺陷浓度、生长速度以及界面温度关系,得到以下结

论:Ag的界面温度存在某个特征值T∗,特征温度

对应生长速度的最大值.金属固化过程中有明显的

空位缺陷产生.缺陷浓度随着界面温度降低而增

加,且表现出明显的各向异性,(１００)方向总是大于

(１１０)方向.在特征温度T∗ 两端缺陷浓度随温度

变化的斜率不同,说明生长机制可能发生了改变.
在T＞T∗ 的小过冷温度下,缺陷浓度与生长速度

有明显的依赖关系,而与界面生长方向没有太大的

关系.在T＜T∗ 的深过冷温度下,缺陷浓度不仅

取决于生长速度,而且表现出明显的各向异性.以

上结果表明,在小过冷温区与深过冷温区,产生空位

的机制可能发生了改变.以上结果表明缺陷俘获在

固化过程中可能起着不可忽视的作用,后续可以通

过研究其他金属的缺陷俘获行为,以期找到单质金

属在固化过程中缺陷形成的普适特性.
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