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Методом молекулярной динамики с использованием потенциалов ReaxFF исследо-
ван процесс плавления кварца и кристобалита, а также аморфные структуры, полу-
ченные путем охлаждения расплава на разных стадиях плавления. В расплавах квар-
ца обнаружено длительное сохранение унаследованного от кристаллической фазы
избытка 8-звенных колец. При этом в расплавах кристобалита аналогичного сохра-
нения 6-звенных колец не наблюдается. Таким образом, можно сказать, что распла-
вы кварца и полученные из них стекла обладают структурной памятью, в отличии от
расплавов кристобалита. Выявлено увеличение количества 4-звенных колец с ро-
стом температуры. Обсуждается ряд других особенностей полученных аморфных
структур, рассматриваемых нами как модели стекол.
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ВВЕДЕНИЕ

В связи с развитием высокотехнологичных отраслей, во всем мире растут потребно-
сти в особо чистом и оптически однородном кварцевом стекле. Сфера применимости
кварцевого стекла разнообразна: волоконно-оптические линии связи, оптические
стекла для приборов ночного видения, в космической отрасли создание новых сенсо-
ров, в науке – радиационно стойкие окна для приборов.

В промышленном производстве однородных кварцевых стекол используют различ-
ные многостадийные техники наплава, в основном включающие в себя газофазный метод
осаждения. Это довольно дорогостоящий и вредный для экологии способ. Для того, что-
бы удешевить производство и сделать более экологически чистым, было бы неплохо ис-
пользовать обогащенное минеральное сырье. Останавливают два фактора – это химиче-
ские примеси элементов-заместителей, которые невозможно удалить с помощью хи-
мического обогащения и оптическая неоднородность полученных стеклянных
слитков. Довольно сложно при производстве стекла контролировать однородность
фазового состава исходного кристаллического вещества. Для этого кварц можно пере-
вести в кристобалит и затем из него наплавлять стекло. 

Общепринятая гипотеза структуры кварцевого стекла в виде трехмерной непрерыв-
ной случайной сетки, предложенная Захариасеном [1], не предполагает каких-либо
отличий в структуре стекла, полученных из различного фазового состава SiO2, по-
скольку считается, что базовой структурной единицей стекла является кремний-кис-
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лородный тетраэдр, а дальний порядок нарушен случайным распределением угла Si–
O–Si в широком диапазоне (от 120° до 180°). Что было впоследствии подтверждено из-
мерениями структуры кварцевого стекла методом рентгеновской дифракции в работе
Уоррена [2].

На практике стекла, синтезированные из кварца и кристобалита, обладают рядом
отличий. Такие стекла были, например, получены в нашем коллективе, и в работе [3]
наблюдались отличия в парамагнитных свойствах радиационных дефектов. Впослед-
ствии также были обнаружены ощутимые различия и в полосах оптического поглоще-
ния и люминесценции точечных дефектов [4]. В этой связи вопрос о структурных раз-
личиях и особенностях стекол, полученных из разных кристаллических модификаций
SiO2, приобретает большую практическую значимость. В данной работе мы исследо-
вали методом молекулярной динамики особенности плавления кварца и кристобали-
та, а также различия в полученных из них аморфных структурах, которые мы воспри-
нимаем как модели стекол.

Есть, однако, и более фундаментальный и общий вопрос физики конденсирован-
ного состояния, на который данная работа может попытаться ответить: “помнит” ли
стекло, как оно было кристаллом? А именно, сохраняются ли в стекле какие-либо
структурные особенно той кристаллической фазы вещества, из которой оно было вы-
плавлено? Разумеется, ответ на данный вопрос может оказаться совершенно различ-
ным для стекол разной химической композиции и с разной термической историей. В
рамках данной краткой работы мы вряд ли дадим исчерпывающий ответ на этот весь-
ма интересный вопрос для всех стекол из диоксида кремния, но, возможно, какие-то
предположительные контуры ответов у нас и получится наметить.

Несмотря на большое количество работ, посвященных моделированию аморфного
и кристаллического SiO2 методом молекулярной динамики, и длительную историю
таких исследований, вопрос о структурной памяти стекла ранее не был исследован в
указанном ключе – чем могут отличаться стекла, синтезированные из разных кри-
сталлических фаз SiO2.

Начиная с самой ранней работы (Woodcock, 1976 [5]), а затем в работах 1988–1990 гг.
Feuston & Garofalini [6, 7], Vessal [8], Vashishta [9] молекулярная динамика успешно
справлялась с генерацией аморфной структуры SiO2. В частности, полученная в этих
работах радиальная функция распределения (Radial Distribution Function, RDF) хоро-
шо согласовывалась с экспериментальной, однако в том, что касается механических
свойств материала, согласие с экспериментом оказалось существенно хуже. При этом
для короткодействующей части взаимодействия ионов использовались потенциалы
Борна–Майера–Хаггинса (Born–Mayer–Huggins).

Ситуация улучшилась с появлением в 1990 г. потенциала BKS [10]. Данный потен-
циал не только успешно описывает различные кристаллические фазы SiO2 и реали-
стично предсказывают структуру аморфной фазы, но справляются также и с описани-
ем механических свойств этих материалов. Короткодействующая часть BKS основана
на потенциалах Бакингема (Buckingham). Забегая вперед, можно сказать, что BKS
оказался на удивление удачным потенциалом, несмотря на свою простоту и древ-
ность. Не так давно в работе [11] проводилось сравнение ряда потенциалов, предна-
значенных для описания SiO2. Эти потенциалы включали BKS, PMMCS [12], а также
потенциалы из работ [13–16]. В описании статических свойств кристаллического и
аморфного SiO2 потенциал PMMCS оказался точнее, чем BKS, хотя и BKS везде дает
качественно верные и количественно удовлетворительные результаты. Однако
PMMCS на удивление плохо воспроизводит фононную плотность состояний матери-
ала, с чем BKS, опять же, на уровне качественного согласия, вполне справляется. В
работе [11] сделан вывод, что из рассмотренных потенциалов только BKS адекватно
описывает как статические, так и динамические свойства SiO2.
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Еще до работы [11] потенциалы для SiO2 были подогнаны на основе неэмпириче-
ских расчетов молекулярной динамики Кара-Паринелло [17]. Использовалось два
подхода: FM (force matching) – подгонка по силам и CHIK [18] – подгонка по струк-
турным данным. Многообещающий, на первый взгляд, подход FM дал удивительно
плохие, качественно неверные результаты. Потенциал CHIK оказался, возможно,
чуть лучше, чем BKS. Еще раньше аналогичные подходы и потенциалы сравнивались
в работе [19]. Сравнивались потенциалы BKS, CHIK, Soules 1990 [20] и Takada 2004
[21]. Сделан вывод, что BKS и CHIK воспроизводят основные свойства SiO2, однако
делают это при завышенных, по сравнению с экспериментом, температурах. Извест-
ны также попытки использовать потенциалы Терсофа [22], параметризованные на ос-
нове неэмпирического расчета [23], и подгонять параметры потенциалов по неэмпи-
рически рассчитанным силам и их градиентам [24].

По истории молекулярной динамики кристаллического и аморфного SiO2 с подоб-
ными потенциалами имеются обзорные работы, например [25, 26]. Следует отметить
также использование различных параметризаций потенциалов Китинга [27] для моде-
лирования аморфной структуры SiO2 по методологии WWW [28]. Но данный подход
не имеет ничего общего с молекулярной динамикой, а является разновидностью мето-
дов Монте-Карло.

Однако, все перечисленные выше потенциалы используют фиксированные значе-
ния эффективных зарядов атомов кремния и кислорода, и не способны описывать их
различные зарядовые состояния. Это делает проблематичным описание разрыва и об-
разования ковалентных связей, а также многочисленных собственных дефектов в
структуре SiO2.

Ситуация улучшилась с появлением потенциалов ReaxFF, предложенных впервые
для углеводородов в работе [29]. Успех потенциалов ReaxFF не случаен. Идея приме-
нять в молекулярной динамике эквилибрацию зарядов, видимо, “носилась в воздухе”.
Например, в 2003 г. в работе [30] предлагалось использовать для этого метод QE [31].

Для SiO2 потенциалы типа ReaxFF появились впервые также в 2003 г. в работе [32].
Затем они дополнялись и обобщались, например, для взаимодействия SiO2–вода [33].
С помощью таких потенциалов был исследован процесс гидроксилирования и раство-
рения в воде поверхности аморфного SiO2. Затем потенциалы ReaxFF для этих систем
улучшались и дорабатывались [34, 35], что позволило исследовать процесс растворе-
ния диоксида кремния и боросиликатных стекол через формирования пористых обла-
стей [36].

Более подробную информацию о развитии потенциалов ReaxFF и их применении
для исследования стекол, и в частности аморфного SiO2, можно найти в недавнем об-
зоре [37]. Приведенные данные убеждают, что эти потенциалы позволяют правильно
описывать многие свойства стекол и происходящие в них процессы. При этом все же
отметим, что полноценное сравнение структур аморфного SiO2, полученных с помо-
щью ReaxFF и BKS, с экспериментом и друг с другом, насколько нам известно, не
проводилось.

Плавление кристаллического SiO2 в молекулярной динамике приходится модели-
ровать при температурах, значительно превышающих экспериментальную температу-
ру плавления, вплоть до значения 7500 К [25]. При этом начальная стадия плавления в
молекулярной динамике едва ли сопоставима с экспериментом: экспериментально
плавление начинается с поверхности, межзеренных границ и прочих дефектов [38] и
является гетерогенным процессом [39]. Однако полученная в ходе симуляции аморф-
ная структура уже, как правило, соответствует экспериментальным данным, о чем го-
ворят функции парного и углового распределения [25], структурный фактор [40]. В
структуре доминируют 5- и 6-членные кольца, есть в небольшом количестве и 3-член-
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ные, которые могут отвечать за пик комбинационного рассеяния 606 см–1 [41]. Не все
потенциалы одинаково удачны. Так, полученная в работе [42] с помощью потенциа-
лов CMAS94 [43] плотность аморфного SiO2 величиной 2.39 г/см3 представляется су-
щественно завышенной.

Наряду с классической молекулярной динамикой, для SiO2 велись и расчеты из
первых принципов. В 1995 г. Sarnthein, Pasquarello и Car [44, 45] использовали для это-
го приближение LDA и ячейку из 72 атомов. После нагрева до 3500 К и охлаждения им
удалось получить аморфную структуру без дефектов координации, при этом структур-
ный фактор согласовывался с экспериментом. Молекулярную динамику из первых
принципов использовали для расчета инфракрасных и рамановских спектров [46, 47],
зависимости температуры плавления от давления [48], сравнения структуры распла-
вов силикатов и SiO2 [49] и других исследований.

В ряде работ исследовалась диффузия атомов кремния и кислорода [50–58]. Эти
данные мы приведем чуть позже, когда будем обсуждать диффузию в моделируемых в
данной работе расплавах.

В серии основательных работ [55–60] процесс перехода расплав–стекло исследован
с фундаментальной точки зрения. Выдвинут ряд аргументов в пользу MCT (mode cou-
pling theory, теория связанных мод) [61], в частности показано [60], что зависимость
температуры стеклования от скорости охлаждения плохо описывается соотношением
Вогеля–Фалчера–Тамманна (Vogel–Fulcher–Tammann) [62], и гораздо лучше описы-
вается с помощью MCT.

В последнее время в молекулярной динамике SiO2 интерес к моделированию струк-
туры объемного материала снизился в связи с большим количеством уже посвящен-
ных этому работ, зато исследуется поверхность SiO2 и ее взаимодействие с различны-
ми средами [63–65], пористый оксид кремния [66, 64], формирование треков заря-
женных частиц при облучении материала [67]. Ряд работ посвящен SiO2 при высоких
давлениях [48, 68, 69]. Несколько ранее была предсказана экзотическая фаза SiO2, су-
ществующая только в условиях неаксиального стресса [70]. Молекулярная динамика
может использоваться также в сочетании с другими расчетно-теоретическими метода-
ми, например, для исследования электронных и оптических свойств разнообразных
дефектов в SiO2 [71–73].

Однако, несмотря на весь этот колоссальный массив исследований, из которого мы
здесь процитировали лишь малую часть, нам неизвестны работы, в которых ставился
бы вопрос о структурной памяти стекол, полученных из различных кристаллических
фаз SiO2. Мы полагаем этот вопрос достаточно интересным как с фундаментальной,
так и с практической точки зрения (из какой фазы выплавлять стекло с требуемыми
свойствами), и в данной работе постараемся ответить на него для стекол, выплавлен-
ных из кварца и кристобалита.

МЕТОД РАСЧЕТА

Расчеты выполнялись методом молекулярной динамики (МД, MD) в программе
LAMMPS [74]. Взаимодействие атомов кислорода и кремния моделировалось с помо-
щью реактивных потенциалов ReaxFF [29, 32]. Как уже указывалось выше, данная ме-
тодика успешно применялась в ряде работ [34, 36, 75–77, и др]. Достоинством потен-
циалов ReaxFF является способность описывать реакции, например, разрыв и образо-
вание ковалентных связей. Был выбран шаг интегрирования по времени в размере
0.5 фс. Расчетная ячейка кристобалита содержала 3000 атомов и имела форму куба с
ребром 37.3 Å. Ячейка кварца содержала 3024 атома и имела близкую к кубической
форму и схожие размеры. На расчетную ячейку были наложены периодические гра-
ничные условия.
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Для моделирования синтеза стекол с кислородно-дефецитными центрами (ODC,
oxygen deficiency centers) из ячеек бездефектного кварца и кристобалита удалялось по
30 случайно выбранных атомов кислорода. Таким образом, содержание вакансий кис-
лорода в этих ячейках составило около 1.5% от общего числа атомов кислорода, и мы
будем называть их “кварц с 1.5% ODC” и “кристобалит с 1.5% ODC”.

Начальная эквилибрация системы производилась при температурах 300 или 500 K в
течении 40 пс в ансамбле NVT, а затем еще 40 пс в ансамбле NPT. После этого в тече-
нии 200 пс производился нагрев системы до температур от 3500 до 5000 K. При таких
температурах расчетная ячейка кварца или кристобалита выдерживалась в течении
500 пс. При необходимости это время могло быть увеличено до 750 пс, или же, наобо-
рот, уменьшено, после чего во всех случаях фиксировалось разрушение кристалличе-
ской структуры и образование расплава. Охлаждение до низких температур (1 K) про-
изводилось в течении 50 пс.

Таким образом, были смоделированы 4 основные плавки: бездефектного кварца и
кварца с 1.5% ODC при 4050 K, а также бездефектного кристобалита и кристобалита с
1.5% ODC при 4000 K. Кроме того, был смоделирован ряд вспомогательных плавок –
для бездефектных ячеек при температурах 4200 и 4500 K, а для ячеек с ODC при более
низких температурах: 3500 и 3900 K. В результате всех плавок были получены аморф-
ные структуры SiO2, которые затем можно было анализировать. Однако, при данном
подходе невозможно контролировать степень аморфизации расплава, и структурные
особенности стекол из кварца и кристобалита оказываются утрачены.

Более полезной оказалась техника взятия мгновенных снимков системы, или
“снапшотов”, в ходе перечисленных выше основных плавок. На протяжении всего
плавления каждые 1000 шагов записывался файл рестарта, позволяющий возобновить
расчет с данного момента. Для каждого из рассмотренных материалов (бездефектные
кварц и кристобалит, они же с 1.5% ODC) было отобрано от 6 до 8 снимков. Затем для
этих снимков была сделана очень быстрая заморозка (за 10 пс), а также отжиг при тем-
пературах 3000, 3250 и 3500 K длительностью в 250 пс с последующим охлаждением в
течении 100 пс. Анализируя аморфные структуры, полученные из последовательно
взятых снимков, удается шаг за шагом отслеживать, как именно изменяется структура
SiO2 в ходе плавления и отжига.

ДИФФУЗИЯ В РАСПЛАВЕ SiO2

Для того, чтобы наблюдать за диффузией атомов на всем протяжении расчетов мо-
лекулярной динамики, был организован регулярный (каждые 100 шагов МД) вывод
такой величины, как средний квадрат отклонения (СКО) атомов от своих начальных
позиций. Усреднение производилось отдельно для атомов кислорода и кремния, что

дало две величины:  и  Если бы коэффициент диффузии (КД) во время мо-
делирования был постоянным, то эти величины подчинялись бы хорошо известному
соотношению ∆r2 = 6Dt. Однако мы моделируем процесс плавления кристалла и за-
стывания расплава, поэтому КД очевидным образом не должен быть постоянным. В
этом случае для его вычисления нужно использовать соотношение

(1)

На врезке рис. 1а приведена зависимость  от времени для случая плавления
кварца с ODC. Эта величина флуктуирует, как и следует ожидать, в силу хаотичного
теплового движения атомов, что затрудняет ее дифференцирование по времени. Раз-
личные методики численного дифференцирования шумных данных не дают здесь хо-
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Рис. 1. Поведение коэффициента диффузии атомов кислорода и плотности расплава при плавлении кварца
с 1.5% ODC при различных температурах (a); бездефектного кристобалита при 4000 K (б). На врезках приве-
дены соответствующие кривые СКО атомов кислорода.
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роших результатов, поэтому эти данные были подогнаны аналитической функцией, кото-
рая и была затем продифференцирована для нахождения коэффициента диффузии.

Для этой функции был выбран очень простой вид: мы обратили внимание, что на
начальной стадии плавления СКО зависит от времени практически линейно, затем
следует изгиб этой кривой вверх, и потом она снова выходит на линейную зависи-
мость. Поэтому была использована следующая функция:

Здесь P4(t) – полином четвертой степени. Коэффициенты этого полинома, а также
моменты времени t1 и t2 были подгоночными параметрами при нахождении данной
функции. Параметры a1, b1, a3, b3 подобраны так, чтобы обеспечить непрерывность f(t)
и ее производной. На рис. 1a показано поведение коэффициента диффузии при тем-
пературах 3500, 3900 и 4050 K (кривые 1–3), полученного из такой функции. На том
же графике показано поведение плотности в ходе плавления (кривые 4–6), и корреля-
ция между изменением плотности и ростом коэффициента диффузии видна очень хо-
рошо. При плавлении кристобалита с 1.5% ODC поведение СКО, плотности и коэф-
фициента диффузии выглядит аналогично.
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Это позволяет разделить наблюдаемый процесс на три хорошо определенных ста-
дии, которые мы будем называть в дальнейшем стадиями 1, 2 и 3:

Начальная стадия, когда происходит первоначальное накопление дефектов. Харак-
теризуется низким коэффициентом диффузии и сохранением кристаллической структу-
ры, что видно как из значений плотности, так и при визуализации расчетной ячейки.

Стадия активного плавления, которая характеризуется резким ростом КД и одно-
временным изменением плотности. При этом происходит разрушение кристалличе-
ской решетки.

Стадия равновесного расплава, когда все, что могло, уже расплавилось. КД и плот-
ность больше не изменяются. Расплав достигает состояния термодинамического рав-
новесия.

Следует отметить, что стадию 1 едва ли возможно напрямую сравнивать с экспери-
ментальными наблюдениями. Как уже отмечалось во введении, экспериментально
плавление начинается с поверхности, межзеренных границ и других дефектов. Одна-
ко, начиная со стадии 2 сопоставление симуляции с экспериментом вполне возмож-
но, во всяком случае, никаких очевидных препятствий к этому нет.

Плавление кристобалита с 1.5% ODC качественно подобно плавлению кварца с
ODC. Плавление же бездефектных кварца и кристобалита несколько отличается от
них на начальной стадии, а именно, подогнать зависимость СКО от времени прямой
линией не представляется возможным. Это означает, что на начальной стадии плавле-
ния бездефектного кварца и кристобалита КД не имеет постоянного значения, а уве-
личивается, начиная с близкого к нулю значения. Для подгонки этих кривых были ис-
пользованы полиномы 5ой степени для стадий 1 и 2 и линейная функция для стадии 3.
В моменты t1 и t2 эти функции сшивались по значению, а также по первой и второй
производной. Результаты подгонки показаны на рис. 1б. Стадии 2 и 3 во всех случаях
(плавление кристобалита и кварца; бездефектного и с 1.5% ODC) выглядят очень по-
хоже. Также на рис. 1б показан вертикальными пунктирными линиями выбор момен-
тов времени для взятия снимков – мы старались отобрать их таким образом, чтобы
покрыть ими стадию активного плавления.

В результате проделанного анализа данных оказалось возможным оценить коэффи-
циенты диффузии для: 1) бездефектного кварца на стадии 3 при температурах 4050,
4200, 4500 и 5000 K; 2) бездефектного кристобалита на стадии 3 при температурах
4000, 4200, 4500 и 5000 K; 3) кварца с 1.5% ODC на стадиях 1 и 3 при температурах
4050, 3900 и 3500 K; 4) кристобалита с 1.5% ODC на стадиях 1 и 3 при температурах
4000, 3900 и 3500 K. Это позволяет построить для всех этих систем диаграммы Аррени-
уса (рис. 2) и определить энергии активации, а также префактор для коэффициента
диффузии.

Все эти данные представлены в табл. 1. Для каждого из расплавов приведены значе-

ния энергии активации (  и ) и префактора (  и ) для атомов кислорода и
кремния соответственно. Следует отметить несколько моментов касательно этих дан-
ных. Во-первых, определение КД на начальной стадии плавления, судя по всему, со-
провождается значительной численной ошибкой. Об этом говорит большой разброс

между  и  в случае кварца и отличающееся на три порядка значение префактора
для атомов кремния. Во-вторых, в конечной стадии плавления все энергии активации
для расплава кристобалита оказываются выше соответствующих величин в расплаве
кварца на 0.8–1 эВ. Это не совсем понятно и свидетельствует либо об, опять же, чис-
ленной ошибке, либо о том, что данные расплавы в ходе симуляции все же не достиг-
ли полного термодинамического равновесия, иначе систематическое различие между
ними трудно объяснить. В третьих, наличие ODC понижает энергию активации диф-
фузии для атомов кремния (но не кислорода) в расплавах как кварца, так и кристоба-
лита, примерно на 0.3–0.5 эВ. Данная закономерность вполне может реальной и име-
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Рис. 2. Диаграммы Аррениуса для коэффициента диффузии при плавлении бездефектных кварца и кристо-
балита (a); кварца с 1.5% ODC (б); кристобалита с 1.5% ODC (в).
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ет разумное объяснение – наличие вакансий кислорода может облегчать диффузию
атомов кремния.

Учитывая значительную численную ошибку представленных данных, делать окон-
чательные выводы на их основании пока рано. Требуются дополнительные расчеты, с
большими временами выдержки расплавов и с большим количеством значений тем-
пературы, для уточнения этих результатов. Однако, в пределах ошибки определения
полученные значения энергии активации для диффузии в расплаве SiO2 удовлетвори-
тельно согласуются с экспериментальным значением 4.7 эВ [82], которая пользуется
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Таблица 1. Энергии активации и префакторы для коэффициента диффузии в моделируемых
расплавах

Стадия плавления Кристалл Наличие ODC , эВ  Å2/пс , эВ , Å2/пс

Начальная Кварц 1.5% 3.48 1.7 × 102 6.15 1.8 × 105

Кристобалит 1.5% 4.23 3.3 × 103 4.41 9.9 × 102

Конечная Кварц Нет 4.64 4.9 × 104 5.26 1.5 × 105

1.5% 4.98 1.6 × 105 4.80 6.3 × 104

Кристобалит Нет 5.48 5.3 × 105 6.29 3.1 × 106

1.5% 5.70 1.4 × 106 5.95 1.9 × 106

O
AE 0

O,D Si
AE 0

SiD
наибольшим доверием исследователей. Также они хорошо согласуются и с заключе-
нием работы [78] о том, что наиболее надежное значение для энергии активации вяз-
кости расплава SiO2 составляет 5.34 эВ. Учитывая, что вязкость и коэффициент диф-
фузии связаны друг с другом соотношением Стокса–Эйнштейна, их энергии актива-
ции должны быть, по крайней мере, близки друг к другу.

Затем были определены коэффициенты диффузии для всех снимков при различных
температурах отжига. На рис. 3а показаны данные по СКО атомов кислорода для
снимков кварца с 1.5% ODC при температурах 3000, 3250 и 3500 K. Эти зависимости
хорошо и достоверно подгоняются прямыми линиями, что дает значения КД при дан-
ных температурах, а значение при 4050 K (или 4000 K для кристобалита) вычислено
при помощи подогнанной функции (1). По всем этим данным были построены диа-
граммы Аррениуса (пример для кристобалита с ODC показан на рис. 3б, остальные
три выглядят похоже) и были определены энергии активации и префакторы КД.

Как оказалось, все энергии активации диффузии, определенные таким образом,
имеют величину около 3 эВ, которая существенно отличается от определенной выше
величины около 5 эВ. При этом, если для каждого снимка индивидуально подгонять
энергию активации, то они варьируются от 2.5 до 3.6 эВ. Однако последовательные
снимки, взятые с одной плавки, хорошо подгоняются и одной общей энергией акти-
вации. Для кварца и кристобалита без дефектов данные энергии активации составля-
ют 3.31 и 3.21 эВ, а для кварца и кристобалита с ODC – 3.12 и 2.85 эВ соответственно.

Самое подходящее время обсудить полученные результаты и сопоставить их с лите-
ратурными данными. Различие между энергиями активации диффузии для расплавов
(около 5 эВ) и для снимков (около 3 эВ), на первый взгляд, обескураживающее, легко
объяснимо. Это давно известное различие между равновесными и изоструктурными
характеристиками стекол, подробно разъясненное, например, в книге [79]. Дело в
том, что расплавы SiO2, выдержанные при разных температурах, структурно отлича-
ются друг от друга, поскольку их структура успевает подстроиться под заданную тем-

пературу. По ним получено равновесное значение  эВ, которое характеризует
изменение КД в разных структурах при разных температурах. В то же время снимки,
почти мгновенно охлажденные до температуры 3000, 3250 или 3500 K, не успели пре-
терпеть структурных изменений, характерных для их новой температуры. Поэтому

можно сказать, что значение  эВ получено для одной и той же структуры при
разных температурах и является, таким образом, изоструктурным.

Данное обстоятельство было известно еще в 1951 г. [80], когда для наблюдаемого от-
личия энергий активации диффузии в расплаве и в стекле, а также для неаррениусово-
го поведения КД в области перехода было предложено похожее объяснение. Однако,
обращает на себя внимание то обстоятельство, что многие зарубежные авторы не ак-
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≈ 3A
isoE
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Рис. 3. Определение коэффициентов диффузии для снимков расплава кристобалита с 1.5% ODC (a) и по-
строенная из них диаграмма Аррениуса (б).
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центируют внимания на различии равновесных и изоструктурных характеристик сте-
кол, а в отдельных случаях, возможно, и не подозревают о нем. Так, например, авторы
расчетно-теоретической работы [81] рассчитывают энергию активации диффузии
кислорода методом функционала плотности в локальном приближении (DFT-LDA),
однозначно понимая ее как энергетический барьер для этого процесса. Получив зна-
чение 3.8 эВ (в неплохом согласии с изоструктурной величиной, причем, судя по гра-
фикам, эта величина должна быть еще меньше), они, тем не менее, находят согласие с
экспериментом неудовлетворительным и начинают манипулировать положением
уровня Ферми. В результате они все-таки добиваются значения 4.6 эВ, в согласии с ре-
зультатами работы [82], причем эта величина равновесная и уже не имеет смысла
энергетического барьера.

Экспериментальные данные по диффузии кислорода в кристаллическом и аморф-
ном SiO2 имеют весьма широкий разброс энергий активации: от 1.25 [83] до 4.7 эВ [82].
Однако в действительности это не должно обескураживать. Значения в районе 1–2 эВ
[83, 84] относятся к диффузии молекулярного кислорода. Затем следует группа значе-
ний в районе 3–3.5 эВ (например, [85, 86]). К этим экспериментальным данным при-
мыкают и некоторые теоретические результаты, например, в работе [54] в ситуации,
аналогичной нашим “снимкам”, получена энергия активации 3.09 ± 0.18 эВ. Мы по-
лагаем, что все эти результаты правильные и согласуются между собой в пределах точ-
ности использованных методов.
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Точно так же правильной мы считаем и величину 4.7 эВ, полученную в результате
очень тщательных измерений в работе [82]. Важная для интерпретации результатов
деталь: в этой работе Mikkelsen длительно выдерживал образец при каждой из проме-
ренных температур. Несколько выше, но в том же интервале, лежит величина 5.34 эВ,
полученная для энергии активации коэффициента вязкости расплава SiO2 [87]. В об-
зоре [88] именно эта величина выделена как наиболее надежная. Экспериментальное
значение энергии активации диффузии атомов кремния составляет 5.2 эВ, по данным
работы [89]. Большинство теоретических работ также дают близкие к 5 эВ величины:
4.9 эВ [50, 51], 5.2 эВ [52], 4.77 эВ [53]. В работах [55–58] получены энергии активации
4.66 и 5.18 эВ для диффузии атомов кислорода и кремния соответственно.

Итак, мы полагаем, что все эти величины правильные. Просто величины в районе
3–3.5 эВ относятся к изоструктурной, а в районе 5 эВ – к равновесной энергии акти-
вации диффузии. Длительная выдержка образца при заданной температуре (работа
[82], величина 4.7 эВ) как раз и означает, что структура успела перестроиться в состоя-
ние термодинамического равновесия при этой температуре. Наши результаты, таким
образом, находятся в согласии с экспериментальными и теоретическими данными
других авторов, и тоже ярко демонстрируют отличие равновесных и изоструктурных
характеристик расплавов и стекол.

Разность равновесной  эВ и изоструктурной  эВ энергий активации
диффузии можно назвать структурным или конфигурационным вкладом в энергию

активации диффузии атомов кислорода  Интересно здесь то, что
эта величина позволяет оценить температурную зависимость конфигурационной эн-
тропии, связанной с актом диффузии. Изоструктурная энергия активации EA пред-
ставляет собой энергетический барьер для акта диффузии. Выразим равновесную и
изоструктурную зависимости КД:

С другой стороны, те же величины можно выразить через барьер свободной энер-
гии Гиббса  Энтальпия диффузии ∆H одинакова для равновесного и
изоструктурного КД, и, по-видимому, должна совпадать с изоструктурной энергией
активации:

Энтропия диффузии разделяется на колебательный и конфигурационный вклады
 причем колебательный вклад в гармоническом приближении опреде-

ляется отношением частот колебаний в переходном и в начальном состоянии и от темпе-

ратуры не зависит. Также не зависит от температуры величина  – кон-
фигурационная энтропия в изоструктурном случае, поскольку здесь сама структура не
успевает подстроиться к изменяющейся температуре и соответствует начальной тем-
пературе эксперимента T0. Логарифмируя отношение двух КД, получим

Данная функция является монотонно возрастающей и означает, что с ростом тем-
пературы структура расплава перестраивается таким образом, что диффузия становит-
ся более интенсивной. При этом барьер диффузии не изменяется, изменяется только
число доступных для диффузии конфигураций. Эта же зависимость обеспечивает Ар-
рениусовский характер поведения величины Deq(T). Отметим также, что в большин-
стве работ конфигурационная энтропия считается независящей от температуры, по-
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скольку она определяется только числом доступных для диффузии конфигураций. Эта
величина очевидным образом не зависит от температуры для кристаллов, и это сооб-
ражение, по всей видимости, автоматически переносится некоторыми исследователя-
ми и на аморфные структуры, что уже не вполне верно.

ХАРАКТЕРИСТИКИ АМОРФНЫХ СТРУКТУР

В результате проведенных расчетов в нашем распоряжении оказалось множество
полностью или частично аморфных структур SiO2. Во-первых, это, конечно, заморо-
женные расплавы кварца и кристобалита, которые подверглись плавлению при раз-
ных температурах от 3500 до 4500 K. Во-вторых, и это оказалось интереснее, это все
снимки, взятые с активной фазы плавления, и подвергнутые почти мгновенному
охлаждению, либо выдержанные при разных температурах и потом замороженные.
Всего из снимков получилось 120 различных структур SiO2, и из них можно получить
немало ценной информации о структурных особенностях расплавов и стекол.

Ближний порядок можно охарактеризовать с помощью RDF. Для мгновенно замо-
роженных снимков кварца и кристобалита с 1.5% ODC радиальные функции распре-
деления приведены на рис. 4. По ним очень хорошо видно, что если в начале стадии
активного плавления они имеют характерные для соответствующей кристаллической
фазы максимумы и минимумы, то к ее окончанию эта структурная информация пол-
ностью утрачивается. Для наглядности на врезке рис. 4a приведены кривые для кварца
и кристобалита в начале плавления, и они существенно отличаются друг от друга. На
врезке же рис. 4б аналогичные же кривые приведены в конце плавления, и они прак-
тически неразличимы. Частичные функции радиального распределения (т.е. постро-
енные отдельно для пар Si–Si, Si–O, O–O), а также функции углового распределения
в данной статье не приводятся, но они демонстрируют точно такое же поведение.

Данное поведение означает, что ближний порядок расплавов кварца и кристобали-
та к концу стадии активного плавления становится одинаковым. Это полностью со-
гласуется с нашим представлением о том, что этому моменту расплавы достигают тер-
модинамического равновесия. В таком состоянии между ними и не должно быть
структурных различий, иначе говоря, к данному моменту структурная “память” рас-
плава оказывается полностью утерянной.

Вместе с тем этот процесс постепенный и не мгновенный, поэтому существует про-
межуток времени, когда кристаллическая решетка уже разрушилась, и вещество пере-
шло в расплав, однако многие структурные особенности кристаллической фазы еще
сохраняются.

Это становится видно, если проанализировать статистику колец в полученных
аморфных структурах. С этой целью в них все были найдены К-кольца, или кольца
Кинга [90]. Статистика колец для всех снимков кварца и кристобалита с 1.5% ODC
показана на рис. 5. На каждой из гистограмм по оси абсцисс отложен размер, или чис-
ло звеньев кольца (звеном считается элемент Si–O, т.е. атом кремния вместе с мости-
ковым атомом кислорода, осуществляющим ковалентную связь с соседним звеном).
По оси ординат отложено число таких колец в структуре, приходящихся на один атом
кремния.

Первая особенность, на которую стоит обратить внимание – это избыток 8-звен-
ных колец в структурах, полученных из кварца. В кристаллическом кварце на один
атом кремния приходится одно 6-звенное и 7 штук 8-звенных колец. На гистограммах
рис. 5a видно, что избыток 8-звенных колец уменьшается от снимка к снимку, но все
же сохраняется даже еще в предпоследнем снимке № 455. При этом радиальные функ-
ции распределения практически сливаются с таковыми для равновесного расплава
уже к снимку № 415. Это говорит о том, что топологические особенности расплава со-
храняются дольше, чем его ближний порядок, и могут затем обнаруживаться и в стеклах.
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Рис. 4. Радиальные функции распределения для снимков кварца с 1.5% ODC (a); кристобалита с 1.5% ODC
(б). На врезках: сравнение RDF в начальных снимках кварца и кристобалита с ODC (a); то же в конечных
снимках (б).
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В кристобалите же единственный имеющийся вид колец – это 6-звенные, их при-
ходится по 2 штуки на один атом кремния. Пик 6-звенных колец разрушается быстро,
и уже к третьему снимку (№ 430) он отсутствует. Возможно, это говорит о том, что по-
теря структурной “памяти” у расплава кристобалита происходит быстрее, чем у рас-
плава кварца, и кристобалит при плавлении практически сразу же превращается в
равновесный расплав.

Ближе к концу активного плавления (последние 3 снимка для кварца и последние 6 –
для кристобалита) обнаруживается еще одно немаловажное обстоятельство. А имен-
но, соотношение 4-звенных и 5-звенных колец сильно зависит от температуры, при
которой был выдержан расплав. “Мгновенно замороженные” снимки (instant) до это-
го плавились при 4000 или 4050 K. В них 4-звенные кольца доминируют над 5-звенны-
ми. По мере убывания температуры отжига (3500, 3250 и 3000 K) количество 4-звен-
ных колец монотонно убывает, а количество 5-звенных – растет. В какой-то мере од-
новременно с 5-звенными возрастает и число 6-ти и 7-звенных колец. Соотношение
4-звенных и 5/6/7-звенных колец может являться, пожалуй, самым ярким темпера-
турным маркером расплава и полученных из него стекол. Следует отметить, что это
соотношение одинаковым образом зависит от температуры и в равновесном расплаве,
и в расплаве со структурной памятью. Именно это обстоятельство наиболее отчетливо
иллюстрирует то, что структурные особенности расплава меняются с ростом темпера-
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Рис. 5. Статистика колец для снимков кварца с 1.5% ODC (a); кристобалита с 1.5% ODC (б)
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туры, что и приводит к различию изоструктурных и равновесных энергий активации
диффузии.

Наконец, мы рассмотрели дефектные, то есть недокоординированные, атомы
кремния. За редкими исключениями дефекты во всех структурах с 1.5% ODC (из кото-
рых были удалены по 30 атомов кислорода) сводятся к 60 атомам кремния, координи-
рованным тремя атомами кислорода. Для каждого такого атома можно определить
расстояние rmin до ближайшего соседнего атома кремния. Если это проделать, а потом
усреднить по всей структуре, то между расплавами кварца и кристобалита не обнару-
живается никакой разницы (рис. 6, нижние кривые).

Но если поставить вопрос несколько иначе – на каком расстоянии от данного 3-ко-
ординированного атома кремния находится ближайший к нему атом кремния, не свя-
занный с ним через кислородный мостик, то между расплавами кварца и кристобали-
та обнаружится различие. А именно, данное расстояние rNB, усредненное по всей
структуре, для снимков кристобалита оказывается примерно на 0.2 Å больше, чем для
снимков кварца. Это видно по двум верхним кривым на рис. 6.

Надо сказать, что именно эти, не связанные кислородным мостиком атомы крем-
ния, и должны образовывать кислородно-дефицитный центр ODC. На том же рисун-
ке показаны и характерные структуры ODC, взятые из этих снимков. Наименьшие
значения rNB отвечают паре 3-координированных атомов кремния. Такие структуры
оказываются ближе к модели ODC(I) центра [91].

Большие значения rNB отвечают или паре 3-координированных атомов, связанных
короткой цепочкой звеньев Si–O, либо паре 3-х и 4-координированного атомов крем-
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Рис. 6. Среднее расстояние между 3-координированным атомом кремния и ближайшим несвязанным с ним
через кислородный мостик атомом кремния (rNB) и усредненное наименьшее расстояние между 3-коор-

динированным атомом кремния и другим атомом кремния (rmin).
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ния. Все это существенно влияет на тип и свойства ODC. Таким образом, указанное
различие может оказаться значимым для объяснения разницы в оптических свойствах
стекол, синтезированных из кварца и из кристобалита.

Указанное различие существует практически до конца фазы активного плавления.
Это наводит на предположение, что некоторые структурные особенности расплава
могут дольше сохраняться именно вблизи дефектов, т.е. атомов, имеющих дефекты
координации. Иными словами, дефекты могут играть существенную роль в сохране-
нии структурной памяти расплава и стекол.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В результате проведенного моделирования процессов плавления и образования
стекол из SiO2 методом молекулярной динамики можно считать надежно установлен-
ным следующие особенности плавления кварца и кристобалита:

В расплавах кварца долго, практически до самого установления термодинамиче-
ского равновесия, сохраняется унаследованный от кристаллической фазы избыток 8-
звенных колец. Это позволяет утверждать, что расплав кварца в таком состоянии об-
ладает структурной памятью, и такими же будут полученные из него стекла.

С другой стороны, в расплавах кристобалита длительного сохранения характерного
для кристаллической структуры избытка 6-звенных колец не наблюдается. Исходя из
всех проанализированных нами данных можно предположить, что кристобалит при
плавлении практически сразу же переходит в равновесный расплав.

Соотношение количества 4-звенных колец к 5-звенным в равновесном расплаве
монотонно растет с температурой расплава.

Структуры ODC в стеклах из кварца и кристобалита несколько отличаются. Сред-
нее расстояние между атомами кремния, образующими ODC, в стеклах из кварца
меньше, а кратчайшая цепочка звеньев Si–O, соединяющих эти атомы, наоборот,
длиннее.

Кроме того, в данной работе нами выдвинуто два предположения, нуждающихся в
дальнейшей проверке и уточнении. Первое касается роли дефектов в сохранении
структурной памяти расплава – особенности ближнего порядка и топологии распла-
ва, унаследованные от кристаллической фазы, возможно, дольше сохраняются имен-
но вблизи дефектов координации и примесных атомов. Второе касается влияния кис-
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лородных вакансий на диффузию атомов кремния – наличие вакансий кислорода,
возможно, понижает энергию активации диффузии для этих атомов.

Исследование проведено в рамках выполнения государственного задания по Про-
екту № 0284-2021-0004. Расчеты проведены на вычислительном кластере “Академик
В.М. Матросов” (Иркутский суперкомпьютерный центр СО РАН).
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