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Равновесные концентрации термических дефектов рассчитаны в приближении среднего поля для конфигу-
рационной энтропии. Обсуждаются устойчивые конфигурации точечных дефектов в NiAl.

Благодаря своим уникальным физическим, химиче-
ским и механическим свойствам интерметаллическое
соединение NiAl находит широкое применение в авиа-
строении, электронике, химическом катализе и других
отраслях [1,2]. В течение последних 20 лет было
проведено большое число теоретических исследований
электронной структуры [3–6], оптических свойств [7–11],
природы межатомных взаимодействий [12,13] и энерге-
тики дефектов кристаллической структуры [14–16] этого
соединения. Структура термических дефектов в NiAl
очень необычна и является предметом эксперименталь-
ных и теоретических исследований. До последнего вре-
мени считалось, что основным термическим возбуждени-
ем в NiAl является тройной дефект (две вакансии на ни-
келевой подрешетке плюс антиструктурный дефект: атом
Ni на алюминиевой подрешетке) [1,2]. Рассчитанные
из первых принципов [14] равновесные концентрации
дефектов в NiAl при 1300 K подтверждают эту картину
термических возбуждений для обогащенного никелем и
стехиометрического NiAl. Однако высокая концентрация
атомов Al в никелевой подрешетке и практически полное
отсутствие атомов Ni в алюминиевой подрешетке при
высоких температурах в обогащенном алюминием NiAl,
полученные в расчете [14] и обнаруженные экспери-
ментально [17], не согласуются с представлением о
термическом возбуждении типа тройного дефекта для
этой области составов NiAl.

В настоящей работе ”из первых принципов” определе-
ны равновесные концентрации термических дефектов в
NiAl в зависимости от состава сплава на основе NiAl.

1. Методика расчетов

Для расчета энтальпий образования точечных дефек-
тов в настоящей работе были использованы кубиче-
ские суперячейки на основе структуры B2 с 54 узлами
(3 × 3 × 3), содержащие один дефект на суперячейку.
Энергии парного взаимодействия дефектов рассчиты-
вались с использованием суперячеек со 108 узлами
(3× 3× 6), содержащих два дефекта на суперячейку.

Проведение первопринципных расчетов для столь
больших суперячеек наобходимо, чтобы исключить не-
физические взаимодействия между дефектами. Рост вы-

числительных затрат, характерный для стандартных зон-
ных методов, t ∼ N3, не позволяет проводить расчеты
полной энергии для суперячеек со 108 узлами за при-
емлемое время. Поэтому предпочтительно использова-
ние методов расчета электронной структуры и полной
энергии, в которых время расчета t растет линейно с
увеличением числа узлов в суперячейке N. В настоящей
работе использовался метод локально самосогласован-
ной гриновской функции [18,19], имеющей линейный
скейлинг времени расчета с числом узлов, в новой
формулировке, учитывающей поправку к одноэлектрон-
ному потенциалу и полной энергии на электростатиче-
ское взаимодействие мультипольных зарядов атомных
сфер [20].

Основная причина, по которой в настоящей работе
были учтены несферические поправки к потенциалу и
энергии Маделунга, заключается в необходимости про-
ведения расчетов полной энергии для сплавов вычитания
(в случае замещения, для расчета энергетики дефек-
тов достаточно учета обычных, монопольных вкладов
в потенциал и энергию Маделунга). Так, именно, учет
мультипольных вкладов позволяет рассчитать энтальпию
образования вакансий в чистых металлах [20], в то время
как стандартные расчеты в рамках приближения атомной
сферы (ПАС) обычно завышают данную величину в
2 ÷ 2.5 раза [21]. Ошибка ПАС возникает в результа-
те сферически-симметричного усреднения электронной
плотности в атомных сферах. Это приближение хорошо
работает для узлов кристаллической решетки, имеющих
высокую симметрию локального атомного окружения.
Для тех узлов, симметрия локального окружения ко-
торых нарушена из-за присутствия дефектов решетки
(в особенности вакансии) это приближение становится
источником ошибок. В случае NiAl наши предваритель-
ные расчеты, проведенные в рамках стандартного ПАС,
дали неверный результат для основного состояния обога-
щенных алюминием сплавов NiAl из-за слишком высокой
получающейся энергии образования вакансий. В случае,
если приближение атомной сферы дополнено несфери-
ческими поправками к потенциалу и энергии Маделунга
(для краткости будем именовать данное приближение
ПАС+М), основное состояние в NiAl воспроизводится
правильно.
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2. Дефекты при нулевой температуре

В данном разделе рассмотрим структуру дефектов
в NiAl произвольной стехиометрии в основном состо-
янии, т. е. при нулевой температуре (T = 0) и ну-
левом давлении (p = 0), подробный анализ которой
приведен в работе [22]. Рассмотрим однофазный, не-
стехиометрический NiAl при фиксированной концентра-
ции, Ni1/2−δAl1/2+δ, где δ — отклонение от стехиоме-
трии. Распределение компонентов сплава (атомов Al,
Ni, и вакансий, i = {Al, Ni,V}) по двум подрешеткам
(α = {Al,Ni}) в основном состоянии определяется
минимумом энтальпии H всей системы, в которой число
атомов, Nat = nAl + nNi, фиксировано, в то время как
число узлов кристаллической решетки, N = Nat + nV ,
может изменяться. Для определения структуры основ-
ного состояния сплава в термодинамическом пределе
(Nat →∞), необходимо сравнивать энтальпии на атом,

H = lim
Nat→∞

H

Nat
, (1)

для различных конфигураций сплава. Результаты расче-
тов полной энергии, проведенных в данной работе, были,
таким образом, пересчитаны в стандартные энтальпии
образования сплавов по отношению к стандартным со-
стояниям чистых компонентов (ГЦК никель и алюми-
ний)

H0 = Etot
Ni1/2−δAl1/2+δ

− (1/2 − δ)Etot
Ni − (1/2 + δ)Etot

Al . (2)

Все полные энергии (на атом), Etot, соответствуют рав-
новесным объемам, определяемым из условия p = 0.
Экстенсивные свойства нормируются в данной работе на
атом, а не на узел кристаллической решетки, поскольку
число узлов решетки в данном случае не фиксировано.
Соответственно для характеристики конфигураций спла-
ва используются атомные концентрации: xiα = niα/Nat и
xi =

∑
αxiα , где niα — число узлов на подрешетке α,

занятых компонентом i. Заметим, что полные атомные
концентрации атомов Al или Ni в сплаве не зависят от
конкретного распределения атомов и вакансий между
двумя подрешетками, т. е. xAl = 1/2 + δ и xNi = 1/2 − δ.
Использование концентраций, определенных в расчете
на узел решетки, ciα = niα/Nα , становится более удоб-
ным при анализе распределения компонент сплава по
подрешеткам при фиксированной коцентрации вакансий.
Здесь Nα — число узлов на подрешетке α, Nα = 1/2N,
которое в данном случае становится фиксированным.
Связь атомных и узельных концентраций выглядит как
ciα = 2xiα/(1 + xV).

В общем же случае более естественно использо-
вать атомные концентрации, особенно при рассмотрении
сплавов вычитания, в которых концентрация вакансий
может достигать 10 атомных процентов. Именно атом-
ные концентрации входят в определение энтальпии обра-

зования дефекта

HF
d =

∂H0

∂nd
=
∂H0

∂xd
, (3)

где индекс d обозначает конкретный точечный дефект.
В наших расчетах были рассмотрены четыре типа
собственных точечных дефектов в NiAl: два анти-
структурных атома, d = {NiAl,AlNi}, и две вакансии,
d = {VAl,VNi}. Для конкретных расчетов была использо-
вана запись уравнения (5) в конечных разностях

HF
d =

H0
d − H0

NiAl

xd
, (4)

где H0
NiAl и H0

d — стандартные энтальпии образования (на
атом) совершенного NiAl, и суперячейки на основе NiAl,
содержащей один из четырех собственных точечных де-
фектов соответственно. Атомная концентрация дефектов,
xd, была равна 1/54 в случае антиструктурных атомов и
1/53 в случае вакансий.

Стандартные энтальпии образования стехиометриче-
ского В2 NiAl и четырех нестехиометрических спла-
вов, содержащих по одному из четырех собственных
точечных дефектов на суперячейку, представлены на
рис. 1, где также приводятся экспериментальные энталь-
пии образования сплавов NiAl, полученные Хенигом и
Лукасом [23]. В предположении невзаимодействующих
дефектов энтальпия образования сплава должна линейно
зависеть от амтомных концентраций дефектов. Линейные
зависимости энтальпий образования сплавов NiAl для
случаев, когда отклонение от стехиометрии обусловлено
одним из четырех собственных точечных дефектов, пока-
заны на рис. 1 прямыми линиями. С каждой стороны от
точного стехиометрического состава они образуют две
ветви сплавов: одна соответствует сплавам замещения,

Рис. 1. Стандартная энтальпия образования NiAl в зависимо-
сти от состава сплава. 1 — экспериментальные данные [23],
2, 3 — рассчитанные энтальпии, 2 — сплавы вычитания,
3 — сплавы замещения. Сплошные линии — энтальпия обра-
зования сплавов NiAl в основном состоянии, штриховые —
энтальпии нестабильных сплавов.
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Таблица 1. Энтальпии образования одиночных дефектов, ком-
плексов дефектов сохраняющих концентрацию и межветвевых
возбуждений в NiAl

Наименование
Обозначение или

HF
d , eV

квазихимическая реакция

Собственные точечные дефекты

Ni на Al NiAl 1.30
Вакансия на Al VAl 2.69
Al на Ni AlNi 2.64
Вакансия на Ni VNi 0.70

Комплексные дефекты, сохраняющие концентрацию

Тройной (T) 0→ 2VNi + NiAl 2.70
Дивакансия (D) 0→ VAl + VNi 3.39
Обменный (E) 0→ NiAl + AlNi 3.94
Тройной Al (TA) 0→ 2VAl + AlNi 8.02

Межветвевые возбуждения

Межветвевое Ni (IN) NiAl → 2VAl 4.08
Межветвевое Al (IN) 2VNi → AlNi 1.24

Таблица 2. Энергии связи всех возможных дефектов в NiAl

Пара дефектов Расстояние HF
2d, eV

NiAl + AlNi −0.55
VAl + AlNi a

√
3/2

−0.62
NiAl + VNi 0.05
VAl + VNi −0.02

NiAl + NiAl 0.16
NiAl + VAl a 0.14
VAl + VAl 0.05

AlNi + AlNi 0.12
AlNi + VNi a 0.07
VNi + VNi 0.14

П р и м е ч а н и е . Положительный знак энергии связи соответствует
отталкиванию дефектов.

содержащим антиструктурные дефекты, а другая — спла-
вам вычитания, содержащим структурные вакансии.

Результаты расчетов, представленные на рис. 1, пока-
зывают, что нижняя ветвь энтальпии образования обо-
гащенных никелем сплавов NiAl соответствует сплавам
замещения, в то время как в случае избытка алю-
миния ветвь, соответствующая сплавам вычитания, со-
держащим сруктурные вакансии, имеет более низкую
энтальпию образования. Как можно видеть, рассчитан-
ная энтальпия образования стабильных (имеющих более
низкую энтальпию образования) нестехиометрических
сплавов NiAl и экспериментальная энтальпия образо-
вания имеют близкие наклоны концентрационных за-
висимостей, в то время как наклон ветвей энтальпий
образования, соответствующих нестабильным сплавам,
отличается от эксперимента существенно.

В табл. 1 приведены рассчитанные энтальпии образо-
вания одиночных дефектов, а также энтальпии образова-
ния сохраняющих концентрацию комплексных дефектов.

Энергии связи всех возможных пар точечных дефектов
в NiAl рассчитывались в данной работе с использованием
суперячеек со 108 узлами, в которых два дефекта сначала
были удалены на максимально далекое расстояние, а
затем сближены на кратчайшее расстояние. Результаты
расчетов приведены в табл. 2. Положительных знак энер-
гии связи соответствует отталкиванию между дефектами.

3. Дефекты при конечной температуре

В данном разделе проводится статистическое рассмо-
трение термических дефектов в NiAl. Дается описание
метода и приводятся результаты численной минимизации
свободной энергии Гиббса, анализируется структура де-
фектов в NiAl при 1300 K. Все рассмотрения проводятся
для невзаимодействующих дефектов, возможное влияние
взаимодействий дефектов обсуждается в конце раздела.

3.1. М е т о д ч и с л е н н о г о м о д е л и р о в а н и я .
В настоящей работе использовался следующий метод
расчета равновесных концентраций в бинарном соедине-
нии B2 NiAl при конечной температуре. Распределение
атомов разных сортов и вакансий по двум подрешеткам
нестехиометрического сплава Ni1/2−δAl1/2+δ может быть
однозначно описано с помощью четырех параметров.
1. Отклонение от стехиометрии, δ.
2. Концентрация вакансий (на узел), cV = (cVNi + cVAl)/2.
3. Параметр дальнего порядка для Ni, ηNi = cNiNi − cNiAl .
4. Параметр дальнего порядка для Al, ηAl = cAlAl − cAlNi .
Концентрации компонент сплава (на узел) могут быть
выражены через эти четыре параметра следующим обра-
зом:

cAlAl = (1/2 + δ)(1 − cV) + ηAl/2,

cAlNi = (1/2 + δ)(1 − cV)− ηAl/2,

cNiNi = (1/2 − δ)(1 − cV) + ηNi/2,

cNiAl = (1/2 − δ)(1 − cV)− ηNi/2,

cVAl = cV − (ηAl − ηNi)/2,

cVNi = cV + (ηAl − ηNi)/2.

Для сплава, состав которого задается параметром δ,
необходимо найти глобальный миниум свободной энер-
гии Гиббса, G0 = H0 − TS, где стандартная энтальпия
образования, согласно уравнениям (3) и (4), линейно
зависит от атомных концентраций дефектов

H0 = H0
NiAl +

∑
d

HF
d xd. (5)

Для конфигурационной энтропии (на атом) в данной
работе используется приближение среднего поля

S=
−1

2(1− cV)

∑
α

∑
i

ciα ln ciα

= (1 + xV) ln

(
1 + xV

2

)
−
∑
α

∑
i

xiα ln xiα . (6)
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Расчет равновесных концентраций дефектов проводится
следующим образом: при фиксированной величине δ
делается начальное приближение для коцентрации ва-
кансий cV , затем находится равновесное распределение
вакансий и атомных сортов между двумя подрешетками
путем оптимизации значений параметров дальнего по-
рядка ηNi и ηAl. Для оптимизации эначений параметров
дальнего порядка проводится первопринципный расчет
полной энергии частично упорядоченного сплава при
различных значениях ηNi и ηAl, и находится мини-
мум полной энергии. (Задача о распределении приме-
си третьего компонента, в нашем случае — вакансии,
по подрешеткам бинарного упорядочивающегося спла-
ва подробно исследована Рубаном и Скривером [24]).
Процедура повторяется при различных значениях cV и,
таким образом, находится глобальный минимум свобод-
ной энергии Гиббса. Следует заметить, что при фиксиро-
ванной концентрации сплава, находящегося в пределах
однофазной области, нет необходимости использовать
большой канонический ансамбль для нахождения равно-
весной концентрации дефектов (ср., однако, с подходом,
использованным в работе [14]).

3.2. Т е р м и ч е с к и е д е ф е к т ы . Рассчитанные в
данной работе равновесные атомные концентрации де-
фектов, xd, в NiAl при 1300 K показаны на рис. 2 в
зависимости от стехиометрии сплава, задаваемой пара-
метром δ. Основными дефектами в сплавах NiAl с
избытком никеля являются атомы Ni в алюминиевой

Рис. 2. Равновесные концентрации дефектов в NiAl при
1300 K в зависимости от отклонения от стехиометрии δ

(δ > 0 — обогащение алюминием).

Рис. 3. Равновесные концентрации термических дефектов в
NiAl при 1300 K в зависимости от отклонения от стехиоме-
трии δ.

подрешетке, а в сплавах с избытком алюминия наиболее
распространенным типом дефекта является вакансия в
никелевой подрешетке. Большая часть этих дефектов
является структурными дефектами, концентрация кото-
рых определяется отклонением от точной стехиометрии.
В этой связи было интересно отделить термические де-
фекты, которые появляются при конечной температуре,
от структурных дефектов, присутствующих в основном
состоянии

xt
d = xd − x0

d, (7)

где xt
d — концентрация термических дефектов. Атомные

концентрации термических дефектов в NiAl при 1300 K
показаны на рис. 3. Чтобы понять получающуюся струк-
туру термических дефектов, необходимо учитывать, что
в упорядоченном соединении фиксированного состава
термические возбуждения возможны только в виде ком-
плексных дефектов, сохраняющих концентрацию, так что

xt
NiAl

+ xt
AlNi
− 2(x t

VAl
+ xt

VNi
) = 0. (8)

Частными случаями таких термических возбуждений
являются сохраняющие концентрацию комплексные де-
фекты, а также межветвевые возбуждения, перечислен-
ные в табл. 1. Было общепринято считать, что основным
термическим возбуждением в NiAl является тройной
дефект. Действительно, наши расчеты показывают, что
наиболее распространенными термическими дефектами
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в стехиометрическом и обогащенном никелем NiAl явля-
ются вакансии на никелевой подрешетке и атомы Ni на
алюминиевой подрешетке, которые составляют тройной
дефект.

Однако в сплавах с избытком алюминия концентрация
термических атомов Ni в алюминиевой подрешетке ста-
новится неожиданно малой, но появляются атомы Al в
никелевой подрешетке в относительно большом количе-
стве. Еще более интересно ведет себя концентрация ва-
кансий в никелевой подрешетке, которая сначала быстро
уменьшается с ростом отклонения от стехиометрии, а
затем, когда параметр δ превосходит значение 0.01, кон-
центрация термических вакансий в никелевой порешетке
становится отрицательной. Это означает, что концентра-
ция никелевых вакансий в сплавах NiAl, обогащенных
алюминием, уменьшается с температурой. Такое пове-
дение структуры термических дефектов в обогащенных
алюминием сплавах NiAl может быть связано только
с межветвевым Al возбуждением, которое состоит в
исчезновении двух никелевых вакансий и образовании
одного антиструктурного атома Al взамен (см. табл. 1).

Покажем статистически, что тройной дефект является
первичным термическим возбуждением в сплавах обога-
щенных никелем, и стехиометрическом NiAl, в то время
как межветвевое Al-возбуждение является первычным
термическим возбуждением в сплавах NiAl, обогащен-
ных алюминием. С этой целью на рис. 4 показаны рассчи-
танные отношения концентраций термических дефектов

RT =
1
2

xt
VNi

xt
NiAl

, RIA = −
1
2

xt
VNi

xt
AlNi

. (9)

Отношение RT должно быть близко к единице для
первичных термических возбуждений типа тройного де-
фекта, тогда как RIA должно быть близко к единице для
первичных термических возбуждений типа межветвевого
Al-возбуждения. Мы находим, таким образом, что в спла-

Рис. 4. Отношения концентраций термических дефектов (см.
текст). 1 — тройные дефекты, 2 — межветвевые Al-возбуж-
дения.

Рис. 5. Полная концентрация термических дефектов в NiAl
при 1300 K.

вах NiAl при 1300 K термические возбуждения имеют
тип тройного дефекта для δ < 0.01 и тип межветвевого
Al-возбуждения для δ > 0.01. На границе между
этими двумя концентрационными областями тепловые
возбуждения имеют тип обменного дефекта (см. табл. 1).

Таким образом, наличие атомов Al в никелевой подре-
шетке в обогащенных алюминием сплавах NiAl при ко-
нечной температуре является результатом термических
межветвевых Al-возбуждений. Согласно нашим результа-
там, концентрация антиструктурных атомов Al может до-
стигать 10−6 в богатых Al сплавах при 1300 K, тогда как
их концентрация должна быть гораздо больше, согласно
результатам работы [14]. Тем не менее результаты
обоих первопринципных расчетов находятся в качествен-
ном согласии с тем, что межветвевые Al-возбуждения
являются доминирующими термическими дефектами в
обогащенном алюминием NiAl.

Полная концентрация точечных термических дефектов
может быть определена как разность суммарной кон-
центрации всех типов точечных дефектов (структурных
и термических) и полной концентрации структурных
дефектов в основном состоянии. Эта разность показана
на рис. 5. Полное число термических дефектов в
обогащенных никелем сплавах NiAl почти постоянно
и гораздо меньше числа структурных дефектов, O(δ).
Вблизи стехиометрического состава полная концентра-
ция термических дефектов становится относительно вы-
сокой (3 · 10−4 при δ = 0). Эта аномалия связана
с отсутствием структурных дефектов в основном со-
стоянии стехиометрического NiAl, и, таким образом,
большая концентрация термических дефектов возникает
при высоких температурах благодаря вкладу от конфи-
гурационной энтропии (уравнение (6)).

Наиболее интересная аномалия получается для бога-
тых алюминием сплавов NiAl, в которых полное число
точечных дефектов уменьшается с температурой, бла-
годаря тому, что основное термическое возбуждение в
этой области (межветвевое Al-возбуждение) состоит в
исчезновении двух вакансий и создании только одно-
го антиструктурного дефекта. Такой тип термического
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возбуждения обусловлен нелинейным характером энтро-
пийного вклада. Удаление двух вакансий, концентрация
которых в основном состоянии уже достаточно вели-
ка, лишь незначительно уменьшает конфигурационную
энтропию (и даже может увеличивать ее в случае,
если вакансии образуют упорядоченную структуру в
основном состоянии), в то время как образование ан-
тиструктурного дефекта (атома Al на никелевой под-
решетке) сильно увеличивает энтропию. В результате
полное число точечных дефектов уменьшается с темпе-
ратурой, но конфигурационная энтропия — возрастает
благодаря увеличению разнообразия структуры дефектов
(диверсификации). Таким образом, если в обогащенных
алюминием сплавах NiAl при нулевой температуре от-
клонение от стехиометрии было обусловлено только
структурными вакансиями, при конечных температурах
образуется определенное число антиструктурных атомов
алюминия в результате межветвевых Al-возбуждений.

3.3. К о м п л е к с ы т е р м и ч е с к и х д е ф е к т о в .
Рассмотрим теперь возможное влияние взаимодействий
дефектов на структуру первичных и вторичных терми-
ческих дефектов в NiAl. Прежде всего, результаты
первопринципных расчетов энергий взаимодействия де-
фектов в NiAl, полученные в данной работе (см. табл. 2),
поддерживают имеющуюся точку зрения [1] о том,
что составляющие тройного дефекта (две вакансии и
один антиструктурный дефект) существуют независимо
в NiAl, не образуя связанного комплекса.

Взаимодействия точечных дефектов, разделенных
кратчайшим межатомным расстоянием, a

√
3/2, явля-

ются большими и притягивающими в двух следующих
случаях. Расчет показывает, что существует сильное
притяжение между составляющими обменного дефекта,
следовательно, обменная пара NiAl + AlNi должна суще-
ствовать как связанный комплекс. Понижение энтальпии
образования обменного дефекта за счет взаимодействия
его составных частей все же недостаточно, чтобы обмен-
ный дефект сделался основным термическим возбужде-
нием в богатых алюминием сплавах NiAl. Однаруженное
взаимодействие однако может привести к образованию
отдельной зоны между стехиометрическим NiAl и кон-
центрированным NiAl с избытком алюминия, в которой
обменный дефект будет доминирующим термическим
возбуждением.

Сильное притягивающее взаимодействие обнаружено
также для пары AlNi +VAl. Однако, как показывает рис. 2,
эти два дефекта никогда не сосуществуют в равновес-
ном состоянии в NiAl любой концентрации. Энтальпия
образования подобной пары дефектов настолько велика,
что влияние сильного взаимодействия дефектов в паре
на конечную структуру равновесных концентраций тер-
мических дефектов несущественно. Однако притяжение
между атомом Al в никелевой подрешетке и алюми-
ниевой вакансии может иметь значение для понимания
кинетических процессов в NiAl, таких как диффузия.

Таким образом, можно сделать следующие выводы.

Равновесные концентрации термических дефектов рас-
считаны путем минимизации свободной энергии Гиббса
в приближении среднего поля для конфигурационной
энтропии. Показано, что первичными термическими де-
фектами в стехиометрическом NiAl и в сплавах NiAl с
избытком никеля являются тройные дефекты, а в сплавах
богатых алюминием — межветвевые Al-возбуждения.
Поскольку межветвевое Al-возбуждение состоит в уда-
лении двух вакансий из никелевой подрешетки и созда-
нии взамен только одного антиструктурного атома Al
в никелевой подрешетке, число вакансий, равно как и
полное число точечных дефектов, должно уменьшаться
с температурой в богатых алюминием сплавах NiAl.

Рассчитанные энергии взаимодействия дефектов поз-
воляют сделать вывод, что все три составляющие трой-
ного дефекта существуют независимо в NiAl, не образуя
связанный комплекс. Напротив, сильное взаимодействие
обнаружено для следующих пар дефектов в NiAl: атом Ni
в алюминиевой подрешетке — атом Al в никелевой под-
решетке, а также вакансия в Al-подрешетке — атом Al
в никелевой подрешетке. Следовательно, обменные де-
фекты в NiAl должны образовывать связанные комплек-
сы, которые могут быть доминирующими термическими
возбуждениями в конечной концентрационной области
между стехиометрическим NiAl и концентрированным
NiAl с избытком алюминия. Хотя анализ, проведенный в
данной работе, показывает, что взаимодействия дефектов
имеют лишь второстепенное влияние на равновесную
структуру дефектов, они могут быть важны для пони-
мания кинетических процессов и метастабильных груп-
пировок дефектов в NiAl.

Настоящая работа была частично поддержана Про-
граммой министерства образования РФ ”Поверхностные
атомные структуры” (№ 3.13.99), грантом ”Исследо-
вание из первых принципов равпределения примесей
и их зарядового состояния по подрешеткам в полу-
проводниках” и Российским фондом фундаментальных
исследований (грант № 98-02-16419).
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