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Samenvatting

Deze thesis behandelt het gebruik van dichtheidsfunctionaaltheorie (DFT) bij de bepaling
van de oplossingsenthalpie in ijzerhoudende systemen. Met behulp van deze grootheid is
het mogelijk de mengingsenthalpie te reconstrueren, die een belangrijk hulpmiddel vormt
in de zoektocht naar nieuwe Bulk Metallic Glasses (BMG’s). Twee verschillende DFT-
programma’s worden daarbij geévalueerd, waarna de uiteindelijke keuze op WIEN2k valt.
De op die manier bekomen resultaten wijken af van gegevens uit de literatuur, maar
zijn consistent met de onderlinge verschillen. Om overeenkomst met het experiment te
bekomen, worden thermische effecten in rekening gebracht met behulp van het quasi-
harmonisch Debyemodel (vibraties). De elektronische bijdragen rekenen we manueel uit.
We vinden een goede overeenkomst met het experiment. Deze ab-initioaanpak biedt een
alternatief voor de berekening van mengingsenthalpieén in een industriéle R&D-context.
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Abstract— By means of an ab initio supercell approach the enthalpy of
mixing of the Fe-Mo system is investigated. First the 0 K contribution is
calculated by considering the dilute heat of solution. Afterwards we take
into account thermal effects by means of an extended quasi-harmonic De-
bye model, including vibrational as well as electronic contributions. Our
results are consistent with the available experimental and theoretical infor-
mation. We suggest this quantum route to the mixing enthalpy as a viable
alternative in an industrial R&D context.
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I. INTRODUCTION

RON is one of the most common elements in the earth’s crust.
It is mostly known for its application in steels. Recently how-
ever another class of (potential) structural materials was discov-
ered [1]. These so-called bulk metallic glasses (BMGs) con-
sist of the same elements as regular metals, but are built up ac-
cording to a glassy structure. Corresponding properties are a
high yield strength and low mechanical damping. Iron-based
amorphous metals are receiving an increasing amount of atten-
tion, because of their excellent glass-forming ability and soft-
magnetic characteristics [2]. It is however still not very clear
how to predict the optimal composition for a BMG. One of
the empirical rules of thumb that are used today, refers to the
favourable effect of a negative enthalpy of mixing between the
principal components. According to [3] it is possible to approx-
imate this quantity by a third degree polynomial:
AHpiw ~ AH2SBA(1 - ¢) + AHBFAc(1 —

2
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Essential to this equation is the enthalpy of solution, AHg,,
which can be obtained by considering the asymptotic limit of
the embedding enthalpy:
H(A,B,,)—n-HA)—m-H(B
AHPEA iy B AaBu) —n HA) —m HB)
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Since an embedding enthalpy is computable by means of ab ini-
tio techniques, this allows us to access its dilute limit, which is
experimentally not easily feasible. The procedure was tested in
the Fe-Mo system.

II. AB INITIO ENTHALPY OF SOLUTION

In order to evaluate the embedding enthalpy, we consider bcc
supercells. One such entity consists of a 3D multiple of con-
ventional bcc cells. A sublattice of impurities is then superim-
posed. We only consider cubic supercells. The energies of these
structures are calculated with WIEN2k, a DFT program based
on LAPW basis functions [4]. Figure 1 presents the resulting
embedding enthalpies.

K. Lejaeghere is with the Applied Physics Department, Ghent University
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Fig. 1. Embedding enthalpies in the Fe-Mo system

For the iron-rich Fe-Mo alloys supercells containing up to 216
atoms were computed. In spite of the degree of dilution, the cor-
responding embedding enthalpies show little convergence. This
fluctuating behaviour is not unheard of. Wolverton and Ozolins
report a similar phenomenon in the case of transition metals em-
bedded in aluminum [5]. It is due to Friedel oscillations, which
arise when the ideal lattice is perturbed, e.g. by an impurity. Lo-
calized electron waves can interfere with each other and drasti-
cally influence the energetic properties of the alloy. In order to
obtain perfect dilution the spreading ripples of this effect have
to extinguish before reaching another Mo-centered cluster. We
will however settle for the dissapearance of direct effects, i.e.
volume-dependent fluctuations. By studying the magnetic mo-
ments of the iron atoms surrounding the impurity, it can be seen
that this is the case as from 64-atom supercells (1,56 % Mo) (fig-
ure 2). Taking this into account, we can estimate the enthalpies
of solution to be 0,1 eV for Mo embedded in Fe and 0,6 eV for
Fe in Mo.
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Fig. 2. Magnetic moments of the iron atoms neighbouring to a molybdenum
impurity (NN1 the closest, NN2 the second, ...)



These values are at variance with previous estimations from
theoretical considerations, but of the same order of magni-
tude [6]. Moreover our model predicts that no Mo can be dis-
solved into iron, although experimentally the opposite is ob-
served. These measurements however were executed at room
temperature. This suggests that the inclusion of thermal ef-
fects can significantly improve our results. Section III therefore
presents a thermal approach to the enthalpy of solution.

III. EVALUATION OF THERMAL EFFECTS

By means of the quasi-harmonic Debye model it is possible to
extend ab initio data to finite temperatures [7], [8]. This model
approximates the true phonon spectrum at a given volume V' by
a simple form that is uniquely determined by a single parameter,
called the Debye temperature © (V). In this way one can write:

GV, T)=EV)+pV + Api(O(V), T) + Aa(V,T) (3)

gibbs, a program written to apply this model in an automatized
manner, can be used to calculate these vibrational free energies
with only the ab initio (V') data at 0K as input [7]. It does
however not include electronic effects (Ag;). These can only
be incorporated by calculation of the electronic density of states
(DOS). Using this quantity one can perform some numerical in-
tegrations in order to obtain A.;. When evaluating the electronic
contribution to the embedding enthalpy one however has take
into account the equilibrium volume V{, which expands with
increasing temperature. Although V4 (7') is also dependent on
electronic effects, we make the assumption that its influence on
the DOS, compared to the vibrational contribution, will be neg-
ligible. The appropriate combination of A¢;(Vo(T),T) for the
different materials then gives a good estimate of Hepp ().

In order to assess the influence of thermal effects on the heat
of solution, it is impossible to consider the infinitely diluted al-
loy. The change in enthalpy is therefore evaluated by means of
the FeogMo supercell. The predictions of gibbs are shown in
figure 3. We notice an extraordinary reduction in energy. A cell
obtained by interpolating between pure iron and molybdenum
does however not display this behaviour. This shows that the in-
teraction of highly diluted molybdenum atoms with each other
and the iron matrix has a large influence on the energetic aspects
of the alloy.
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Fig. 3. Embedding enthalpy of FeogMo and an equivalent material, based on
interpolated parameters between Fe and Mo, according to gibbs

In addition the electronic embedding enthalpy was deter-
mined. At 500 K we found a decrease in energy of almost 0,2 eV.
Electronic effects should therefore not be neglected. An esti-
mate of the resulting enthalpy of mixing is shown in figure 4.
The combination of both H; and the vibrational contribution to
the enthalpy is able to predict the order of magnitude of exper-
imental results. Chojcan et al. obtained -0,645eV for the heat
of solution of molybdenum in iron [6]. Their alloys of up to
1% of Mo were heated in an arc furnace at 1270 K and were
then allowed to cool gradually. In this situation diffusion stops
around 700 K. When extrapolating our results for FeogMo to the
dilute limit and evaluating the enthalpy of solution at 700 K, we
calculate it to be approximately -0,4eV. The gibbs curve is
however subject to a large spread, such that the experimental re-
sult is consistent with our prediction. Moreover our result is one
of the first to show qualitative agreement, as we indeed predict
the molybdenum to be able to dissolve in iron.
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Fig. 4. Theoretical enthalpy of mixing for Fe-Mo (eq. (1)) with AHM¢ equal
to 0,6eV (0K) or -0,05eV (estimate at 700 K). Little influence is found at
the iron-rich side

IV. CONCLUSIONS

It was shown that by means of an ab initio approach to su-
percells and by incorporating thermal effects (both vibrationally
and electronically), a theoretical enthalpy of solution could be
calculated, which qualitatively agrees with experimental data.
This allows for a more accurate estimate of dilute enthalpies of
mixing, which is useful to design new BMGs.
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1 Inleiding

Wanneer we een overzicht maken van alle elementen die zich in de aardkorst bevinden, neemt ijzer een
bijzondere plaats in. Het is het vierde meest voorkomende materiaal na zuurstof, silicium en aluminium.
Hoewel het in veel domeinen een essenti€le rol speelt, is ijzer vooral gekend om zijn toepassingen in
structurele materialen. OCAS, een joint venture tussen het Vlaamse Gewest en ArcelorMittal, is dan ook
gespecialiseerd in het onderzoek naar nieuwe en betere staalsoorten [1].

Relatief nieuw in de categorie van (beloftevolle) structurele materialen zijn de BMG’s of Bulk Metallic
Glasses. Hoewel deze stoffen opgebouwd zijn uit dezelfde componenten als de meeste, hedendaagse
metalen, bezitten ze enkele unieke eigenschappen die te danken zijn aan hun uitzonderlijke structuur.
In tegenstelling tot klassieke metalen bevinden ze zich immers niet in een kristallijne fase. Hun amorfe
opbouw is gelijkaardig aan die van glas, wat de veelzeggende naam verklaart. Sinds de ontdekking
van metallische glazen zijn al verschillende materiaalsystemen gevonden die dit karakteristieke gedrag
vertonen. Steeds meer gaat men echter ook op zoek naar BMG’s op basis van ijzer. Niet alleen hun
uitzonderlijke eigenschappen, die aan deze klasse van amorfe metalen toegeschreven worden, liggen aan
de basis van deze beweging. De wereldwijde expertise op het gebied van staal en ferrolegeringen zet
eveneens aan tot deze trend. In die hoedanigheid is OCAS sterk geinteresseerd in de fysische grondslagen
achter de glasvorming in ijzerrijke BMG’s, om steeds gunstigere samenstellingen te kunnen beredeneren.
Dit gaf dan ook aanleiding tot het uitschrijven van dit thesisonderwerp.

Een van de belangrijkste, empirische richtlijnen bij het ontwerpen van nieuwe amorfe metalen betreft de
mengingsenthalpie tussen de primaire bestanddelen. Mengingsenthalpieén bij sterk verdunde concentra-
ties van een onzuiverheidsatoom — wat in metallische glazen vaak het geval is — zijn echter moeilijk
experimenteel te meten. Ook thermodynamische extrapolaties laten het in de limiet van oneindige ver-
dunning afweten. Het idee achter deze thesis is dat het echter mogelijk moet zijn deze grootheden aan de
hand van ab-initioberekeningen te bepalen. Oneindige kristallen zijn natuurlijk niet te berekenen, maar
door op zoek te gaan naar de asymptotische waarde van de gepaste energieén, is het mogelijk toch een
erg nauwkeurige schatting te bekomen. Hiertoe beschouwen we steeds grotere kristalstructuren, waar
de gekozen onzuiverheden steeds minder talrijk in de gastmatrix aanwezig zijn. Voor deze zogenaamde
supercellen beschouwen we enkel kubische symmetrieén. In werkelijkheid worden veel binaire materiaal-
systemen gekenmerkt door een scala aan intermetallische fasen, vaak met een exotische structuur. De
afbeeldingen op de kaft van dit thesisverslag tonen dit verschil duidelijk aan. Links is een kubische super-
cel te zien, met drie keer meer ijzer (rood) dan molybdeen (zilver). Ernaast wordt een fysische fase uit
het Fe-Mo-systeem (Fe;Mog) weergegeven. Hoewel alle structuren in de limiet van oneindige verdunning
dezelfde interactie tussen de onzuiverheid en het solvent moeten vertonen, wil dit dus niet zeggen dat
onze eenvoudige, kubische kristallen ook de stabielste zullen zijn bij een iets hoger doteringsgehalte.

Dit thesisverslag is opgebouwd uit vier grote delen. Eerst wordt de lezer een overzicht van de nodige
literatuur aangereikt, dat het mogelijk moet maken de belangrijkste aspecten van het onderzoek te
doorgronden. Daarna volgt een systematische behandeling van de toegepaste methoden, gaande van
ab-initioprogramma’s tot een thermodynamisch pakket. Ook de algemene procedure, die we volgden om
onze resultaten te verkrijgen, wordt er kort uiteengezet. Hoofdstuk 4 vormt de kern van dit verslag. De
voorgestelde methodologie passen we daarin toe op twee specifieke materiaalsystemen. De bijhorende
resultaten worden uitgebreid geévalueerd en zowel met experimentele als andere theoretische gegevens
vergeleken. We sluiten af met een conclusie, waarna ook enkele mogelijke toekomstvisies nader toegelicht
worden. Ondanks de vele resultaten blijken we immers slechts een fractie van deze rijke bron aan kennis
aangeboord te hebben.
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2 Theoretische basis: een selectie uit de literatuur

De volgende onderdelen bieden een beknopte samenvatting van de benodigde kennis bij het lezen van
deze thesis. Daarbij geven we de interessantste informatie uit de literatuur op een overzichtelijke manier
weer. De theorie wordt opgesplitst in vier grote onderwerpen, die alle hun eigen toepassingen hebben in
het kader van deze thesis. Stuk voor stuk komen ze dan ook weer terug in het resultatengedeelte.

2.1 Density Functional Theory
2.1.1 De elektronendichtheid als definiérende grootheid in kwantummechanische systemen

De essentiéle grootheid in een kwantummechanische probleemstelling is de toestand van het systeem.
Deze bevat alle informatie die in principe te kennen valt. Door een verscheidenheid aan bewerkingen op
die toestand los te laten, is het dan mogelijk heel wat kenmerken van het systeem af te leiden. Hiertoe
behoort niet in de laatste plaats de totale energie. Op wiskundige gronden kan men de toestand als een
vector in een (vaak oneindigdimensionale) Hilbertruimte beschouwen. Eigenschappen van het systeem zijn
dan te bepalen door operatoren op de vectoren te laten inwerken. Op die manier koppelt men meetbare
grootheden aan de eigenwaarden van een operator. Voor de praktische uitwerking wordt teruggegrepen
naar verschillende representaties van dit soort vectorruimten. Zo kan men de verschillende vectoren
als kolommatrices voorstellen en de operatoren als (lineaire) matrixbewerkingen. In andere situaties
projecteert men de toestand dan weer op de codrdinaatruimte en ontstaat zo een veldenformalisme.
Vanuit dit laatste oogpunt kan de toestand van een atomair systeem volledig gekarakteriseerd worden
door de golffunctie ¥ (rq,s1,...,7n,sny) met r; en s; respectievelijk de positie en de spin van elektron
1. Elke observabele wordt gedefinieerd als een eigenwaarde van een operator en kan dan ook geschreven
worden als de verwachtingswaarde ten opzichte van deze golffunctie. Zo bekomen we voor de totale
energie, die beschreven wordt door de hamiltoniaan H:

E= <\I/|I:I\\I/> = Z/\I/* (rl,sl,...,TN,sN)fllll (r1,81,-.s PN, SN) dry...dry (2.1)

Llewellyn Thomas en Enrico Fermi zagen echter als eersten in dat ook de elektronendichtheid p(r) als
fundamentele kwantummechanische variabele kon dienen. Hoewel zij in eerste plaats een benadering
hanteerden, die van het uniform elektrongas (zie ook sectie 2.1.3), kon men later rigoureus aantonen dat
een eenduidig verband bestond tussen de elektronendichtheid en de kenmerkende grootheden van het
atomair systeem [2-8] (zie paragraaf 2.1.2). Algemeen wordt de elektronendichtheid gedefinieerd als:

N
p(r) :Z/\II* (r1,81, -, "N, SN) Z(S(r—rj) ¥ (r1,81,..., TN, SN) drp...dry
Si 7:1
:NZ/\II* (r,81, .., "N, SN) U (7, 81,...,7N, SN) drg...dry (2.2)

De elektronendichtheid drukt de waarschijnlijkheid uit waarmee een elektron op positie r gevonden kan
worden. Daarom moet p(r) aan de typerende eigenschappen van een kansverdeling voldoen. Men kan
dus stellen dat:

/p(r) dr=N (2.3)
p(r)>0Vr (2.4)

Bovendien heeft dit als voordeel dat alle kwantummechanische kennis nu volledig in functie van waarneem-
bare grootheden geschreven kan worden. Het wordt dan ook mogelijk verschillende kwantumtheorieén in
een vroeg stadium experimenteel te staven. Een golffunctie kan niet an sich gemeten worden, maar er be-
staan wel verschillende technieken om de elektronendichtheid te bepalen. Vergelijking tussen theoretische
en experimentele dichtheden laat dan toe reeds op een fundamenteel niveau feedback te krijgen.
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2.1.2 Basisstellingen van de DFT: Hohenberg-Kohn en Kohn-Sham

Voor een polyatomair systeem kan de hamiltoniaan als volgt uitgeschreven worden:

-H:Te+‘>ven+‘>:ae+vnn+fn%Te"'_‘?en"_f/ee (25)
N M N
1, Z., 1 1
A3 v (e s Y 2.6
2| pVit ( |ri—Ra|>+2, r— (2:6)
i=1 a=1 j=1,#i

met (2.6) in atomaire eenheden. De totale energie is dus de optelsom van de kinetische bijdragen van
elektronen (e) en kernen (n) en de elektrostatische interactie-energieén tussen beide. Vergelijking (2.5)
komt overeen met de Born-Oppenheimerbenadering. Die stelt dat ten opzichte van de snelle elektronen de
kernen o door hun grote massa erg traag zijn, en daarom weinig bijdragen aan de kinetische energie. Dit
laat toe de kernen op vaste posities te veronderstellen. Daarom staat deze vereenvoudiging soms ook wel
bekend als de clamped nuclei benadering. Bovendien werd de potenti€le energie van de kernen geschrapt,
aangezien die voor een starre configuratie een constante bijdrage levert. De potentiaal is immers altijd
slechts op een constante na gekend.

Indien we nu de overblijvende termen beschouwen, zien we dat T. en V. onafhankelijk zijn van de
configuratie van de kernen. Deze operatoren worden daarom generisch of universeel genoemd. Voor elk
N-elektronsysteem zullen die termen dezelfde zijn. Men kan ze dan ook groeperen onder één universele
operator F

N
H=F+Y o) (27)

waar de eenelektronoperatoren v (7;) samen de externe potentiaal uitmaken. Bijgevolg is de hamiltoniaan
enkel functie van de potentiaal en het aantal elektronen. Dit geldt dan bij uitbreiding ook voor de
golffunctie en elke andere observabele. De golffuncties zijn immers gedefinieerd als de eigenvectoren van
de hamiltoniaan en laten toe elke denkbare grootheid te bepalen. Indien men nu kan aantonen dat zowel
het aantal elektronen als de externe potentiaal uit de elektronendichtheid volgen, is het duidelijk dat elke
fysische eigenschap van het systeem uit p(r) afgeleid kan worden.

Dat is net wat Walter Kohn en Pierre Hohenberg aantoonden:

Stelling 1 (eerste stelling van Hohenberg-Kohn) In de grondtoestand bestaat een unieke relatie
tussen de externe potentiaal, de golffunctie en de elektronendichtheid:

o(r) & Wo (rs, 8) & p(r) (2.8)

Elke observabele, en dus ook de totale energie, kan nu als een functionaal van de elektronendichtheid
uitgedrukt worden:

Elp(r)] = E [vlps7]: Nipll = (@lp(r)] | Hlp(r)] | Wlo(r)]) (2.9)

Ondanks de garantie dat zo'n functionaal bestaat, zijn we nog niet veel dichter bij de oplossing van ons
probleem. We hebben nood aan een recept om die functionaal ook daadwerkelijk op te stellen.

De tweede stelling van Hohenberg-Kohn zet ons intussen een eind op de goede weg om de elektronen-
dichtheid in de grondtoestand te vinden:

Stelling 2 (tweede stelling van Hohenberg-Kohn) Voor een N-elektronensysteem in een gegeven
externe potentiaal vy resulteert de dichtheid py van de grondtoestand in de laagst mogelijke waarde van
de (op vy gebaseerde) totale-energiefunctionaal:

Voo(r), N : By = By lpo(r)] < Euylp(r)]  en By = Eyy[p(r)] & plr) = polr) vr (2.10)

Stel nu dat men op basis van een realistische gok voor de atoomposities, en dus voor de externe potentiaal,
een testdichtheid p(9)(r) voorstelt. Uitrekenen van de energiefunctionaal zal ons dan een zekere waarde
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geven, die groter dan of gelijk aan de energie van de grondtoestand is. Een tweede testdichtheid [)(1)(7')
zal dan verworpen of (voorlopig) aanvaard worden naargelang de energie groter of kleiner is dan het
vorige resultaat. In de limiet moet men dan, als men alle mogelijke elektrondichtheden overloopt, de
grondtoestand vinden. Daarvoor is de energie dan minimaal. Men kan dus een variationeel principe
toepassen om dit gebonden extremum te vinden:

5 [Ev[p] —,u(/p(’r) dr—Nﬂ —0 (2.11)

Deze voorwaarde drukt uit dat we op zoek gaan naar een dichtheid die de totale energie minimaliseert,
met als beperking dat het aantal elektronen gelijk aan N moet blijven. p is een Lagrangemultiplicator
en komt overeen met p = JJEPEL’;] . Dit laatste is een functionaal afgeleide:

B, [/)0]

op(r)

Ey [po(r) + dp(r)] — Ey [po(r)] =

op(r) dr (2.12)

Hoewel deze theorie op zich erg elegant is, kan men niet veel aanvangen zonder een degelijke testdichtheid.
Dit euvel werd verholpen door het schema voorgesteld door Walter Kohn en Lu Jeu Sham. Zij merkten
op dat een niet-interagerend systeem een erg eenvoudige uitdrukking heeft voor de kinetische energie:

N N T2
TeM ;cﬁi (ri) = ; {—22@‘ (Tz‘)} (2.13)
Bovendien kan in dat geval de totale golffunctie als een Slaterdeterminant van de onafhankelijke deeltjes-
golffuncties geschreven worden. Kohn en Sham stelden dus voor om N hulpfuncties ¢;(r) te introduceren,
die de functie van eendeeltjesorbitalen moesten vervullen. De oorspronkelijke hamiltoniaan (2.6) wordt
dus vervangen door:

N 2
FKS — Z (_VQZ +o(ry)+w (ri)> (2.14)
i=1

waarbij de eenelektronoperator w (7;) de twee-elektronoperator % > ﬁlr\ vervangt. Men kan dus elke
g#

Kohn-Shamorbitaal ¢;(r) vinden als de oplossing van een Schrédingervergelijking voor een enkel deeltje:

2
T )+ )] o) = o) (2.15)
Density Functional Theory verschilt hierin van de Hartree-Fockmethode. Waar men bij Hartree-Fock
moest besluiten dat de werkelijke golffunctie ¥ nooit door een enkele Slaterdeterminant ® gemodelleerd
kon worden, is het met DFT wel degelijk mogelijk de werkelijke elektronendichtheid te bekomen. In
tegenstelling tot Hartree-Fock houdt het Independent Particle Model hier geen benadering in. Men dient
enkel de interne potentiaal w(r) zo te kiezen dat in de grondtoestand dezelfde dichtheid p(r) bekomen

wordt:
N N
Z\@(TNQ: <<I>0 ‘I>o> = <\Ifo 25(ri—r) \Ifo> (2.16)
i=1

i=1
Hierbij mag echter op geen enkel ogenblik uit het oog verloren worden dat de Kohn-Shamorbitalen geen fy-
sische betekenis hebben, maar slechts als wiskundige hulpmiddelen geconstrueerd zijn. De energieachtige
parameter €; mag dan ook niet met de energie van een enkel elektron geidentificeerd worden.

N

Zé(ri—r)

i=1

2.1.3 De uitwisseling-correlatiefunctionaal

Met het Kohn-Shamschema in het achterhoofd lijken de problemen opgelost eenmaal een goede kandi-
daat voor de interne potentiaal w(r) gevonden is. We kunnen de energiefunctionaal daartoe als volgt
herschrijven:

Elpl = Tlo)+ Velpl + [ plr)o(ryar =T 4 Jlg) + [ plryotrydr + Encel  (217)
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waarbij J[p] de tijdsgemiddelde Coulombafstoting voorstelt:

Jp] = ;/p(:)_p(fdrdr (2.18)

en slechts een deel van Vi [p] uitmaakt. Alle onbekende grootheden werden dus gegroepeerd in de
zogenaamde uitwisseling-correlatiefunctionaal F,.[p]:

Euelpl = Tlp] = T [p] + Veelp] = J[p] (2.19)

Als we nu op (2.17) opnieuw het variationeel principe (2.11) toepassen, bekomen we:

IPM
u—“;( ‘ 7 () (2.20)
B 5TIPM[p] w §TIPM[p] ; .
= S o)+ () = Sy () (2.21)

Dit levert ons een uitdrukking voor w(r). We merken echter dat (2.15) op een zelf-consistente manier
opgelost zal moeten worden, aangezien w(r) van p(r) en dus van de Kohn-Shamorbitalen zelf afhangt.
Bovendien blijven we nog voor een deel met hetzelfde probleem zitten. Waar we oorspronkelijk de interne
potentiaal niet kenden, wordt dit nu gereduceerd tot een onbekende uitwisseling-correlatiefunctionaal
E..[p]. Deze bijdrage tot de energie is nu echter klein ten opzichte van de gekende termen, doordat we
de dominante, vertrouwde stukken uit de interne potentiaal konden afzonderen.

Merk ten slotte nog op dat we de effectieve potentiaal vefs(r) wel nodig hebben om de eenelektronorbi-
talen te berekenen, maar dat voor berekening van de energie nog een correctie toegepast moet worden:

o= [ Eulpsrlptrydr £ [ wiriptr)ar (222)
met &, de energiedichtheid, zodat:
Bl =P+ [ ptryutryar g [P arar £l (223)

N
= Zei - ;/ﬁ(:)_p(,l)drdr + E.[p ]—/vxc(r)p(r) dr (2.24)

aangezien uit (2.15), (2.20) en (2.21) volgt dat:

N

Soe=1Mo 4 [ plryoessrydr (2.25)

=1

!/
=TPMp 4 /p(r)v(r) dr + / 'Dl(:)ps:') drdr’ + /p(r)vzc(r) dr (2.26)
Dat de totale energie niet gelijk is aan de som van alle ¢; getuigt van het niet-fysisch zijn van de Kohn-
Shamorbitalen en hun energieén.

In de loop van de laatste decennia werden verschillende voorstellen gedaan omtrent de uitwisseling-
correlatiefunctionaal. Een rijke inspiratiebron was het uniform elektrongas (in de context van vaste
stoffen ook gekend als ‘jellium’). Deze fase correspondeert met een vaste stof waar alle kernen gelijkmatig
uitgesmeerd zijn over de ruimte. Daarom moet de elektronendichtheid p(r) in dit medium volledig
homogeen zijn. Aangezien de totale energie oneindig zou worden, bespreekt men de energie van het
uniform elektronengas aan de hand van de energiedichtheid £[p]. Uit theoretische overwegingen van
respectievelijk Llewellyn Thomas en Enrico Fermi, Paul Dirac en Eugene Wigner bekomt men dan de
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volgende bijdragen tot de totale energiedichtheid:

o\ 2/3
7rey) = 28T s (227
1/3
p=-1(2) o7 (2.28)
¥ (o] = ! (2.29)

In de Local Density Approxzimation (LDA) veronderstelt men dat elk volume-element dr als een micro-
scopische verzameling uniform elektrongas gezien kan worden. De totale energie bestaat dan uit de som
(of in de limiet: integraal) van alle jelliumbijdragen:

B~ [ pwelprldr = [ oirelpr)dr (2.30)

Bovenstaande benadering stelt dus dat men de functionalen bekomen voor het uniform elektrongas mag
extrapoleren naar deze inhomogene systemen. Dit blijkt buiten verwachting erg goede resultaten te
leveren, maar vaak is het toch nodig meer geavanceerde benaderingen voor E..[p] te gebruiken. Een
eerste uitbreiding bestaat erin de energiedichtheid ook van de gradiént van de elektronendichtheid te laten
afhangen. Zo stelt men in de Generalized Gradient Approzimation (GGA) voor de uitwisselingfunctionaal:

BSOMp) =~ [ [CEPA - f(s(r))] o) dr (2:31)

waar CEP4 de constante voorfactor is zoals gebruikt bij LDA. De correctieterm f(s(r)) wordt gemo-
delleerd naar de gewenste eigenschappen van de energiedichtheid. Bovendien wordt hij uitgeschreven in
functie van een dimensieloze gradiént s(r) = LX/’;‘E:;

Verschillende onderzoekers hebben een eigen uitwisselingfunctionaal gedefinieerd en naargelang de struc-
tuur van het onderzochte probleem hebben die elk hun toepassingsgebied. Een van de bekendste is die
van Axel Becke (B88). Ook voor de correlatie-energiedichtheid bestaan uitdrukkingen, waarvan die van
Chengteh Lee, Weitao Yang en Robert Parr (LYP) en John Perdew en Yue Wang (PW91) goed gekend
zijn. Zo zal de combinatie van de B88- en de LYP-functionalen gekend staan onder de naam BLYP. Voor
toepassingen met gecondenseerde materie is vooral PBE (bedacht door John Perdew, Kieron Burke en
Matthias Ernzerhof) erg populair. Een geoptimaliseerde versie, PBEsol, is bovendien aan een opmars
bezig.

Aangezien ook deze aanpak soms nog te onnauwkeurig is, wordt in sommige gevallen overgestapt op
hybridefunctionalen. Deze maken een opmenging van de uitwisselingfunctionaal volgens Hartree-Fock en
een GGA-methode. Voor moleculaire berekeningen is de bekendste en meest toegepaste vandaag de dag
de B3LYP-functionaal, die zich voor &, tot een combinatie van Hartree-Fock en B88 wendt.

2.1.4 Toepasbaarheid van verschillende basissen

In de praktijk willen we het zoeken naar gepaste Kohn-Shamorbitalen op een gestructureerde manier
uitvoeren. Dat is mogelijk door een vooraf gedefinieerde basis te gebruiken. Voor een willekeurige golf-
functie kan men dan met elke mogelijke basis een bijpassende verzameling expansiecoéfficiénten associéren.
Aangezien het echter onmogelijk is de volledige, oneindigdimensionale ruimte van potentiéle golffuncties
te overlopen, zullen we onze basis moeten beperken. Men heeft echter de garantie dat men het juiste
resultaat zal bekomen, wanneer men maar genoeg lineair onafhankelijke basisfuncties toevoegt. Het sa-
menstellen van een basis kan op verschillende manier aangepakt worden. Door een weloverwogen keuze
te maken, is het soms mogelijk ook met een erg beperkt aantal basisfuncties een goede weergave van de
oorspronkelijke golffunctie te bekomen.
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Lineaire combinaties van atoomorbitalen Voor moleculaire berekeningen grijpt men vaak terug
naar LCAQ’s (Linear Combinations of Atomic Orbitals) [2,5]. Hierbij stelt men de moleculaire orbitalen
samen als lineaire combinaties van de gepaste atomaire orbitalen. Dit heeft als voordeel dat men de
onderlinge repulsie tussen elektronen van een enkel atoom al op voorhand kan meenemen. Algemeen

schrijft men dus:
P N,
ZZ ¢ uban(r) (2.32)
a=1k=1

waarbij ¢qk(r) de atoomorbitalen moeten voorstellen. Na substitutie van deze expansie in de Kohn-
Shamvergelijking (2.15) bekomt men een eigenwaardevergelijking, die op verschillende manieren opgelost
kan worden. In de praktijk gebruikt men als basisfuncties echter slechts benaderingen. In de eenvoudigste
vorm zijn dit Slaterachtige orbitalen (Slater type orbitals of STO’s). Deze functies vormen een goede
benadering voor de werkelijke atoomorbitalen:

XSEO(1) = R (1) Yim () = (20)" 2 ——1""1e¢"Y,,(Q) (2.33)

1

2

V2n!
Y1 (92) zijn daarin de sferische harmonieken en ¢ stelt de effectieve lading voor. Deze basisfuncties komen
overeen met chemische inzichten en leveren goede resultaten voor kleine basissen. Atomaire orbitalen
gecentreerd rond verschillende posities zijn echter niet-orthogonaal. Bovendien is de uitrekening van
viervoudige integralen over golffuncties met vier verschillende centra computationeel erg zwaar.
Daarom wordt bij voorkeur overgegaan op een basis van Gaussische orbitalen (Gaussian type orbitals of
GTO’s). Het functievoorschrift van een algemene GTO luidt:

XnL = Aeor’ zlymzn (2.34)

met L =1+ m + n de contractielengte. I, m en n zijn daarbij allesbehalve kwantumgetallen, maar voor
de naam van de GTO’s doet men wel alsof L een draaimoment voorstelt. Zo worden Gaussische orbitalen
met L = 0 s-type orbitalen genoemd, L = 1 staat voor p-type orbitalen, enzovoort. Het voordeel van
deze basisfuncties is dat de evaluatie van viervoudige integralen eenvoudiger wordt. Het product van
twee Gaussische functies heeft immers opnieuw een Gaussisch verloop. Men is echter niet in staat voor
alle atoomorbitalen het juiste gedrag weer te geven met een enkele GTO. Daarom kiest men voor lineaire
combinaties van deze ‘Gaussische primitieven’. Contracted Gaussian Functions of CGF’s slagen er wel
in een fysisch aanvaardbare set basisfuncties te leveren. Algemeen kan men schrijven:

L
X5 (r) = Z A X5 (s ) (2.35)

Het subscript p wijst erop dat voor verschillende atoomorbitalen of voor verschillende kernen een andere
combinatie genomen moet worden. De contractiecoéfliciénten dy, en contractie-exponenten cy,, worden
zo voor alle mogelijkheden op voorhand gefit — dat wil zeggen, v6ér de lineaire combinatie (2.32) tot
een molecuulorbitaal.

Op deze basistechniek bestaan nog verschillende uitbreidingen voor betere resultaten. Zo is het mogelijk
voor elke atoomorbitaal niet één, maar twee of drie soorten STO’s te beschouwen, waarbij de effectieve la-
ding verschilt. De optimale waarden voor ¢ worden dan bekomen met behulp van een fit aan experimentele
resultaten voor kleine systemen. Over het algemeen gebruikt men kleine waarden voor diffuse bindingen,
terwijl gelokaliseerde elektronenwolken beter beschreven worden met een grote (. Deze uitbreiding zorgt
echter niet voor een evolutie naar een complete basis. Dit heeft tot gevolg dat de bekomen energieén
wel steeds beter worden, maar dat sommige afgeleide systeemeigenschappen in hogere orde benaderingen
toch slechter kunnen worden. Daarnaast kan de basis ook verrijkt worden met polarisatiefuncties (beter
geschikt om gepolariseerde bindingen weer te geven) en diffuse functies (voor de beschrijving van anionen
en zwakke bindingen).
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Vlakke golven in pseudopotentialen Een andere aanpak bestaat erin vlakke golven als basis voor
moleculaire orbitalen te gebruiken [3,5-8]. Deze tactiek is onbevooroordeeld, aangezien niet van de voor-
onderstelling van atoomachtige orbitalen uitgegaan wordt. Bovendien zijn verschillende vlakke golven
orthogonaal, zodat het Kohn-Shameigenwaardeprobleem (2.15) een diagonale gedaante krijgt. De ont-
binding in vlakke golven is vooral voor vaste stoffen erg populair. We weten immers uit de stelling van
Bloch dat de elektronische eigenfuncties van de periodieke hamiltoniaan gegeven worden door:

Ui (r) = ug(r)e’™” (2.36)

Hierin volgt de Blochfunctie uj(r) de periodiciteit van het reciproke rooster, zodat geldt:

up(ry =Y cpkeifr (2.37)
K

met K reciproke roostervectoren. Samengevat kan elke golffunctie in een periodieke potentiaal dus als
volgt voorgesteld worden:
Vp(r) = etttk (2.38)
K

Zo blijken de vlakke golven e!(*+E)" een basis voor de golffunctie bij k te vormen. Aangezien er oneindig

veel reciproke vectoren K bestaan, zijn er dus ook oneindig veel mogelijke basisfuncties. In de praktijk
voert men een begrenzing K,,., in, zodat enkel reciproke roostervectoren binnen een sfeer met die straal
rond de (reciproke) oorsprong beschouwd worden. In plaats van K4, wordt meestal de cut-offenergie

opgegeven:
K2
Emaa: = 277;”(“: (239)

Op deze manier kan men in elk k-punt de overeenkomstige basisfuncties bepalen en het corresponderende
eigenwaardeprobleem oplossen. Die vergelijking leidt dan tot N verschillende, genormaliseerde Kohn-
Shamorbitalen en hun (band)energieén. Die komen beter met de werkelijkheid overeen naarmate K,qx
groter genomen wordt. Door een voldoende fijn rooster van k-punten te beschouwen, krijgt men bovendien
een beeld van de bandenstructuur van het bestudeerde kristal doorheen de eerste Brillouinzone.

De hierboven voorgestelde basis is echter allesbehalve efficiént. Aangezien elektrongolffuncties een sterk
oscillerend gedrag vertonen in de nabijheid van de kern, zouden enorm grote waarden voor K,,,, vereist
zijn om alles goed weer te geven. Gelukkig is dit hoogfrequente karakter van weinig belang voor de
chemische bindingen tussen de verschillende atomen in het rooster. Daarvoor is het vooral nodig de
staarten van de golffuncties van de valentie-elektronen goed weer te geven. Door de Coulombpotentiaal
door een pseudopotentiaal te vervangen, is het mogelijk dit erg schommelende functieverloop te vervangen
door een gladdere curve. Bovendien gaat de potentiaal voor grotere afstanden weer over in het werkelijke
verloop. Dit is grafisch voorgesteld in figuur 2.1.

Op deze manier kan men de grootte van de basis drastisch beperken en nog altijd redelijk goede re-
sultaten bekomen. De kwaliteit van een pseudopotentiaal wordt aangeduid in termen van zachtheid en
overdraagbaarheid. Zo worden (ultra)zachte pseudopotentialen gekenmerkt door de nood aan slechts een
erg beperkte basis van vlakke golven. Een overdraagbare pseudopotentiaal is daarentegen in erg ver-
schillende omgevingen te gebruiken (vaste stoffen, gasmoleculen, ...). In de praktijk maakt men immers
gebruik van op maat gemaakte potentialen voor specifieke omstandigheden, waardoor de overdraagbaar-
heid allesbehalve evident is. Een voorbeeld van populaire, ultrazachte potentialen zijn die van David
Vanderbilt [10].

Verrijkte vlakke golven Een basis van vlakke golven in een pseudopotentiaal laat niet toe uitspraken
te doen over het gedrag van de elektrongolffuncties in de buurt van de kernen. Soms is het echter nodig
informatie over dit gebied te verkrijgen, bijvoorbeeld voor de berekening van hyperfijnvelden. In dat geval
kan niet veel aangevangen worden met onze onnatuurlijk gladde golffuncties. Gelukkig bestaat er voor die
situatie ook een basis die geen nood heeft aan een pseudopotentiaal. De basisfuncties worden verrijkte
vlakke golven genoemd, of Augmented Plane Waves (APW) [3,5]. Ook hier wordt een onderscheid
gemaakt tussen het gebied ver van de kern, waar de golffuncties zich als vlakke golven gedragen, en de
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Figuur 2.1: Invoering van een pseudopotentiaal en de corresponderende elektrongolffunctie [9]

zone dicht bij de kernen, gedomineerd door een uitgesproken atomair karakter. Rond iedere kern o wordt
daarom een bol S, met straal R, geconstrueerd. Deze staan bekend als muffin tin spheres door hun
gelijkenis met de regelmatige vormpjes in een bakplaat voor (ronde) gebakjes. Tussen de bollen S,, vindt
men het interstitieel gebied I terug. De APW-basisfuncties in een eenheidscel met volume V' worden dan
als volgt opgebouwd:

L eilk+K)™ rel

VvV
S AZEHE o (1 RYL(Q) 1€ S,

Er wordt nu uitdrukkelijk gebruik gemaakt van het atomair karakter van de elektrongolffuncties rond
de kernen. Hierbij zijn uf* de radiale golffuncties, horend bij een vrij, waterstofachtig atoom, en Y,
sferische harmonieken. Bovendien wordt de APW voor iedere S, gerefereerd aan de relatieve codrdinaat
r" = r —r,, waar r, de middelpunten van de muffin tin spheres voorstellen. In tegenstelling tot het

o (r,E) = { (2.40)

waterstofachtige atoom geldt nu niet de randvoorwaarde uf* rivgo 0, waaruit een discreet aantal atomaire
energieén volgde. Daarom kan bij elke energie F een radiale golffunctie gevonden worden. Om ten slotte
min of meer fysische eigenfuncties te bekomen, is het nodig beide delen van (2.40) op elkaar af te stemmen.
Door continuiteit te eisen, kunnen de coéfficiénten A?T’nkJrK bepaald worden. In de praktijk doet men dit
door de interstitiéle vlakke golf in sferische harmonieken te ontbinden en de corresponderende termen
aan de rand van S, te identificeren:

T = e N g (k)Y () V() (2.41)

lm

met k = k 4+ K en J; een Besselfunctie van de eerste soort. Aangezien er een oneindig aantal waarden
voor [ mogelijk zijn, wordt ook hier een [,,,, ingevoerd. Deze is echter niet onafhankelijk van K4
Aangezien Y} in functie van § maximaal 2/ nulpunten kan hebben, zijn er dus maximaal /7 R,, nullen
per lengte-eenheid. Bij een vlakke golf met golfgetal K zijn er daarentegen 2/(27/K) nulpunten per
lengte-eenheid. Men kan daarom veronderstellen dat K., en l,., met eenzelfde kwaliteit van golven
overeenkomen indien ze voldoen aan:

Imaz = RaKmaa (242)

Het is dan ook onmiddellijk duidelijk dat alle bollen S, ongeveer even groot moeten zijn. Indien dit
niet het geval zou zijn, zou het onmogelijk blijken één waarde van [, bij alle atomen te doen passen,
gegeven K., in het interstitieel gebied.
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Ten slotte blijft nog één probleem over. In (2.40) is te zien dat de radiale golffuncties athankelijk zijn
van de energie van de totale golffunctie. Dit is echter een eigenschap die men net wil bekomen door de
elektrongolffunctie te beschouwen. Men heeft daarom geen andere keus dan een gok te wagen wat die
energie betreft, de hamiltoniaan uit te rekenen en na te gaan of de voorgestelde energie een oplossing is
van het eigenwaardeprobleem. Indien dit niet het geval is, moet men itereren tot men over een consistente
oplossing voor zowel uf* als E beschikt.

Hoewel APW’s inherent de mogelijkheid bevatten sneller te zijn dan vlakke golven in een pseudopoten-
tiaal, blijkt dit dus in werkelijkheid allerminst het geval te zijn. Het voordeel van een veel kleinere basis
wordt tenietgedaan door de nood aan een iteratieve berekening voor elke E}. Bovendien speelt ook de
niet-orthogonaliteit van de nieuwe basisfuncties ons parten.

Doordat de energie niet a priori gekend is, stoten de veelbelovende APW’s op een computationele barriere.
Een mogelijke oplossing bestaat erin voor uf* een Taylorexpansie tot op de eerste orde te beschouwen:

ouX(r', E
uy (r', Bp) =~ uf (r', Eo) + (Eog — ER) % (2.43)
E=Eq
We kunnen dan het atomaire gedeelte van de APW vervangen door:
Ohe(r € Sa) = Y (Apkup (0, B + B g (7, B7)) Vi) (2.44)

lm

waarbij de referentie-energie E* voor elke energieband en elk atoom anders is. Het is nu niet erg meer dat
de energie niet op voorhand gekend is, aangezien die volgt uit de nog onbekende coéfficiénten Bﬁ,ibk+K.
Deze worden bepaald door de extra voorwaarde dat de zogenaamde Linearized Augmented Plane Waves
(LAPW) niet alleen continu, maar ook continu afleidbaar moeten zijn. Dit gebeurt analoog aan de
randvoorwaarde bij APW’s.

De nauwkeurigheid wordt nu uitgedrukt in functie van RT”KmM in plaats van K,,.,. Indien we de
kleinste R, immers vergroten, komen de vlakke golven minder dicht bij de kernen. Bijgevolg kan een
kleinere K gebruikt worden, aangezien net het meest hoogfrequente deel geélimineerd werd. Op die
manier kan de berekeningstijd sterk gereduceerd worden. Men kan hier echter niet al te ver in gaan, want
het interstitiéle gebied blijft slecht te beschrijven met atomaire orbitalen.

Soms is het mogelijk dat twee valentietoestanden met dezelfde waarde voor [, maar een andere n, uit-
gedrukt moeten worden met één basisfunctie. Dit is bijvoorbeeld het geval bij ijzer, waar het 3s-niveau
zich op -6,7 Ry bevindt. In sommige situaties kan men dit hoog genoeg vinden om de 3s-toestand bij de
valentieniveaus te rekenen. In dat geval heeft men de beschikking over één s-LAPW voor zowel de 3s- als
de 4s-toestand. Beide hebben echter een totaal verschillende linearisatie-energie. In dat geval gebruikt
men de LAPW voor het minst gebonden niveau (E7; = FEjys) en breidt men de LAPW-basis uit met een
zogenaamde lokale orbitaal (LO):

ao(r) = y @,LO L0, a,LO rel (2.45)
’ (Alr;'l up(r', EY)) + By g (r', BY) 4+ () Egz)) VL) resS,

E$, komt hierbij dus overeen met de toestand met de laagste energie (3s). Aangezien deze orbitaal het
best op die van een vrij atoom zal lijken, kan men stellen dat er een scherp afgetekende energie mee gepaard
gaat. De onbekende coéfficiénten worden bepaald uit de eis tot normalisatie en continue afleidbaarheid.
Men spreekt terecht van een ‘lokale’ orbitaal, want buiten de muffin tin spheres is de golffunctie identiek
nul. Lokale orbitalen zijn dan ook niet gekoppeld aan de vlakke golven in het interstitieel gebied.

Met alle aanpassingen die hierboven beschreven worden, is een veel efficiénter schema mogelijk dan het
geval was met gewone APW’s. Op zich zouden LAPW’s twee tot drie keer sneller moeten zijn dan
vlakke golven, maar onder andere de niet-orthogonaliteit van de basis zorgt ervoor dat de twee methodes
uiteindelijk ongeveer equivalent zijn. Naargelang de toepassing kan men dan kiezen uit beide technieken.

Ten slotte is het ook mogelijk de beste eigenschappen van APW- en LAPW-basissen te combineren.
Hiertoe beschouwt men APW’s zoals beschreven door (2.40), waarbij men E vervangt door de referentie-
energie E;*. Omdat die vaste energie voor een slechte representatie van de golffuncties zorgt, breidt men
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de basis uit met een nieuw soort lokale orbitalen (aangeduid met lo, om het onderscheid te maken). Deze
worden gegeven door:

Im ") 0 rel (2.46)
r) = :
lo (Afieup (o, By + Bilug (o, ) ) YY) € Sa

Men eist naast normalisatie ook continuiteit, zodat de onbekende coéfficiénten opnieuw eenduidig bepaald
zijn. Bovendien is het ook hier mogelijk om in gelijkaardige gevallen als bij LAPW’s LO-orbitalen toe te
voegen. In tegenstelling tot (2.45) wordt echter geen term in de afgeleide van uf* in beschouwing genomen,
zodat slechts twee sets coéfficiénten bepaald moeten worden. Opnieuw volgen die uit normalisatie en
continuiteit. Voor erg moeilijke situaties is het zelfs mogelijk een gemengd schema van APW+lo en
LAPW toe te passen.

2.2 Bulk Metallic Glasses
2.2.1 Algemene eigenschappen

In 1960 slaagde men voor het eerst in de vitrificatie van een metallisch systeem (Au-Si). Door koelsnelhe-
den van de orde van 10°K/s toe te passen, bekwam men een legering met een glasachtige structuur [11].
Deze amorficiteit zorgt voor een heel scala aan nieuwe eigenschappen. De eerste metallische glazen had-
den echter slechts karakteristieke afmetingen van enkele micrometers, om in het volledige monster een
efficiénte afkoeling te garanderen. Andere dimensies konden natuurlijk wel significant groter zijn. In de
beginjaren kon men dus slechts met linten, folies en poeders werken. Het duurde nog een aantal jaren
tot men materiaalsystemen ontdekte waarbij de eisen op de koelsnelheden genoeg versoepeld waren. Pas
vanaf dat moment konden metallische glazen voor het eerst ook in bulk gerealiseerd worden (Bulk Metallic
Glasses of BMG’s). Hierbij hanteert men voor de karakteristieke dimensie meestal de arbitraire grens van
1mm. Het blijft echter zoeken naar het ultieme amorfe metaal, dat toelaat grote stukken op industri€le
schaal te verwerken. Als maat voor de vorderingen maakt men gebruik van de Glass Forming Ability
(GFA), die uitdrukt hoe gemakkelijk men een ongeordende structuur kan induceren. Meestal bedoelt
men hiermee de maximale dimensies waarbij een gieting nog als amorf bestempeld kan worden. Het
bekendste lid van de steeds groeiende familie van glasachtige metalen is Vitreloy, dat gecommercialiseerd
werd onder de naam Liquidmetal® [12]. Zo heeft Vitl als samenstelling Zry; 2Tii3 s§Cuy2,5Niig,0Be2z 5.
Met deze BMG kan men karakteristieke afmetingen van typisch 2,5 cm tot maar liefst 10 cm bekomen.

Men kan de glastransitie in metalen aan de hand van thermodynamische overwegingen beschrijven. Tij-
dens de afkoeling vanuit de vloeibare fase wedijveren twee tegengestelde mechanismen met elkaar [13].
Enerzijds wordt de drang naar kristallisatie des te groter naarmate men verder afkoelt, maar ander-
zijds wordt de atomaire mobiliteit steeds verder ingeperkt. Indien men het monster dus snel genoeg
quencht, krijgt de smelt geen kans tot nucleatie en ontwikkeling van microkristallen. De competitie tus-
sen deze twee processen wordt duidelijk weergegeven in een zogenaamd TTT-diagram (tijd-temperatuur-
transformatiediagram) (zie figuur 2.2). Men merkt dat vanaf een bepaalde helling de afkoelcurve het
kristallisatiegebied vermijdt.

Hierbij is het echter niet nodig zo snel te quenchen dat geen enkele nucleatie optreedt. Kristallisatie
bestaat immers uit twee verschillende aspecten: naast het vorming van nuclei is ook de aangroei tot
volwaardige kristallen van belang [14]. Beide zaken zijn temperatuurathankelijk. Zo stelt men klassiek
een Arrheniusverloop voor het nucleatietempo:

un = Qexp (—?i) (2.47)
B

met AG de verandering in vrije enthalpie bij het vormen van een sferische korrel. Deze grootheid com-
bineert de toenemende stabiliteit van het kristal ten opzichte van de smelt met de energieverhoging door
het grotere scheidingsoppervlak, en is dus athankelijk van de straal van de gevormde kern:

AG = —%rgAg + 42y (2.48)
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Figuur 2.2: TTT-diagram voor Vitreloy 1 [13]

waar Ag de absolute waarde van het verschil in vrije enthalpie tussen het kristal en de vloeistof per volume-
eenheid voorstelt, en 7 de oppervlakte-energie uitdrukt. De voorfactor €2 in (2.47) is afhankelijk van de
kinetiek via de temperatuurafhankelijke viscositeit (door de vergelijking van Vogel-Fulcher-Tammann).
Anderzijds is ook de aangroei van microkristallen essentieel. Hierbij wordt de balans tussen adhesie
van atomen en oplossing in de smelt verbroken in het voordeel van de aanhechting. Dit kan op twee
verschillende manieren gebeuren. In een eerste mechanisme groeit de kern over zijn hele oppervlak
continu aan. In dat geval wordt het aangroeitempo gegeven door:

e (i-on (-26)) o

waarbij de voorfactor correspondeert met de mobiliteit aan de fasegrens en het aantal beschikbare posities
voor aanhechting. De tweede factor drukt de waarschijnlijkheid uit dat een atoom aan het kristaloppervlak
daar zal blijven, in plaats van terug de sprong naar de vloeibare fase te wagen (AG,) Bij diffusiegecon-
troleerde groei bevat de nucleus meer opgeloste stof dan de omringende smelt. Daardoor is er eerst nood
aan diffusie binnen de vloeistof vooraleer het kristal verder kan aangroeien. Bijgevolg wordt de groei van
de straal door een ander tijdsverloop gekenmerkt:

T(t) = /\s Ds(t - ts) (2.50)

Het aangroeitempo (evenredig met dr/dt) zal dus niet langer constant zijn, want naarmate de afmetingen
van de kern toenemen, zullen de gediffundeerde atomen steeds grotere afstanden moeten afleggen.

We kunnen de nucleatie en groei van kristallen nu met elkaar vergelijken. Zodra de vloeibare fase onder de
liquidustemperatuur 7,,, gebracht wordt (waar de eerste solidificatie optreedt), beginnen beide processen
op gang te komen. Nucleatie volgens (2.47) treedt echter vooral bij lagere temperaturen op, omdat het
enthalpieverschil tussen de kristallijne en de amorfe fase (AG) dan zwaarder doorweegt. De groei (2.49)-
(2.50) is daarentegen optimaal bij hoge temperaturen, aangezien de mobiliteit binnen de vloeibare fase
dan hoger is. Bijgevolg zal een legering met een goede GFA geen overlap hebben tussen de twee gebieden
waar de respectievelijke processen domineren. Het is dan immers niet zo erg dat een nucleus ontstaat,
aangezien die zo goed als geen kans krijgt zich te ontwikkelen.

Om de thermodynamica van amorfe metalen te beschrijven, zijn verschillende grootheden en hun verhou-
dingen tot elkaar relevant [11]. Zo zijn de liquidustemperatuur 7., de kristallisatietemperatuur T} en de
glastransitie T, erg typerend. Vooral de gereduceerde glastemperatuur T,y = Ty /Ty, en AT, =T, — T,
worden frequent gebruikt bij het karakteriseren van de GFA. Zo zal een hoge T}, erop wijzen dat geen



2.2 Bulk Metallic Glasses 13

grote koelsnelheden nodig zijn. Een grote AT, suggereert dan weer een grote weerstand tegen kristal-
lisatie en dus een stabilisatie van de supergekoelde vloeistof. Om deze reden kan ook vermoed worden
dat samenstellingen in de buurt van een eutecticum meer kans maken op een goede GFA, aangezien
de vloeistof daar stabieler is dan voor andere samenstellingen. Het scannen van een multidimensionaal
fasediagram is echter niet evident.

Aan de hand van deze criteria kon men enkele empirisch geinspireerde richtlijnen voorstellen. Algemeen
streeft men naar een negatieve mengingsenthalpie tussen de verschillende componenten, het gebruik van
atomen met sterk verschillende groottes en het mengen van veel verschillende elementen [15]. Ternaire
en quaternaire legeringen wekken vandaag de dag dan ook weinig indruk meer, vergeleken met veel van
de onderzochte samenstellingen. Op deze drie experimentele regels wordt dieper ingegaan in 2.2.2.

2.2.2 Microscopische structuur

De belangrijkste eigenschap van glasachtige structuren is de wanorde in hun opbouw. Verschillende
diffractie-experimenten wijzen echter uit dat er ook een sterke mate van orde op korte afstand bestaat
(Short Range Order of SRO) en zelfs een zekere hoeveelheid op middellange afstand (Medium Range
Order of MRO). Bovendien blijken goede glasvormers een klein volume te hebben, wat op een efficiénte
stapeling van atomen duidt. In deze context kan ook weer teruggedacht worden aan één van de empirische
regels bij het zoeken naar BMG’s: atomen met sterk verschillende dimensies zijn aan te raden. Daarbij
worden de beste glasvormers gevonden bij drie of meer componenten in oplossing.

Daniel Miracle [16] bedacht daarom een model dat deze eigenschappen zo veel mogelijk moest verklaren.
Zijn efficient cluster packing of ECP geldt nu als één van de meest gangbare theorieén. Het ECP-model
veronderstelt dat de structurele eenheid van een amorf metaal een cluster van solventatomen is, die
zich rond een enkel opgelost atoom gecentreerd hebben. Voor een specifieke verhouding tussen de twee
stralen kan dan een efficiénte stapeling bekomen worden. Deze verhouding is afhankelijk van het aantal
solventatomen in de eerste codrdinatieschil van het opgeloste atoom. Uit experimentele data blijken bij
metallische glazen vooral icosaédrale configuraties (met 12 dichtste buren) op te treden.

Voorbij de eerste codrdinatieschil gaat het model uit van een efficiénte opvulling van de ruimte. Men
kan de clusters op zich daartoe als harde sferen beschouwen, die met zo weinig mogelijk tussenruimte
de beschikbare plaats innemen. Uit de kristallografie is geweten dat fcc (face-centered cubic) en hep
(hezagonal close-packed) dit het meest efficiént doen. In de praktijk blijkt echter dat ook sc-roosters van
clusters (simple cubic) een significante bijdrage leveren. Hierbij moet wel de opmerking gemaakt worden
dat experimentele gegevens erop wijzen dat overlap optreedt tussen de verschillende clusters. Zo zullen
de solventatomen van gemiddeld twee verschillende clusters deel uitmaken.

Op die manier vindt men voor zowel SRO als MRO een verklaring. De sterke mate van orde op korte
afstand wordt geleverd door de streng georganiseerde clusters. De milde orde met middellang bereik is dan
weer te wijten aan de structuur tussen de clusters onderling. Dat deze orde zich niet uitstrekt tot op nog
grotere dimensies, is te wijten aan atomaire relaxatie en interne spanningen. Bovendien blijven al deze
eigenschappen toch nog van een probabilistisch karakter, en kunnen besluiten enkel op statistische basis
getrokken worden. Dat is voornamelijk te wijten aan het gebrek aan oriéntatie tussen de solventatomen.
Dit zorgt ervoor dat men op macroscopisch niveau nog altijd een ongeordende structuur waarneemt.
Een gevolg van dit stapelingsschema is dat ook twee nieuwe sites in het rooster ontstaan (slechts één bij een
sc-rooster van clusters). Het gaat hier om twee soorten interstitiéle holten (tetraédraal en octagdraal), die
mogelijk zelfs ruimte laten voor kleine onzuiverheden. Indien naast de grootte ook de chemische interacties
met de rest van de atomen goed zitten, kan zo een efficiéntere opvulling bekomen worden. Bovendien
vormen die onzuiverheidsatomen de centra van nieuwe clusters, die opnieuw efficiént gestapeld zijn. Ook
bij deze clusters treedt overlap op met de omringende groepen.

Op die manier suggereert het ECP-model vier topologisch verschillende componenten in het rooster: het
solvent en drie verschillende, opgeloste stoffen. Verschillende elementen met maximaal 2% verschil in
straal worden hierbij als equivalent beschouwd. Ze zullen dezelfde sites in de matrix innemen. Deze
positionele verscheidenheid biedt bovendien een verklaring waarom empirisch gevonden werd dat lege-
ringen met meerdere componenten van verschillende grootte een betere GFA gaven. Hoe dichter de
stapeling immers, hoe kleiner de mobiliteit en dus des te groter de weerstand tegen kristallisatie. Een
tweedimensionaal voorbeeld van de hierboven beschreven ordening is in figuur 2.3 weergegeven.
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Figuur 2.3: Doorsnede van een fcc ECP-structuur in het {1 1 0}-vlak met solvent 2 en opgeloste stoffen «, 3
en v (niet aangeduid voor de duidelijkheid). Merk de twee verschillende soorten interstitiéle holten
op (opgevuld door [ en ) en het overlappende karakter van de verschillende clusters [16]

Wang et al. [17] stelden een gemodificeerd model (mECP) voor om onder andere chemische wisselwerking
tussen de verschillende speciés in rekening te brengen. Zij opperden niet het grootste atoom als centrum
voor de clusters te kiezen. In plaats daarvan opteerden zij voor die opgeloste stof die de meest negatieve
mengingsenthalpie met het solvent vertoont (stel 3), aangezien het systeem dit als een drijvende kracht
voor de vorming van (2, 3)-paren zal aanvoelen. Om analoge redenen ontstaat een extra voorwaarde
voor de equivalentie van twee verschillende elementen. Hoewel het originele ECP-model veronderstelt dat
twee chemisch verschillende atomen topologisch evenwaardig zijn zodra het verschil in straal kleiner dan
2% is, stelt het mECP-model dat dit slechts opgaat zolang de mengingsenthalpie tussen die twee stoffen
ongeveer nul is. Een laatste aanpassing betreft de opvulling van de interstiti€le holten. Het gemodificeerde
model houdt rekening met een concentratieafhankelijkheid van de stabiliteit van de structuur. Als te
weinig tussenruimten opgevuld worden, is de stapeling niet efficiéent meer, wat ongunstig is. Doordat de
interstitiéle atomen echter ook niet perfect aangepast zijn aan de holten tussen de clusters, zullen vanaf
een bepaald gehalte sterke spanningen optreden, die de integriteit van de amorfe structuur in gevaar
brengen. De beste glasvormers vindt men dan ook in de buurt van die kritische concentratie.

Het belang van de mengingsenthalpie is echter nog niet altijd even onomstotelijk vastgelegd. Het is wel
duidelijk dat een negatieve mengingsenthalpie de legering stabiliseert, maar dit vormt allesbehalve een
voldoende voorwaarde voor efficiénte glasvorming. Toch blijkt dit voor de meeste metallische glazen als
een goede regel te beschouwen. Shimono en Onodera [18] deden een aantal simulaties van supergekoelde
smelten met Molecular Dynamics (MD) om de invloed van chemische eigenschappen, atomaire dimensies
en structuur met elkaar te correleren. Zij kwamen tot dezelfde conclusies als het (m)ECP-model en
bevestigden de gangbare empirische richtlijnen.

Daarbij is vooral de sterke mate van icosaédrale orde opmerkelijk. Het aantal clusters met twaalf buren
neemt in de simulaties sterk toe bij de glastransitietemperatuur. Indien men de atomen echter gedurende
lange tijd gloeit, vermindert hun concentratie opnieuw. Bovendien blijken de clusters inhomogeen verdeeld
te zijn. De verschillende icosaédrale structuureenheden klitten op middellange afstand samen.

Verder blijkt het aantal dertienatomige clusters sterk toe te nemen als de atoomstralen van de verschil-
lende elementen slechter op elkaar afgestemd zijn. Deze waarneming ligt volledig in de lijn van het
empirisch voorschrift voor de atomaire dimensies. De studie van Shimono en Onodera suggereert dus
dat de stabilisatie van het amorfe monster ten opzichte van de kristallijne fase zou te wijten zijn aan een
toenemend aantal icosaédrale clusters.
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Ook de invloed van de mengingsenthalpie werd echter bestudeerd. Zo blijkt dat een negatieve mengings-
enthalpie het aantal icosaédrale clusters slechts doet toenemen indien de atomen in de legering van een
verschillende grootte zijn. Voor verschillende atomaire afmetingen zal de energie van zo’n cluster immers
afnemen. De negatieve mengingsenthalpie zorgt er dan weer voor dat net de vorming van die structurele
eenheid bevorderd wordt. Er is dus een combinatie van de twee aspecten nodig om een groot aantal
clusters te bekomen. Niet alleen moet de energie van deze structuren laag genoeg zijn, er moet voor de
vorming ook een thermodynamische drijfveer bestaan.

2.2.3 DMateriaalkarakteristieken en corresponderende toepassingen

De structuur van BMG’s is totaal anders dan bij dagdagelijkse legeringen. Bijgevolg worden metallische
glazen gekenmerkt door een unieke combinatie van materiaaleigenschappen [11,19]. Door de specifieke
voordelen en nadelen tegen elkaar af te wegen, komt men dan tot enkele gespecialiseerde domeinen
waarvoor deze nieuwe materiaalklasse uitermate geschikt is [12].

Wat de mechanische eigenschappen van BMG’s betreft, stuit men op een verrassende combinatie van
typische kenmerken. Zo behoort de sterkte van metallische glazen tot de grootste van alle tot nu toe
gekende stoffen. In kristallijne materialen wordt de sterkte beperkt door de (net niet) geordende structuur.
Zo zijn de meeste reéle metalen polykristallijn. Dit zorgt ervoor dat de optimale structuur verbroken
wordt aan de korrelgrenzen. Deze sites zullen dan ook de zwakste schakels vormen, en breuken of
corrosie zullen net daar een voet aan de grond kunnen krijgen. Bovendien zorgen een groot aantal
defecten (puntdefecten en dislocaties) ervoor dat de theoretische sterkte van een metaal nooit gehaald
kan worden. Onder invloed van spanningen en warmte zullen deze defecten migreren en permanente,
plastische vervorming veroorzaken.

Dit is niet het geval voor metallische glazen. De amorfe structuur beperkt de mobiliteit van defecten,
terwijl korrelgrenzen eenvoudigweg niet aanwezig zijn. Daardoor is niet alleen de hardheid uitzonderlijk,
ook de vloeigrens o, en de corresponderende rek liggen verrassend hoog. Dit gaat gepaard met een relatief
lage elasticiteitsmodulus van rond de 150 GPa voor ijzergebaseerde BMG’s. Deze eigenschappen maken
glasachtige metalen veelbelovend voor structurele toepassingen. In figuur 2.4 wordt een vergelijking met
de meestgebruikte materialen gegeven.
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Figuur 2.4: Vergelijking tussen de vloeigrens o, en de maximale rek e van zirkoniumgebaseerde BMG’s en van
veelgebruikte materialen voor structurele toepassingen [12]



2.2 Bulk Metallic Glasses 16

Naast deze belangrijke criteria voor structurele materialen worden
BMG’s ook gekenmerkt door een grote veerkracht (gedefinieerd
door 07 /E) en is de mechanische demping erg klein. Dit heeft tot
gevolg dat metallische glazen in staat zijn een erg grote hoeveel-
heid elastische energie per massa- en volume-eenheid op te nemen
en zonder energieverlies terug af te geven. Het hoeft dan ook
geen verbazing te wekken dat de eerste commerciéle toepassing
van amorfe metalen de productie van veren en sportuitrusting
was. Zo staat Liquidmetal® bekend voor zijn kopstukken voor
golfclubs, zijn baseballbats en zijn tennisrackets. Zo beweert het
bedrijf dat hun rackets tot 29 % meer vermogen kunnen doorge-
ven (zie figuur 2.5). Voor hun golfclubs zou slechts 1% van de
impactenergie verloren gaan bij transfer naar de bal, vergeleken
met 30 % bij legeringen op basis van titanium.

Natuurlijk heeft deze nieuwe familie materialen ook haar nadelen.
Zo is de ductiliteit (plastische vervormbaarheid) in trek bijna nul.
Dit is erg ongewenst bij toepassingen waar veiligheid van groot
belang is. Het is dan immers niet mogelijk om het falen van het
materiaal te voorspellen. Ook voor andere toepassingen vermijdt
men dit gedrag liever, aangezien een voorwerp dat bij impact ver- Figuur 2.5: HEAD Radical tennisrac-
brijzelt (bv. bij het vallen op de grond) weinig praktisch nut heeft. ket (Liquidmetal® [20])
Bovendien zorgen gloeibehandelingen er meestal voor dat de BMG

veel brozer wordt. Naast de vereiste steeds onder de glastransitietemperatuur te blijven, beperkt dit me-
tallische glazen nog verder tot applicaties bij lage temperaturen. Gelukkig blijkt wrijvingslassen wel te
lukken zonder dat kristallisatie aan de lasnaad optreedt. Ten slotte treedt rekgeinduceerde verzachting op
(strain-induced work-softening), zodat BMG’s erg gevoelig zijn voor cyclische vermoeiing. Deze nadelige
eigenschappen volgen uit het ontstaan van erg gelokaliseerde afschuifbanden (zones van plaatselijke plas-
ticiteit), waarlangs het falen start. Een mogelijke oplossing bestaat erin composieten te ontwerpen, waar
de amorfe matrix doorspekt is met nanokristallen of keramische deeltjes. Deze samengestelde materialen
worden gekenmerkt door een veel betere ductiliteit. Bij het ontstaan van afschuifbanden verhinderen de
precipitaten immers de propagatie. Bovendien zorgen de inclusies voor een groter aantal afschuifbanden,
wat de delokalisatie ten goede komt. Daarnaast verbetert onder andere ook de sterkte bij compressie op-
merkelijk. Een druk onderzocht toepassingsdomein voor deze stoffen is militair geinspireerd. Het blijkt
immers mogelijk goede pantserdoorborende projectielen op basis van deze composieten te produceren.
In tegenstelling tot conventionele wapens zou hier geen verarmd uranium voor nodig zijn. Bovendien
worden glasachtige kogels niet geplet bij impact, maar blijven ze scherp.

Ook wat niet-mechanische eigenschappen betreft, hebben metallische glazen een streepje voor op enkele
van hun concurrenten. Zo zorgt de structuur zonder korrels voor uiterst zachtmagnetische eigenschappen.
BMG’s lijken dan ook ideaal voor transformator- en magnetische afschermingsmaterialen, leeskoppen, ...
Ze hebben bovendien een grote, temperatuuronafthankelijke resistiviteit, zodat de verliezen door Foucault-
stromen klein blijven. Metallische glazen hebben echter ook een relatief grote magnetostrictie (magnetisch
geinduceerde volumeverandering), zodat bij een oscillerend veld energieverliezen kunnen optreden.

Op chemisch vlak zijn amorfe metalen erg ongevoelig aan corrosie. Dit is te danken aan een goede
chemische homogeniteit en het gebrek aan korrelgrenzen, waar dit verschijnsel normaal gezien het eerst
optreedt. Bovendien bestaan ook biocompatibele metallische glazen. Mogelijke toepassingen zijn dan
knieprothesen en bekistingen voor pacemakers.

De amorfe structuur van glasachtige metalen lijkt erg goed op die van vloeistoffen. Dit zorgt ervoor dat
verwerking veel gemakkelijker is. Zo kan men thermoplastische behandelingen gebruiken door de hoge
viscositeit en de beperkte invloed van de reksnelheid. Een tweede voordeel is dat het volume slechts weinig
verandert bij vitrificatie. Dit laat toe componenten met hoge precisie te fabriceren. Dit is bijvoorbeeld
handig voor de productie van MEMS (Micro FElectroMechanical Systems). Ook scherpe randen behoren
tot de mogelijkheden, zodat werktuigen als scalpels in metallisch glas superieur zijn aan hun kristallijne
alternatieven.
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Ten slotte moet opgemerkt worden dat de vervaardiging van metallische glazen ondanks alles nog altijd een
dure onderneming is. Men kan deze dan ook voornamelijk in luxeproducten terug vinden, van exclusieve
gsm-covers tot chique polshorloges. Hun grote corrosie- en slijtvastheid samen met de intrinsieke glans
(door het gladde oppervlak) bezorgen amorfe metalen een gespecialiseerde afzetmarkt.

2.3 Mengingsenthalpieén

Uit de voorafgaande bespreking van metallische glazen blijkt een belangrijke richtlijn gebaseerd te zijn
op de mengingsenthalpie tussen de hoofdbestanddelen. Inzicht in deze grootheid leidt dan ook vaak
tot vooruitgang op het gebied van BMG’s. Om een goed overzicht te verkrijgen, is het handig alle
thermodynamische grootheden die van toepassing zijn op een 1ij te zetten [21,22].

Bij glasvormers is kennis van de overgang van een ongeordende naar een geordende structuur van groot
belang. De warmteoverdracht die hiermee gepaard gaat, staat bekend onder de naam ordeningsenthalpie.
Voor computationele doeleinden kan die berekend worden als het verschil van de vormingsenthalpie van
het geordende materiaal en de mengingsenthalpie. De mengingsenthalpie wordt daarbij gedefinieerd als
het energieverschil tussen de elementen in een onregelmatig opgevuld rooster en hun referentietoestand
in een zuiver, kristallijn bulkmateriaal. De mengingsenthalpie kan dan ook beschouwd worden als een
ongeordende vormingsenthalpie.

Het is echter niet evident de mengingsenthalpie te berekenen. Om een ongeordende structuur te si-
muleren is het immers onmogelijk alle bestaande, arbitraire configuraties met elkaar uit te middelen.
Verschillende methoden werden daarom ontwikkeld om kwantitatieve uitspraken omtrent deze grootheid
te kunnen doen. Dit kan zowel via een ab-initiomethode gebeuren, als met behulp van een semi-empirische
techniek [23]. Voor de eerste tactick kunnen we gebruik maken van DFT en geconstrueerde (maar al-
lesbehalve ongeordende) configuraties. De tweede aanpak wendt zich tot CALPHAD (Calculation of
Phase Diagrams). Hierbij put men uit databases van bestaande, thermodynamische gegevens. Uit the-
oretische overwegingen kan men dan de juiste interpolaties maken en de gepaste grootheden berekenen.
Het is echter niet mogelijk met behulp van CALPHAD totaal nieuwe data te genereren. Daardoor blijft
CALPHAD beperkt tot gebieden waar al genoeg gegevens voorhanden zijn. Om te extrapoleren naar een
andere materiaalklasse of een ongebruikelijk concentratiebereik kan DFT of een andere ab-initiomethode
dan ook een belangrijke meerwaarde bieden.

In tegenstelling tot de CALPHAD-technieken bouwt DFT zijn resultaten werkelijk van nul op. Ener-
gieén van verschillende configuraties worden met theoretische hamiltonianen uitgerekend en van elkaar
afgetrokken, om zo tot een accurate voorspelling bij het absolute nulpunt te komen. Resultaten bij fysi-
sche temperaturen kunnen echter slechts bekomen worden door onder andere vibrationele aspecten in te
calculeren, wat buiten het toepassingsdomein van DFT valt.

Zoals hierboven al gesuggereerd werd, moet men de uit te rekenen structuren zelf opbouwen. Het is dan
ook onmogelijk een oneindige, wanordelijke structuur te simuleren. In plaats daarvan heeft men enkele
vernuftige trucs bedacht om dit probleem te omzeilen [21,24].

Een eerste techniek is de CPA (Coherent Potential Approzimation) die gebaseerd is op het verstrooi-
ingsformalisme beschreven door Korringa, Kohn en Rostoker. Hierbij wordt de ongeordende structuur
benaderd door een effectief medium met een gemiddelde bezettingsgraad voor de verschillende rooster-
posities. Dit vereenvoudigde materiaal wordt op een zelfconsistente manier bepaald door stationariteit
op het vlak van verstrooiing te eisen. Hierbij wordt de afhankelijkheid van de lokale topologie echter
verwaarloosd, wat onder andere voor ladingstransfer van belang is.

Connolly en Williams beschreven een tweede methode, gebaseerd op zogenaamde effectieve clusterinter-
acties (ECT’s). Zij beschouwden de vormingsenthalpie van een beperkt aantal kleine, geordende cellen en
slaagden erin uit de ECI’s de vormingsenthalpie van elke mogelijk configuratie te bepalen, inclusief de
ongeordende.

Een laatste, meer recente techniek volgt een gelijkaardige denkwijze als die van Connolly-Williams. Ook
hier worden een beperkt aantal geordende structuren (met kleine eenheidscel) uitgerekend, de zogenaamde
SQS’en (Special Quasirandom Structures). Hierbij is de achterliggende gedachte dat de uitgekozen orde-
ningen grotendeels dezelfde correlaties tussen de verschillende buren bevatten als de wanordelijke struc-
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tuur. Op die manier kan men de energie van een ongeordende configuratie uitschrijven als een expansie
in kleine, compacte clusters.

Het mag echter duidelijk zijn dat bovenstaande methoden erg moeilijk te implementeren zijn. Alle-
maal suggereren ze wel dat men de eigenschappen van een ongeordende structuur het eenvoudigst kan
beschouwen door aan het werk te gaan met regelmatige roosters. Bovendien blijkt zowel uit DFT- als
CALPHAD-resultaten dat de mengingsenthalpie over het volledige concentratiebereik in goede mate door
een derdegraadspolynoom benaderd kan worden. Over het algemeen bepalen vier parameters het verloop
van een derdegraadscurve, maar in het geval van de mengingsenthalpie liggen twee punten al vast. Het is
immers onmiddellijk duidelijk dat zowel bij een onzuiverheidsconcentratie van 0 als 100 % de mengings-
enthalpie nul moet zijn. Dit volgt rechtstreeks uit de definitie. Door deze overweging blijven nog twee
vrijheidsgraden over. Een mogelijke keuze is hiervoor de afgeleide van de mengingsenthalpie bij 0 en
100 % te nemen. Dit zijn de oplossingsenthalpieén:

AHmh?
agBca - 980mia (2.51)
Oc 0
0AH,,;
AHACE — _ ¢ 2.52
sol dc ot ( 5 )

Met behulp van deze grootheden en ¢ de concentratie van B in A, kan men dan het verloop van de
mengingsenthalpie benaderen als:

AH,in ~ AHACB2(1 — ¢) + AHBCA¢(1 — ¢)? (2.53)

sol sol

waarbij men kan nagaan dat de door deze vergelijking bepaalde curve inderdaad aan de hierboven beschre-
ven eisen voldoet. Bovendien kan men de oplossingsenthalpieén via geordende structuren bekomen [22]:

H(A,Bpn)—n-H(A) —m-H(B)
min(m,n)

(2.54)

AHSB;ZCA = 7}3210 AHean (Aan) = 'nlzlglo
AH,,; is hierbij de inbeddingsenthalpie en wordt dus gedefinieerd als de nodige energie om een aantal
onzuiverheidsatomen uit hun referentietoestand te halen en in de solventmatrix in te brengen. In de
limiet van oneindige verdunning komt dit energieverschil overeen met de oplossingsenthalpie. Een meer
praktische schrijfwijze is dan ook:

AHESA — Tim AH,y (AyBy) = lim - AnBm) = - H(A) =m - H(B)

sol n— 00 n— 00 m

(2.55)

Een goede aanpak om de oplossingsenthalpieén (en daaruit de mengingsenthalpieén) te berekenen, is dan
ook de inbeddingsenthalpie van roosters met steeds grotere eenheidscellen te bekijken en op zoek te gaan
naar een asymptotische waarde.

Er blijft dan enkel nog de vraag hoe men deze steeds sterker verdunde roosters moet construeren. In
de praktijk gebruikt men hiervoor supercellen. Door een veelvoud van de oorspronkelijke eenheidscel te
beschouwen (bv. een 4 x 4 x 4 supercel) en dan op een regelmatige manier roosterposities met onzuiver-
heden te bezetten, kan men systematisch de concentratie naar nul drijven. Specifieke voorbeelden van
deze techniek worden gegeven in paragraaf 3.1.3.

2.4 Quasiharmonisch Debyemodel en toestandsvergelijking

De sleutelgrootheid in thermodynamische overwegingen bij constante druk en temperatuur is de vrije
enthalpie of Gibbsenthalpie G. Deze wordt algemeen als volgt gedefinieerd [25,26]:

G(z,p,T) = E(x) + pV(x) + A(z,T) (2.56)

Hierbij staat x voor de geometrische configuratie van het systeem. De term E(x) beschrijft dan weer de
inwendige energie, die overeenkomt met de bijdrage van de grondtoestand bij 0 K. Temperatuureffecten
duiken in de laatste term op, die alle vibrationele en elektronische bijdragen combineert:

A((L’,T) = Am-b(a:,T) + AEZ(CB,T) = Em»b(:mT) — TSvib(CE,T) + Eel(CE,T) — TSel(QE,T) (257)
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De elektronische bijdragen tot de vrije enthalpie worden veroorzaakt door excitaties. Zo komt E,; overeen
met het verschil in energie tussen de elektronenconfiguratie bij een eindige temperatuur en het geval bij

het absolute nulpunt:
+oo €F

Eo(x,T) = / n(e,z)f(e,x, T)ede — /n(e,:c)ede (2.58)
— 00 €0
Daarbij doorloopt € de elektronische energieniveaus aan de hand van de toestandsdichtheid n(e, ) (density
of states, DOS) en de bezettingsgraad, gegeven door de Fermi-Diracdistributie:
1

fle,2,T) =
exp (%) +1

(2.59)

In deze formule staat p(x,T) voor de chemische potentiaal, die gedefinieerd wordt door de eis dat het
totaal aantal deeltjes constant moet blijven (zie ook (2.11)). Bij 0K is die gelijk aan de Fermi-energie ep.
Er kan ook eenvoudig ingezien worden dat de tweede term in (2.58) overeenkomt met de energie bij het
absolute nulpunt, aangezien f(e, x,0) gelijk is aan 1 voor € < ep = p(x,0) en aan 0 in het omgekeerde
geval. Bovendien bevinden zich geen elektronische niveaus onder de grondtoestand eg. Het geval van de
elektronische entropie is niet veel moeilijker in te zien. We beschouwen de formule van Boltzmann:

S =kplnQ (2.60)

met Q het aantal mogelijke configuraties. Door in te zien dat bij elke energie € welgeteld n(e, ) energie-
niveaus horen, waarvan er f(e,x,T)n(e, ) bezet zijn, is dit verder uit te werken als:

e, 2,T) =CJ" = n(e )’

" [f(e,x, T)n(e, )] [(1 — fe, ®, T)) n(e, x)!] (2.61)

InQ(e,z, T) =n(e,x) Inn(e, x) — nle,x) — f(e,z, T)nle, ) In[f(e,z, T)n(e,x)] + f(e,z, T)n(e, x)
— (1= fle,z, T))n(e,x)|In[(1 — fle,z,T))n(e,x)] + (1 — f(e,2,T))n(e,xz)  (2.62)

Hierbij werd gebruik gemaakt van de Stirlingbenadering;:

Inn!=nlnn —n+ O(lnn) (2.63)
Na vereenvoudiging bekomt men dan:
InQe,z,T) ~ —f(e,x, T)n(e,z)In f(e,x, T) — (1 — fle,z,T))n(e, x) In(1 — f(e, z,T)) (2.64)
zodat
“+oo
Sei(x,T) = —kp / n(e,x) [f(e,z,T)In f(e,z,T) + (1 — f(e,z,T)) In(1 — f(e,x,T))] de (2.65)

De berekening van de vibrationele grootheden ligt minder voor de hand. Hier is het nodig enkele aannames
te doen, die toelaten de uitdrukkingen in een beter hanteerbare vorm te gieten. Zo moet de rekentijd
heel wat gunstiger uitvallen, zonder al te veel nauwkeurigheid te verliezen.

Het is meestal mogelijk om de trillingen in kristallen te benaderen via harmonische trillingen van de
atomen. Deze harmonische trillingen worden fononen genoemd. In de meest eenvoudige formulering
(enkel geldig bij lage temperatuur) worden de fononen enkel bij het evenwichtsvolume bepaald, en vanaf
dan als volumeonafhankelijk beschouwd. De zogenaamde quasiharmonische benadering gaat een stap
verder, en berekent het fononspectrum voor een reeks relevante volumes, alsof dit evenwichtsvolumes bij
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0K zouden zijn. Het fononspectrum g(w, ) hangt nu dus zelf van de geometrie af (x), zodat we voor de
volumeafhankelijke, vibrationele vrije energie kunnen schrijven:

Avin(2,T) = kBT/ln [2 sinh
0

— 7 Bm + kgTln (1 — exp (%BMT)H g(w, x) dw (2.67)
0

In bovenstaande integralen is g(w,x) de fonondichtheid of vibrationele toestandsdichtheid. Dat deze
benadering quasiharmonisch genoemd wordt, ligt dus aan het feit dat g(w) met de kristalstructuur kan
variéren. De uitwerking van A,;; volgt uit het gebruik van de vibrationele partitiefunctie:

ZIZ:T} g(w, ) dw (2.66)

hw
s hw(n+ 1 exp (— )
Zyip = Z exp | — (n+3) = 2k (2.68)
kBT 1— _ _hw
n=0 EXP\ “&pT
en door rekening te houden met de volgende thermodynamische relatie voor de vrije energie:

Hoewel we op die manier een erg nauwkeurig model voor de vibrationele effecten bekomen, maakt de
volumeafhankelijkheid van g(w,x) het nu wel erg moeilijk om A,; uit te rekenen. We kunnen deze
problematiek vermijden door — nog steeds binnen de quasiharmonische benadering — de fonontoe-
standsdichtheid te schrijven via het Debyemodel. In dit model wordt de fononen-DOS vastgelegd via een
enkele empirische parameter, de Debyetemperatuur ©p:

At =k [ 292 ot (1o (-920)) p (2] oy

met n het aantal atomen per eenheidscel en D(z) de Debyefunctie:

x
3 t3
D(@) = 3 / ki (2.71)
0

Voor de berekening van de Debyetemperatuur bestaan verschillende aanpakken, waaronder het Griineisen-
Debyemodel en het Debye-Wangmodel [26]. Figuur 2.6 toont hoe het Debyemodel het fononspectrum
tracht weer te geven, indien men een constante Debyetemperatuur veronderstelt (harmonisch Debyemo-
del). In deze benadering gaat men ervan uit dat men in beide gevallen hetzelfde aantal fononen moet
uitkomen, wat evenredig is met de integraal over de DOS. Hoewel de figuur suggereert dat het Debyemo-
del een grove benadering is, blijken voorspellingen met dit model vaak goed met de werkelijkheid overeen
te komen.

In de praktijk gaat men zelden op zoek naar random configuraties met willekeurige druk en temperatuur.
Meestal probeert men daarentegen bij een gegeven temperatuur en druk de grondtoestand te bekomen.
De resulterende elektronenverdeling en roosteropbouw komt dan met de laagste energie G overeen. Ook in
het geval van supercellen worden enkel de configuraties met minimale energie beschouwd (zie sectie 3.1.3).
In het geval van DFT of andere ab-initiotechnieken is dit echter alleen mogelijk voor een temperatuur van
0K, overeenkomstig met de inwendige energie E(x). Een volledige minimalisatie van de vrije enthalpie
bij eindige temperaturen blijkt momenteel onuitvoerbaar. Daarom is het handiger van de optimale
configuratie bij 0K te vertrekken en door toepassing van het quasiharmonisch Debyemodel thermische
effecten toe te voegen. Op die manier kan men optimaal gebruik maken van de computationeel reeds
inspannende geometrieoptimalisaties bij het absolute nulpunt.

Men kan dit op een eenvoudigere manier doen door (2.56) uit te schrijven in functie van het volume V|
in plaats van x. Er geldt immers bij 0 K dat met elk celvolume een optimale structuur overeenkomt. Het
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Figuur 2.6: Fononspectrum van silicium en benadering volgens het harmonische Debyemodel (met een constante
Debyetemperatuur van 640 K) [27]

eenduidige verband tussen x en V' veronderstelt wel dat indien men dan temperatuureffecten aanschakelt,
deze enkel op het volledige volume effect hebben. In situaties waar vibrationele effecten anisotroop op
het kristal inwerken, is deze aanname dus niet geldig. De geometrie zal dan immers afwijken van het
optimum bij dat volume.

De variatie van de ab initio berekende energie E (V') in functie van het volume, via de optimale celconfi-
guratie, wordt de toestandsvergelijking of EOS (equation of state) genoemd. Voor dit empirische verband
bestaan verschillende analytische benaderingen [26]. Hierbij kan men een onderscheid maken tussen li-
neaire en niet-lineaire toestandsvergelijkingen. De eerste laten toe door middel van (pseudo-)inversie in
een matrixvergelijking de fitparameters te bepalen. Tot deze klasse behoort de Birch-Murnaghan-EOS.
Algemeen is die van de vorm:

E(V)=a+bV "3 4 V=23 L qu=—n 4 ey —4n/3 (2.72)

Door n = 2 te stellen bekomt men de klassieke Birch-Murnaghan-toestandsvergelijking (BM), terwijl n =
1 een gemodificeerde formule oplevert (mBM). Een voorbeeld van een niet-lineaire toestandsvergelijking
is daarentegen de Vinet-EOS. Met behulp van vier parameters kan men die schrijven als:

} (2.73)

1/3 1/3
wo-e- oo (1) o)

waarbij a = Ey + %. By is hierin de isotherme compressiemodulus in evenwicht of bulk modulus:
0
0’FE
By=V— 2.74
0 V|, (2.74)

en B| de afgeleide naar de druk.

Bij het fitten van E(V)-data aan theoretische toestandsvergelijkingen moet men echter wel nog op enkele
aspecten letten. Zo is het nodig minstens vijf verschillende volumepunten uit te rekenen, maar het
is aan te raden nog meer punten te gebruiken. Deze punten zijn best gespreid in het interval tussen
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Vo£10% (met Vo het volume dat met een minimale energie overeenkomt). Bovendien moet men opletten
dat de volumeveranderingen geen faseovergang induceren. Een verandering van de kristalsymmetrie is
eenvoudig te detecteren, maar bij magnetische materialen moet men ook opletten dat het magnetisch
moment in functie van het volume continu verloopt. Indien dat niet het geval is, verandert het materiaal
van magnetische fase.

Met behulp van het quasiharmonisch Debyemodel en een goed gekozen EOS is het nu mogelijk de vrije
enthalpie volledig in functie van volume, druk en temperatuur te schrijven. (2.56) wordt op die manier:

G(V,p, T) = E(V) +pV + A(V,0p(V),T) (2.75)

Bij een vaste waarde voor p en T kan dan het evenwichtsvolume gevonden worden door (2.75) af te leiden
naar V en gelijk aan nul te stellen. De overeenkomstige energie is dan G (Vope, p, T).
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3 Gebruikte methoden

3.1 Density Functional Theory

Het theoretische raamwerk waarrond DFT opgebouwd is, werd kort in sectie 2.1 behandeld. In de praktijk
moet een keuze gemaakt worden tussen verschillende mogelijke aanpakken. Men moet beslissen of men
al dan niet pseudopotentialen wil gebruiken, en welke basis men op het oog heeft. In het kader van
deze thesis werd gebruik gemaakt van twee totaal verschillende methoden. Dit biedt niet alleen het
voordeel een evaluatie van deze technieken te kunnen uitvoeren, maar ook een nauwkeurigere uitspraak
met betrekking tot de resultaten te kunnen doen. In beide gevallen werd wel gebruik gemaakt van
een GGA-functionaal, aangezien LDA-methoden niet in staat zijn de grondtoestand van ijzer correct te
voorspellen [28,29]. In werkelijkheid is dit een magnetische bce-structuur, hoewel LDA voorspelt dat
ijzer zich in een niet-magnetische toestand van dichtste stapeling bevindt.

3.1.1 CASTEP

De CASTEP-code [30] (Cambridge Serial Total Energy Package) werd in de jaren ’80 ontwikkeld met
het oog op een betrouwbaar DFT-algoritme voor de behandeling van een wijde waaier aan atomaire
omgevingen. Bovendien moest een inherente capaciteit voor parallelle berekeningen het mogelijk maken
erg grote en complexe berekeningen aan te pakken. In 1999 werd het programma volledig heropgebouwd
in Fortran 90 om modulaire uitbreidingen mogelijk te maken. De code is algemeen verbreid over de
computationele onderzoeksgemeenschap.

CASTEP lost de Kohn-Shamvergelijkingen op met behulp van een vlakkegolfbasis in ultrazachte pseudo-
potentialen (zie paragraaf 2.1.4). Verschillende minimalisatietechnieken (zoals bv. het conjugate gradient
algoritme) maken het mogelijk de elektronendichtheid op een robuuste manier te bepalen. Als primaire
grootheid berekent het programma hieruit de corresponderende energie. Daarnaast kan men met behulp
van storingsrekening ook fysische grootheden, zoals fononen en elastische constanten, uit de gepertur-
beerde energieén bekomen. Door het berekenen van krachten en spanningen uit de afgeleiden van de
totale energie is het bovendien ook mogelijk een optimalisatie van de geometrie door te voeren. Hier-
bij kan men voorwaarden opleggen en met de symmetrie rekening houden, zodat de rekentijd tot een
minimum beperkt wordt.

In het kader van deze thesis werd gebruik gemaakt van versie 4.3 van CASTEP. Berekeningen werden
daarbij uitgevoerd met behulp van een PBE-functionaal (zie sectie 2.1.3). De tolerantie op het energieni-
veau stelden we in op 1078 eV. De gepaste cut-offenergie en het aantal reciproke punten werden bepaald
aan de hand van een FesqCsg-rooster volgens verschillende symmetrieén. Een overzicht van deze conver-
gentietests is weergegeven in figuren 3.1 (a) en (b). Om het effect van een grotere basis te elimineren
(wat sowieso voor lagere energieén zorgt), gingen we de convergentie van een energieverschil na. In dit
geval was dat het verschil tussen de energie van de optimale geometrie en de energie van een structuur
met vooraf bepaalde roosterparameter. Bij het bepalen van geschikte systeemparameters moest dan een
afweging gemaakt worden tussen de nauwkeurigheid en de computationele kost. Daarom viel de stan-
daardkeuze voor de cut-offenergie op 500 eV. In de reciproke ruimte leek een sample-interval van 0,04 A~!
dan weer voldoende nauwkeurigheid op te leveren. De bemonstering van de eerste Brillouinzone gebeurde
door middel van een Monkhorst-Packrooster [31], dat ervoor zorgt dat alle k-punten homogeen verspreid
zijn over het volledige gebied.

Zoals de bedoeling van de makers van CASTEP was, is het ook mogelijk het programma te parallelliseren
over een aantal verschillende processoren. Aangezien het, naarmate de thesis vorderde, nodig bleek erg
grote cellen uit te rekenen (tot 216 atomen in de primitieve eenheidscel), kon een overstap naar Gengar, de
supercomputer van de UGent, niet uitblijven. Een studie van het gedrag bij parallellisatie werd uitgevoerd
met behulp van een FessMo-rooster. Telkens gedurende één dag werden respectievelijk 1, 4, 8, 16, 32, 64,
128 en 256 processoren ingezet om de berekening tot een goed einde te brengen. De benodigde tijd voor
een enkele iteratie werd uitgezet gedurende het verloop van het programma (figuur 3.2). Bovendien werd
ook het schalingsgedrag van de totale rekentijd onderzocht (figuur 3.3).
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Figuur 3.1: Convergentie van het energieverschil bij FesoCso tussen een optimale geometrie en een vooraf gede-
finieerde structuur (roosterparameters 2,90 A voor de CsCl-structuur, 2,18 A voor de hep-structuur
en 1,759 A voor de ZnS-structuur). De ordinaat geeft de relatieve afwijking van deze waarde ten
opzichte van de laatste (beste) in de reeks weer. Het laatste meetpunt van (b) ligt op (800eV,0 %)
en kan daarom niet weergegeven worden op de logaritmische schaal. De grijze stippellijn duidt de
gekozen graad van nauwkeurigheid aan
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het geval van FessMo
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Figuur 3.3: Benodigde rekentijd voor 40 iteraties van de berekening van FessMo (genormaliseerd ten opzichte
van de rekentijd van één enkele processor), in functie van een toenemend aantal processoren. In
grijs is voor elk punt het aantal processoren weergegeven

Figuur 3.2 toont mooi het periodieke gedrag van de tijdsduur van een SCF-iteratie (Self-Consistent
Field). Zo blijkt de rekentijd af te nemen naarmate convergentie bereikt wordt. Het starten van een
nieuwe geometrie zorgt voor een discontinuiteit, omdat het CASTEP opnieuw veel tijd kost om zich aan
de nieuwe configuratie aan te passen. Zo blijkt uit de figuur dat voor een volledige geometrieoptimalisatie
tien verschillende structuren op een zelfconsistente manier bepaald worden. De twee korte pieken tussen
de 50ste en de 100ste iteratie komen overeen met het langzaam opschroeven van de cut-offenergie, en
gaan dus niet gepaard met een nieuwe configuratie. Op die manier kan men dus inzien dat men er met
een enkele processor niet in slaagt ook maar één geometrie in een hele dag uit te rekenen. Dit bevestigt
de nood aan parallellisatie, aangezien in de grootste gebruikte cellen vier keer zoveel atomen aanwezig
zijn.

Figuur 3.3 maakt een vergelijking tussen de schaling met het aantal processoren van de parallellisatie
van CASTEP en een ideaal gedrag. Idealiter hoopt men dat een verdubbeling van het aantal CPU’s
tot een halvering van de benodigde rekentijd leidt. Dat dit niet het geval is, is te wijten aan de meest
uiteenlopende zaken, gaande van intrinsieke beperkingen aan de parallelliseerbaarheid tot de eindige
duur van communicatie tussen de verschillende processoren. In het geval van CASTEP lijkt de schaling
in drie verschillende fasen te verlopen. Tot aan vier CPU’s gedraagt de curve zich slechter dan de ideale
referentie. Een k-interval van 0,04 A=! in de reciproke ruimte komt voor FessMo immers overeen met
vier k-punten in de irreducibele Brillouinzone (IBZ, een gereduceerde vorm van de eerste Brillouinzone,
rekening houdend met de symmetrieén van het kristal). Daarom komt het eerste deel van de grafiek
overeen met de verdeling van de berekening per k-punt over de verschillende processoren. Als nog meer
CPU’s ingezet worden, wordt de parallellisatie uitgebreid naar het diagonaliseren van matrices. Dit
deel van de curve lijkt een zo goed als perfecte schaling te volgen. Uiteindelijk zorgt de communicatie
tussen de processoren onderling voor te veel vertraging, en gaat de totale tijdsduur opnieuw de hoogte
in (laatste meetpunt, 256 CPU’s). Deze redenering biedt een verklaring voor de twee knikpunten in het
schalingsgedrag. In dit geval lijkt het optimale aantal CPU’s 128 te zijn.

3.1.2 WIEN2k

In 1990 begon WIEN2k aan zijn opmars als een belangrijke speler op de markt van DFT-programma’s
[32,33]. Net zoals CASTEP is de code geschreven in Fortran 90. Over de jaren heen werd deze program-
mering voortdurend aangepast en kon men verschillende verbeterde versies uitbrengen. In een snel tempo
leverde de Technische Universiteit van Wenen de opvolgers van WIEN: WIEN95, WIEN97 en uiteinde-
lijk WIEN2k. Met dit laatste programma werden weer verschillende nieuwe functies geimplementeerd,
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maar men heeft ook aan de snelheid, universaliteit en gebruiksvriendelijkheid gedacht. Zo is het pakket
vergezeld van routines die het mogelijk maken structuurbestanden van de ene stijl naar de andere om te
zetten of structuren van supercellen zonder veel moeilijkheden te bepalen (zie 3.1.3). Ook het fitten van
thermodynamische toestandsvergelijkingen is een optie (zie sectie 3.2.2). Sindsdien is WIEN2k niet meer
weg te denken uit de wereld van de computationele materiaalkunde.

In tegenstelling tot CASTEP wendt WIEN2k zich niet tot pseudopotentialen. In plaats daarvan maken
de programmeurs gebruik van aangepaste basisfuncties in muffin tin spheres (zie paragraaf 2.1.4). Voor
zijn berekeningen baseert WIEN2k zich op een combinatie van LAPW en APW+lo. Dit laat toe een
grote nauwkeurigheid met een aanvaardbare snelheid te combineren. Bovendien zijn dergelijke metho-
den uitermate geschikt voor onderzoekers die een zo onbevooroordeeld mogelijk ab-initioresultaat willen
bekomen. Dat is slechts in mindere mate mogelijk met pseudopotentialen. Zo hebben bij die laatste
techniek absolute energieén geen betekenis, omdat de binnenste elektronen niet meegenomen worden in
de berekening. Bij programma’s zoals WIEN2k is dat wel het geval. Bovendien worden de resultaten niet
beinvloed door de keuze van een specifieke pseudopotentiaal. Een ander sterk punt van WIEN2k is dat
de code op een erg efficiénte manier van symmetrieén gebruik maakt.

Bij deze thesis gebruikten we versie 9.2 van WIEN2k. Opnieuw werden berekeningen uitgevoerd met
een PBE-functionaal (zie sectie 2.1.3). Daarbij hanteerden we een tolerantie van 5 - 1075e voor de
ladingsconvergentie en 0,5 mRy/bohr voor de krachten. Bij een eerste reeks berekeningen stelden we de
waarde van Ry Kpq, in op 7,0 en namen we voor het aantal k-punten standaard dezelfde hoeveelheid
als bij CASTEP. Op die manier hoopten we een gelijkaardige graad van nauwkeurigheid te bekomen.
Naarmate de thesis vorderde, bleken deze parameters echter niet te volstaan. Een eerste getuige hiervan
is figuur 3.4. Voor thermodynamische berekeningen is de F(V')-relatie immers erg belangrijk (zie sectie
3.2). Hoewel CASTEP in het geval van bee-Fe een 10 x 10 x 10 k-rooster verkoos, werd voor deze en andere
volumeafhankelijke berekeningen besloten het aantal reciproke punten te verachtvoudigen (dubbel zoveel
voor elke dimensie) en Ry K nq. te verhogen tot 8,5. De extra LO-functie werd achterwege gelaten,
omdat de resultaten ook zonder deze extra basiscomponent meevielen. Bovendien eist het toevoegen
van een LO-functie nogal wat manueel werk, omdat met een hogere graad van nauwkeurigheid ook een
handmatige instelling van de linearisatie-energieén gepaard gaat. Merk in figuur 3.4 op dat een ruimere
basis de energie inderdaad doet dalen.
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Figuur 3.4: Convergentie van de E(V)-relatie voor bece-Fe door in WIEN2k de waarde van Rarr Kmaz (basis-
vergroting) of het aantal k-punten aan te passen (fijnere bemonstering van de eerste Brillouinzone)
of door een extra LO-basisfunctie toe te voegen (basisvergroting)
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Daarnaast bleken in de loop van de thesis ook de convergentie-eisen voor de gewone cellen, die met behulp
van CASTEP opgesteld waren, niet strikt genoeg (zie paragraaf 4.2.1). Vooral voor grotere supercellen
was dat het geval. Zo kunnen we eenvoudig inzien wat men als een aanvaardbare afwijking op de energie
van de referentiematerialen kan beschouwen. Het liefst zouden we de inbeddingsenthalpieén tot op een
tiental meV kennen. Indien we nu echter van het ergste uitgaan, en een foutenmarge van 0,1eV bij een
A,, B-cel veronderstellen, betekent dit:

AHemy(AnB) = H(AyB) —n- H(A) - H(B) (3.1)
dHemp(ApB) = —n - §H(A) ~ 0,1eV ~ 0,007 Ry

Een supercel met pakweg 100 atomen zal dus van het solvent een nauwkeurigheid van 7 - 107° Ry per
atoom vergen. Ter illustratie is in figuur 3.5 de convergentie van de WIEN2k-energie van bee-Fe in functie
van het aantal k-punten weergegeven. Met het rode punt wordt het niveau van precisie aangeduid dat we
met CASTEP hanteerden (47 k-punten in de IBZ), corresponderend met een 10 x 10 x 10 bemonstering
van de eerste Brillouinzone. Onmiddellijk blijkt dat we voor 100-atomige supercellen met een groot
probleem zitten, als we van deze standaard gebruik maken. Het verschil van 0,2 mRy kan dan immers
oplopen tot een fout van 0,3eV bij de inbeddingsenthalpie. Ook bij kleinere cellen zal de afwijking niet
te verwaarlozen zijn.
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Figuur 3.5: Convergentie van de WIEN2k-energie bij een primitieve eenheidscel van bce-ijzer. Daarbij pasten
we een Rpr van 2,2 bohr en een Ryrr Kz van 7,0 toe, terwijl voor de geometrie de door WIEN2k
geoptimaliseerde dimensies gekozen werden (zie figuur 3.4). Het rode punt duidt op de gebruikelijke
nauwkeurigheid bij de CASTEP-berekeningen

Het is natuurlijk mogelijk dat die fout opgeheven wordt door de aangepaste energie van de supercel.
Men heeft echter geen garantie dat dit het gewenste effect oplevert. Het is evengoed mogelijk dat de
superpositie van de twee afwijkingen versterkend werkt en een nog groter verschil in inbeddingsenthalpie
veroorzaakt. Om beter in staat te zijn dit verschijnsel in te schatten, is in figuur 3.6 de convergentie van
de inbeddingsenthalpie van Fez; Mo en Feg; Cr weergegeven in functie van het aantal k-punten.

Aan de hand van deze resultaten werd besloten alle gewone WIEN2k-berekeningen aan de hand van
een muffin tin sphere met een straal van 2,2 bohr en een Rp;7Kqe van 8,5 uit te voeren. Het aantal
k-punten verhoogden we voor 32-atomige cellen tot 220 in de IBZ. Cellen met andere dimensies schaalden
dan omgekeerd evenredig, aangezien de codrdinaatruimte en de reciproke ruimte zich volgens een inverse
relatie gedragen. Voor een 64-atomige supercel rekenden we dus met de helft van het aantal k-punten.
Dit criterium laat toe de inbeddingsenthalpie van een 32-atomige cel tot op ongeveer 1 meV te bepalen.
Hoewel hetzelfde gebrek aan nauwkeurigheid bij CASTEP te verwachten is, beperkten we ons voor een
tweede serie berekeningen tot WIEN2k. Dat is voornamelijk te wijten aan de onhaalbare rekentijden die
de grotere precisie bij CASTEP noodzakelijk zouden maken. Bij de bespreking van WIEN2k-resultaten
zal steeds expliciet vermeld worden wanneer de data tot de eerste (minder nauwkeurige) serie behoren.
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Figuur 3.6: Inbeddingsenthalpie van (a) FesiMo en (b) Fes; Cr [34], waarbij de Rasr ingesteld is op 2,2 bohr en
Ryt Komaz gelijk is aan 8,5. Voor Fes; Cr is uitgegaan van de CASTEP-geometrie, terwijl bij Fess Mo
een door WIEN2k geoptimaliseerde configuratie gebruikt werd. De grijze verticale demonstreert de
gekozen graad van nauwkeurigheid (220 k-punten)

3.1.3 Gevolgde procedure

Uit vergelijking (2.55) blijkt dat we op zoek zijn naar structuren waar de atomen van de matrix in steeds
grotere aantallen overheersen, zodat de onzuiverheden in de limiet in oneindige verdunning aanwezig zijn.
De gemakkelijkste aanpak is die waarin supercellen van het gastrooster gevormd worden. Deze techniek
laat toe de onzuiverheidsconcentratie systematisch te doen dalen.

De periodiciteit van een rooster kan gekarakteriseerd worden aan de hand van een eenheidscel. Door
deze structurele eenheid periodiek te herhalen, bekomt men een oneindig en ideaal rooster. Men kan
ontelbaar veel eenheidscellen beschouwen, maar twee ervan nemen een speciale positie in. Materialen
worden meestal gekarakteriseerd aan de hand van een conventionele cel. Deze is voor de in hoofdstuk 4
beschreven systemen kubisch. Het voordeel van een conventionele cel is de eenvoudige geometrie, zo-
wel wat de roosterparameters als de typerende hoeken betreft. Een meer ingewikkeld bouwblok is de
primitieve eenheidscel. Hoewel er gevallen zijn waar de conventionele en de primitieve eenheidscel aan
elkaar gelijk zijn, is de primitieve eenheidscel meestal minder intuitief. Primitieve eenheidscellen bestaan
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in verschillende vormen, maar worden alle gekenmerkt door een minimaal volume. Het is dus mogelijk
met behulp van deze basiseenheid het volledige rooster te reconstrueren, en dit door zo weinig mogelijk
atomen in het motief te beschouwen. Voor ab-initioberekeningen ligt de voorkeur daarom altijd op deze
laatste eenheidscellen, aangezien de computationele last significant lichter wordt.

Ter illustratie zijn in figuren 3.7 (a) en (b) de conventionele en de primitieve eenheidscel van een bce-
structuur weergegeven (body-centered cubic). Veel transitiemetalen hebben in hun grondtoestand deze
structuur, waaronder ijzer en molybdeen. Merk op dat de conventionele cel hoeken van 90° heeft, terwijl
die bij de primitieve cel 109,471221° zijn. Bovendien bevat elke conventionele cel twee volledige atomen
(één in het midden en acht keer een achtste op de hoekpunten), terwijl de primitieve cel slechts één enkel
atoom bevat. De fce-structuur daarentegen (face-centered cubic, figuren 3.7 (c) en (d)) wordt gekenmerkt
door een kubisch rooster met extra atomen in het midden van de zijvlakken. Daardoor zorgt de primitieve
eenheidscel voor een reductie van vier atomen naar één. De hoeken tussen de basisvectoren zijn er 60°.
Onder andere nikkel heeft in zijn grondtoestand een fcc-rooster.

Figuur 3.7: (a) Conventionele en (b) primitieve eenheidscel van een bee-rooster, en analoog (c) en (d) voor een
fce-rooster, waarbij de basisvectoren van de primitieve eenheidscel in rood weergegeven zijn [35]

Een supercel is noch een conventionele noch een primitieve eenheidscel. In plaats daarvan wordt dit
bouwblok als een veelvoud van een basiscel geconstrueerd. Een supercel bevat dus veel meer atomen
dan de kleinst mogelijke eenheidscel. Op zich zal de energie van zo’n supercel dan ook een veelvoud
van de energie van een enkele eenheidscel zijn. Als we onder sterke verdunning onzuiverheden willen
aanbrengen, kunnen we dit nu echter op een systematische manier doen. Het is immers mogelijk een
subrooster van onzuiverheden boven op het gastrooster te superponeren. Zo kan men een conventionele
bee-eenheidscel (roosterafstand a) in zowel x-; y- als z-richting vier maal herhalen. Door dan voor de
dotering een bee-rooster in te voeren met een (conventionele) roosterparameter van 4a, bekomt men een
nieuwe conventionele eenheidscel, waarin de onzuiverheid met een concentratie van 2/128 aanwezig is, of
1,56 %. Dit is weergegeven in figuur 3.8 (b). Daarnaast is een supercel getoond waarin de dotering met
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een concentratie van 25 % aanwezig is (figuur 3.8 (a)). Deze situatic komt overeen met een 2 x 2 x 2
supercel, waarin de onzuiverheden volgens een fcc-structuur geordend zijn. Merk op dat net als bij de
gewone eenheidscellen ook bij supercellen een primitieve cel teruggevonden kan worden. Dit vereenvoudigt
de berekeningen sterk. Zo zal de 2 x 2 x 2 supercel met een fcc-subrooster overeenkomen met een
primitieve cel waar 1 onzuiverheid en 3 solventatomen aanwezig zijn. Aangezien de oorspronkelijke
supercel 16 atomen bevat, is deze omzetting niet te versmaden. Merk op dat deze procedure niet alleen
voor bce-gastroosters bruikbaar is, maar dat elke denkbare, monokristallijne toestand aan de hand van
deze werkwijze gemodificeerd kan worden.

Figuur 3.8: Conventionele supercellen voor een onzuiverheidsgehalte van (a) 25 % (fcc-subrooster) en (b) 1,56 %
(bce-subrooster) op basis van een bee-gastrooster [35]

Het is echter niet altijd even evident om in een DF T-programma de primitieve eenheidscel van een supercel
in te geven. WIEN2k heeft hier een streepje voor op CASTEP, aangezien de routine ‘supercell’ toelaat
een willekeurige supercel te construeren en een rooster van onzuiverheden te superponeren. De output
is dan een .struct-bestand waarin alle roosterposities van de primitieve eenheidscel voorkomen. WIEN2k
geeft de codrdinaten van deze atomen ten opzichte van de basis van de conventionele supercel. Het is dan
mogelijk manueel perturbaties aan te brengen, door bijvoorbeeld het element van de onzuiverheidsatomen
aan te passen of de interne posities te verstoren.

CASTEP vereist een volledig manuele input. De roosterparameters van de primitieve supercel moet men
zelf ingeven, net zoals de posities en aard van de overeenkomstige atomen. Hier wordt alles gerefereerd ten
opzichte van de basis van de primitieve eenheidscel. Omdat het zo goed als onmogelijk is deze atomaire
posities op geometrische gronden te bepalen zodra de supercel wat grotere afmetingen krijgt, werden in
MATLAB [36] twee kleine programma’s geschreven (zie appendices A en B). Deze laten toe voor een
gegeven solventrooster (bce of fcc) en afmetingen van de supercel de interne cosrdinaten overeenkomstig
met een vooraf bepaald subrooster van onzuiverheden te verkrijgen.

Niet alleen de interne posities, maar dus ook de roosterafstanden en interne hoeken moeten handmatig
in CASTEP ingegeven worden. Gelukkig volgen deze getallen uit logische regels. Tabel 3.1 biedt een
overzicht tot en met de 6 x 6 x 6 supercel. Sc staat hierbij voor simple cubic en doelt op een gewoon
kubisch rooster.

De hierboven beschreven methode om kleine onzuiverheidsconcentraties met behulp van supercellen te
bekomen, werd in gelijkaardig onderzoek al eerder toegepast. Zo gebruikten Wolverton en Ozolins [23]
32- en 64-atomige, kubische supercellen op basis van aluminium om een oneindige verdunning te simu-
leren. Erhart et al. [22] maakten daarentegen voor het Fe-Cr-systeem gebruik van supercellen waar de
onzuiverheden ook niet-kubische subroosters konden aannemen. Ongeacht de methode en het subrooster
moet men in de limiet van oneindige verdunning echter dezelfde resultaten bekomen. Dat is ook de reden
waarom men in vergelijking (2.53) de karakteristieken van een geordende structuur kan gebruiken om een
eigenschap van ongeordende structuren te berekenen.
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Bece-supercel
dimensie supercel | gesuperponeerd rooster | concentratie | roosterafstand | interne hoek

1x1x1 sc 50 % a 90°
2% 2x2 fee 25 % V2a 60°
2% 2x2 bee 12,5% V3a 109,471221°
2x2x2 sc 6,25 % 2a 90°
3x3x3 bee 3,70% ENVER 109,471221°
3x3x%x3 sc 1,85 % 3a 90°
4x4x4 fcc 3,13% 2v/2a 60°
4x4x4 bee 1,56 % 2v/3a 109,471221°
4x4x4 sc 0,78 % 4a 90°
5x5x5 bee 0,80 % 53, 109,471221°
5x5x%5 sc 0,40 % 5a 90°
6x6x6 fec 0,93 % 3v2a 60°
6x6x6 bee 0,46 % 3v3a 109,471221°
6x6x6 sc 0,23 % 6a 90°

Fce-supercel
dimensie supercel | gesuperponeerd rooster | concentratie | roosterafstand | interne hoek

Ix1x1 sc 25 % a 90°
2% 2x 2 fee 12,5% V2a 60°
2% 2x%2 bee 6,25 % V3a 109,471221°
2x2x2 sc 3,13% 2a 90°
3x3x3 fec 3,70% 32, 60°
3x3x%x3 sc 0,93 % 3a 90°
4x4x4 fec 1,56 % 2v/2a 60°
4x4x4 bee 0,78 % 2v/3a 109,471221°
4x4x4 sc 0,39 % 4a 90°
5%5x%5 fec 0,80 % 52, 60°
5x5x5 sc 0,20 % 5a 90°
6x6x6 fec 0,46 % 3v2a 60°
6x6x6 bee 0,23 % 3v3a 109,471221°
6x6x6 sc 0,12 % 6a 90°

Tabel 3.1: Overzicht van de roosterparameters van primitieve supercellen tot en met een 6 X 6 X 6 conventionele
supercel, waarbij a de roosterafstand van een conventionele bcc- of fecc-eenheidscel voorstelt

3.2 Quasiharmonisch Debyemodel
3.2.1 Implementatie door gibbs

Aan de Universiteit van Oviedo werd met behulp van Fortran 77 een routine geschreven, die het quasihar-
monisch Debyemodel (sectie 2.4) zonder veel moeite bruikbaar moest maken voor de DFT-gemeenschap.
Aan de hand van een eigen fitprocedure en een waaier van beschikbare modellen moet gibbs [25] on-
derzoekers over de hele wereld een werktuig bieden om op een efficiénte manier voorspellingen te doen
met betrekking tot de temperatuurafthankelijkheid van fysische parameters. Bij hun interpretatie van
het quasiharmonisch Debyemodel maakten de ontwerpers gebruik van een isotroop vloeistofmodel [37].
Door een eenduidig verband tussen de constanten van Lamé en de Poissoncoéfficiént v te hanteren (voor
een isotrope vaste stof), is het dan mogelijk de gemiddelde geluidssnelheid in die vaste stof, (c), enkel in
functie van v en de statische compressiemodulus By te schrijven. Zo wordt voor de Debyetemperatuur
gesteld:
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Cnle) 3\ n 1/3 B,
Op =" <w> ~%<67r2n\/v> Fon == (3.3)
met 1/3
214+ \¥? f1140\Y2]
OERE [2 (31 _+2V) + <31f]]> ] (3.4)

In deze formules is n het aantal atomen per cel en V' het volume van deze cel. M is de massa per
formule-eenheid. Deze grootheden dienen dan ook allemaal als input opgegeven te worden. Ook de
Poissoncoéfficiént v moet men manueel ingeven. Voor de berekeningen in het kader van deze thesis werd
hiervoor zo veel mogelijk de experimentele waarde genomen.

Naast een eigen model voor de Debyetemperatuur, hebben de ontwikkelaars van gibbs ook een specifiek
algoritme bedacht om analytische functies aan de data te fitten. Dat is nodig om betrouwbare waarden
voor de afgeleiden te bekomen, aangezien discrete punten daar niet echt geschikt voor zijn. Dit gebeurt
zowel voor E (V') als voor A,;(V,T). Hierbij moet wel opgemerkt worden dat in het door gibbs gebruikte
model de elektronische bijdragen tot A ((2.58) en (2.65)) niet inbegrepen zijn.

Omdat de afgeleiden van de fit erg afhankelijk zijn van de orde van de gebruikte polynoom, maakt gibbs
een fit aan een wijd bereik van veeltermen tegelijk. Deze worden dan uitgemiddeld door ze met een zeker
gewicht bij elkaar op te tellen. Die gewichtsfactor is afhankelijk van het aantal E(V)-punten, de orde van
de veelterm en de spreiding op de gefitte functie. Op die manier hoopt men in staat te zijn een stabiele
waarde voor het minimum en de afgeleiden van de reeks gegevens te bekomen.

Het is niet alleen mogelijk de data met behulp van polynomen te benaderen. Zoals in paragraaf 2.4 kort
besproken werd, kan men het verloop van F in functie van V' ook aan de hand van een empirisch verband
typeren. Deze toestandsvergelijkingen geven gemakkelijk toegang tot enkele fysisch relevante parameters.
Naast de energie en het volume bij evenwicht (Ey en Vp) zijn ook de isotherme compressiemodulus bij
0K (Byp) en zijn drukafgeleiden van belang (B{, B{, ...). gibbs biedt de keuze tussen drie verschillende
toestandsvergelijkingen. Behalve de spinodale toestandsvergelijking zijn dat de Birch-Murnaghan-EOS
met vier parameters (BM4, met e =0 en n = 2 in (2.72)) en de Vinet-EOS (geformuleerd in (2.73)), die
reeds aangehaald werden.

Ook enkele eigenschappen die onafhankelijk zijn van de gebruikte toestandsvergelijking, kunnen in functie
van de temperatuur bepaald worden. Het betreft thermodynamische grootheden zoals de vibrationele
entropie, de warmtecapaciteit en de thermische expansiecoéfficiént. Bij het evalueren van de werking van
gibbs bleken deze zaken erg handig te zijn (sectie 3.2.2). Bovendien kan de entropie gebruikt worden
om de enthalpie te bekomen, aangezien alle bewerkingen van het programma zich richten op de vrije
enthalpie. In de praktijk zijn we echter wel op zoek naar mengingsenthalpieén, zodat een correctie van
T - S(V,T) nodig is.

3.2.2 Evaluatie van gibbs

Het gebruik van gibbs verliep uiterst moeizaam. Het was vaak niet gemakkelijk een juiste vorm voor
de in te geven data te bepalen, die het programma er niet toe aanzette foutmeldingen terug te geven.
Ook als gibbs er wel in slaagde een fit voor de Birch-Murnaghan-EOS te vinden, waren de resultaten
niet altijd even accuraat. De door de makers beoogde robuustheid bleek in de praktijk dus niet haalbaar.
Daarom is het fitgedrag van het programma uitgebreid geanalyseerd, in de hoop enkele vuistregels te
kunnen opstellen met betrekking tot de gewenste vorm van input.

In eerste instantie richtten we ons tot de convergentie van de resultaten. Zo blijkt na een aantal pogingen
met verschillende verzamelingen gegevens dat een interval dat symmetrisch rond het evenwichtsvolume
Vo ligt, meer kans heeft een geslaagde fit op te leveren. Indien gibbs nog altijd niet in staat is een BM4-
toestandsvergelijking te bepalen, is het uitbreiden van dat interval echter geen garantie op een betere
uitkomst. Daarnaast blijkt gibbs minder goed te functioneren als de data te dicht of te ver vaneen liggen.
Ook minder intuitieve zaken hebben een invloed op de haalbaarheid van een fit. Zo lijken de convergentie
of de resultaten soms te veranderen indien alle data over een constant energie-interval verschoven worden.
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Dit alles maakt het in de meeste gevallen onmogelijk een kwantitatieve richtlijn met betrekking tot de
convergentie te bepalen. Meestal kan men gibbs na enkele pogingen echter wel doen convergeren door hier
en daar een datapunt te wissen of toe te voegen (desnoods door interpolatie). Om de kwaliteit van de fit
te beoordelen, willen we echter wel in staat zijn wat meer gegronde uitspraken te doen. Ab-initiogegevens
zijn daar allesbehalve voor geschikt. Numerieke afwijkingen en andere verstorende factoren zorgen ervoor
dat het E(V')-verband niet altijd een even glad verloop kent. Een betere referentie is theoretische Birch-
Murnaghanverlopen te beschouwen. Bovendien zouden die, wanneer men genoeg bemonsterde punten
gebruikt, een exacte fit moeten geven. Ten slotte is het ook interessant dat WIEN2k een eigen fitroutine
heeft, eosfit, waarmee bij 0 K de best passende BM4-toestandsvergelijking bepaald kan worden. Dit laat
toe de twee programma’s met elkaar te vergelijken.

In een eerste test vertrokken we van de door WIEN2k voorspelde E(V)-relatie voor bee-molybdeen.
Hiervoor werd met behulp van eosfit een Birch-Murnaghan-EOS bepaald. Ongze invoergegevens zijn
dan op te stellen met behulp van de karakteristieke parameters Ey, Vp, By en B|) en het theoretisch

functievoorschrift
3 2
E 2/371 E 2/371 - E 2/3
\% |4 \%4

De data werden in drie verschillende vormen ingegeven in zowel gibbs als eosfit. De resultaten werden
daarna met elkaar en de basisgegevens vergeleken. In tabel 3.2 is een overzicht weergegeven. Ook bij
de kleinere afstand tussen de volumes (0,01V;) was het de bedoeling 41 punten te gebruiken. Dat dit
niet het geval is, is te wijten aan de moeilijke convergentie bij gibbs. Merk op dat de basisgegevens, die
met behulp van WIEN2k bepaald werden, bij een lage nauwkeurigheid uitgerekend werden. De bekomen
parameters komen dus niet overeen met resultaten elders in deze thesis. Om gibbs te evalueren maakte
de exacte vorm van het Birch-Murnaghanverloop echter niet uit, enkel de reproduceerbaarheid was van
belang.

IV Bo
16

E(V) = Eo+ B+ (3.5)

aantal punten | interval | fitprocedure | Vo [b%] | By [GPa] | B} [-]
1 0,02 V; gibbs 106,51 | 261,31 | 1,9604

9 0,02 Vg gibbs 106,50 262,33 2,2738

25 0,01 Vg gibbs 106,50 251,06 8,2307

41 0,02 Vg eosfit 106,51 255,93 5,2767

9 0,02 Vg eosfit 106,51 255,92 5,2781

25 0,01 Vy cosfit 106,51 | 255,93 | 52766
vertrekpunt 106,5055 | 256,0524 | 5,2767

Tabel 3.2: Parameters van gefitte BM4-verlopen in functie van de fitroutine en de vorm van de ingegeven data.
De basisgegevens zijn afkomstig van een exacte Birch-Murnaghan-EOS, geinspireerd op E(V)-data
van WIEN2k voor bce-Mo

Het is onmiddellijk duidelijk dat de ingewikkelde fitprocedure bij gibbs ervoor zorgt dat het programma
niet meer in staat is een pure BM4-curve te herkennen. De bepaling van het minimum is geen probleem,
maar op de compressiemodulus en zijn afgeleide is de afwijking toch groter dan we zouden verwachten.
Fosfit gedraagt zich beter en is op een kleine fout op By na in staat de exacte parameters van het oorspron-
kelijk BM4-verloop te reproduceren. We kunnen dus bij het bepalen van thermodynamische gegevens bij
eindige temperaturen niet op gibbs vertrouwen. Ongeacht of het quasiharmonisch Debyemodel correct
geimplementeerd is (zie verder), is de code niet in staat de ingevoerde gegevens te herkennen.

Het minder nauwkeurige fitgedrag sluit echter het gebruik van het programma niet uit. De beschikbaar-
heid van eosfit zorgt er immers voor dat we het fitten niet noodzakelijk met gibbs moeten uitvoeren.
Het programma is echter zo opgebouwd dat eerst de best passende EOS bij de data bepaald wordt en
daarvan vertrokken wordt om temperatuurextrapolaties te berekenen. We kunnen ons dan de vraag stel-
len of het mogelijk is gibbs tot convergentie te dwingen door erg veel punten met kleine tussenafstanden
te gebruiken. Hoewel dit niet mogelijk is met DFT of andere ab-initiomethoden, zijn we wel in staat
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een beperkte verzameling gegevens aan de hand van eosfit aan een BM4-EOS te fitten. Het theoretische
functievoorschrift van vergelijking (3.5) laat dan toe een willekeurig aantal punten uit te rekenen.

De convergentie kan nu als volgt nagegaan worden. We vertrekken opnieuw van een exact Birch-
Murnaghanverloop, ditmaal gebaseerd op de CASTEP-resultaten voor de bcc-supercel FeMo. We be-
ginnen met 40 punten, die we symmetrisch rond Vj schikken met een tussenafstand van 0,01 Vy, en
halveren dit interval dan telkens weer, zonder de eindpunten te veranderen. In functie van het aantal
ingevoerde data kunnen we dan verschillende grootheden uitzetten en hun convergentie bestuderen. Hier
werd ervoor gekozen de rms-waarde van de fit (figuur 3.9 (a)) en de enthalpie bij 1400K (figuur 3.9
(b)) uit te zetten. De rms-waarde wordt door gibbs weergegeven in de output en berekent men aan
de hand van een x2-verdeling. Deze parameter toont hoe goed de fit gelukt is vanuit het oogpunt van
het programma zelf. Daarnaast kozen we er ook voor de enthalpie bij 1400 K uit te zetten. Daar zijn
verschillende redenen voor. Enerzijds zijn we op zoek naar mengingsenthalpieén, en we willen dan ook
een stabiele waarde voor deze grootheid bekomen. Anderzijds blijkt dit ook een van de eerste zaken
die bij een andere vorm van input zal veranderen. Ten slotte is die gevoeligheid des te groter bij hoge

temperaturen, zodat de enthalpie bij 1400 K een uitvergroot beeld van de werkelijke convergentie moet
bieden.
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Figuur 3.9: De door gibbs geleverde rms-waarde en enthalpie bij 1400 K in functie van het aantal ingevoerde
BM4-punten voor bee-FeMo (gebaseerd op CASTEP-data)

Figuur 3.9 (a) toont dat gibbs een gestage convergentie met het toenemend aantal gegevens voorspelt.
Dit gaat echter niet noodzakelijk gepaard met een convergentie van de enthalpie bij 1400 K. Zo is de
rms-waarde bij het tweede punt van de grafiek (81 samples) gelijkaardig aan die van het laatste punt
(1281 samples). De enthalpie is in beide gevallen echter relatief verschillend. Toch krijgen we min of
meer de indruk dat de waarde van de enthalpie bij de laatste berekeningen toch begint te stabiliseren.
Daarom zullen we voortaan een specifieke procedure toepassen:

1. Bepaal enkele E(V)-data met behulp van een ab-initioprogramma.
2. Gebruik eosfit om de parameters van de best passende BM4-EOS te bepalen.

3. Bemonster dit verloop met 1281 punten, die symmetrisch rond het evenwichtsvolume liggen en een
tussenafstand van 0,000625 V) van elkaar verwijderd zijn.

4. Geef de bekomen data in gibbs in.
5. Is de rms-waarde kleiner dan 1-10~7?
6. (i) Ja. De procedure is succesvol afgelopen.

(ii) Nee. Is het programma geconvergeerd?
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7. (i) Ja. Herhaal vanaf stap 4 met het dubbel aantal punten en de halve tussenafstand.

8

.<
(ii) Nee. Zijn 1281 of meer samples gebruikt?

. (1) Ja. Verlaag de vereiste nauwkeurigheid in stap 5 en probeer opnieuw vanaf stap 4.
(

ii) Nee. Herhaal vanaf stap 4 met de helft van het aantal punten en de dubbele tussenafstand.

Aan de hand van bovenstaande redeneringen en routines zijn we in staat met gibbs een zinvol resultaat
te bekomen. Om echter zeker te zijn van onze interpretatie van het quasiharmonisch Debyemodel, wensen
we de resultaten te valideren. In dat opzicht biedt het artikel van Shang et al. [26] een geschikt referen-
tiepunt. De auteurs passen daarin een quasiharmonisch Debyemodel toe op Ni (fcc) en NigAl (L1sy). Ze
maken er echter geen gebruik van gibbs, maar rekenen de corresponderende formules eigenhandig uit.
Daarbij vergelijken ze verschillende implementaties van de Debyetemperatuur en leggen de resultaten
naast fononberekeningen en experimentele data. Omdat ze ook verschillende toestandsvergelijkingen aan
de E(V)-punten fitten, kunnen we hun resultaten voor een BM4-verloop overnemen. Met behulp van de
karakteristieke parameters reconstrueren we dan het theoretische verloop en voeren we volgens de hier-
boven beschreven procedure de gesamplede waarden in gibbs in. De output kan dan rechtstreeks met
die van Shang et al. en de experimentele resultaten vergeleken worden. Figuur 3.10 biedt een overzicht
voor verschillende thermodynamische grootheden.

We merken dat gibbs in staat is voorspellingen te doen die in dezelfde lijn liggen als evenwaardige bena-
deringen, hoewel de overeenkomst niet perfect is. We kunnen dan ook veronderstellen dat de resultaten
die we met de hierboven uitgelegde methode bekomen, de resultaten van het quasiharmonisch Debyemo-
del zijn. We zullen in sectie 4.3.3 aantonen dat het resterende verschil tussen de output van gibbs en de
gegevens van Shang et al. aan elektronische bijdragen te wijten is. Deze worden immers verwaarloosd in
het model van gibbs.
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Vergelijking tussen de resultaten van Shang et al. [26] en die van gibbs (groene ruiten). Voor de

berekeningen met gibbs werd uitgegaan van een exacte BM4-EOS, gebaseerd op de fitparameters
van Shang et al. De figuren werden in aangepaste vorm overgenomen van Shang et al.
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4 Toepassing op het Fe-Mo- en Fe-Ni-systeem: resultaten en
bespreking

4.1 Gebruikte materiaalsystemen

Op ijzer gebaseerde BMG’s vormen een nog relatief recent verschijnsel. Toch verloopt de zoektocht naar
deze materialen erg intensief. Hiervoor kunnen veel verschillende redenen aangehaald worden. De belang-
rijkste zijn echter de excellente zachtmagnetische eigenschappen en de superieure thermische stabiliteit
tegen kristallisatie [38]. Bovendien zijn de thermodynamische eigenschappen van ijzer goed gekend [39].
Bij lage temperaturen vormt het een ferromagnetisch bcc-rooster. Deze fase wordt vaak aangeduid als
ferriet of a-Fe. Bij hogere temperaturen vindt een magnetische faseovergang plaats en wordt het materi-
aal paramagnetisch. Wanneer men dan nog meer warmte toevoegt, zal het ijzer een fcc-structuur vormen
(y-Fe of austeniet), vervolgens opnieuw een bee-structuur (§-Fe) en uiteindelijk smelten. Figuur 4.1 geeft
een overzicht van de verschillende structuren van het metaal in functie van de temperatuur.

VLOEISTOF
15381 3.36 Kcal/mol
B-Fe, BCC
1394 0.20 Kcal/maol
AUSTENIET
i y -Fe, FCC
E 92 0.156 Kcal
g a -Fe, BCC, PARAMAGNETISCH ?,%3—.
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Figuur 4.1: (A) Overzicht van de verschillende structuren van ijzer in functie van de temperatuur en (B) over-
eenkomstige koelcurve [39]

In de geest van de empirische regels voor een goede glasvormer (zie sectie 2.2.1) worden ook hier veel
verschillende onzuiverheden geintroduceerd. In een specifieke klasse van ijzerhoudende, metallische glazen
blijkt vooral het Mo-gehalte een belangrijke rol te spelen [40]. Net zoals ijzer neemt het zilverkleurige
molybdeen een bcc-structuur aan. Dit niet-magnetische transitiemetaal met atoomnummer 42 wordt
al een eind gebruikt als dotering in verscheidene staalsoorten. Zo bestond het beroemde, Duitse kanon
‘Dikke Bertha’ uit met molybdeen verrijkt staal [41]. Ook bij amorfe metalen blijkt het nu tot interessante
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eigenschappen te leiden. Om die reden werd het Fe-Mo-systeem uitgekozen als kandidaat bij uitstek om
de mengingsenthalpie te reproduceren. Bovendien neemt de belangstelling voor Fe-Mo-kristallen ook
buiten het toepassingsdomein van de BMG’s toe [42,43]. Ten slotte is het ook interessant dat zowel op
theoretische als experimentele gronden data voor de oplossingsenthalpie beschikbaar zijn [44-47]. Het
fasediagram van dit systeem is weergegeven in figuur 4.2.
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Figuur 4.2: Fasediagram van het Fe-Mo-systeem [48]

In de praktijk is het echter niet altijd even gemakkelijk molybdeen in een ijzermatrix op te lossen.
Daarom gingen we ook over tot de studie van een tweede materiaalsysteem, Fe-Ni. Binaire legeringen
van deze samenstelling staan er immers om bekend uitzonderlijk goed te mengen [49]. Nikkel is net
zoals ijzer ferromagnetisch. In tegenstelling tot Fe en Mo bevindt zijn grondtoestand zich echter in
een fece-structuur. Dit heeft tot gevolg dat in het Fe-Ni-fasediagram een overgang tussen een bcc- en
een fce-rooster zal optreden. Ook bij onze berekeningen van de inbeddingsenthalpie zullen we met deze
twee gevallen rekening moeten houden. Figuur 4.3 biedt een beeld van het al bij al relatief eenvoudige
fasediagram.

Merk op dat er slechts twee intermetallische fasen optreden, met name FeNi (L1g-structuur) en FeNig
(L13). Een Llg-rooster is gebaseerd op een conventionele fcc-eenheidscel, waarbij men vier van de zes
atomen op de zijvlakken door een alternatief element vervangt. Al deze onzuiverheden bevinden zich
in één vlak. De Lls-structuur gaat daarentegen uit van een sc-subrooster gesuperponeerd op dezelfde
fcc-cel. Beide kristalstructuren worden sowieso uitgerekend volgens onze procedure aan de hand van
supercellen. In grafieken in functie van de concentratie Ni (fcc) worden ze dus steevast weergegeven
bij 50 en 75%. Merk op dat FeNi niet in het experimentele fasediagram weergegeven is. Het wordt
echter wel waargenomen in meteorieten (tetrataeniet), en kan op basis van theoretische overwegingen als
metastabiele fase voorspeld worden [50].

Ook voor het Fe-Ni-systeem kunnen experimentele data onze resultaten ondersteunen [49)].
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Figuur 4.3: Fasediagram van het Fe-Ni-systeem [51] (inzet: theoretisch voorspelde verloop van het Fe-Ni-
fasediagram [50])

4.2 Inbeddingsenthalpieén bij het absolute nulpunt
4.2.1 CASTEP en WIEN2k bij lage nauwkeurigheid

In een eerste serie berekeningen gingen we met een relatief lage nauwkeurigheid te werk. Wat CASTEP
betrof, maakten we gebruik van een sample-interval van 0,04 A=! in de reciproke ruimte en een cut-
offenergie van 500eV (zie paragraaf 3.1.1). Voor WIEN2k pasten we een equivalent k-rooster toe en
hanteerden we een Rpy;rKa: van 7,0. De supercellen werden geconstrueerd zoals vermeld in sectie
3.1.3, waarbij de roosterparameter uit een optimalisatie met CASTEP volgde. Voor de overeenkomstige
resultaten verwijzen we naar figuur 4.4.

De grafieken van de inbeddingsenthalpieén bij lage nauwkeurigheid laten toe de gevolgen van dit gebrek
aan precisie te evalueren. Het is onmiddellijk duidelijk dat de gegevens voor het Fe-Mo-systeem niet
toelaten een stabiele waarde voor de oplossingsenthalpie te bekomen. Zelfs bij sterke verdunning worden
de verschillende punten nog gekarakteriseerd door een grote spreiding van de orde van 0,1 tot 0,2 eV aan de
ijzerrijke kant. Vooral voor de WIEN2k-resultaten treden hevige fluctuaties op. Daar treedt namelijk nog
een scherpe discontinuiteit op ter hoogte van FegsMo (bij een concentratie van 1,56 %). De CASTEP-
data lijken zich daarentegen gladder te gedragen. Aan de molybdeenrijke kant vindt het omgekeerde
verschijnsel plaats. Voor WIEN2k blijkt de curve redelijk continu te verlopen, hoewel opnieuw geen
spoor van een asymptotische waarde waar te nemen is. In de CASTEP-resultaten treden daarentegen
enorme sprongen op van meer dan 1eV.
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Figuur 4.4: Inbeddingsenthalpieén van (a) het Fe-Mo-systeem en (b) het Fe-Ni-systeem voor CASTEP en

WIEN2k bij een lage nauwkeurigheid (een reciproke roosterparameter van 0,04 A~ een cut-
offenergie van 500 eV in CASTEP en RyrKmaee = 7,0 bij WIEN2Kk)
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Ook bij de vergelijking tussen WIEN2k en CASTEP loopt het mis. Het verschil tussen de twee methoden
is veel groter dan men redelijkerwijs kan aannemen. Hoewel CASTEP van pseudopotentialen gebruik
maakt en zijn model dus in beperkte mate op empirische parameters stoelt, is de techniek toch erg
nauwkeurig en moeten de corresponderende energieén dicht bij andere ab-initioresultaten aanleunen.
Eventuele foutenmarges zijn veel kleiner dan het waargenomen verschil van 0,1 tot 0,4eV.

Wanneer we ons tot het Fe-Ni-systeem richten, zien we dat de schommelingen in functie van de concentra-
tie minder uitgesproken zijn. Ook hier vinden we verschillen van de orde van 0,2 eV (bijvoorbeeld tussen
fce-FeNigg en fee-FeNisg ), maar voor de sprongen aan de molybdeenrijke kant van de CASTEP-resultaten
vinden we geen analogon. Bovendien zijn voor dit materiaalsysteem niet zo'n grote cellen uitgerekend als
bij Fe-Mo, zodat een stabilisatie van de inbeddingsenthalpie voor meer verdunde legeringen tot de mo-
gelijkheden blijft behoren. We merken echter wel dat het verschil tussen WIEN2k en CASTEP opnieuw
tot 0,4eV kan oplopen.

Men kan daarom enkel besluiten dat voor de berekening van inbeddingsenthalpieén een hoge mate van
precisie vereist is. Aan de hand van resultaten zoals in figuur 4.4 is het onmogelijk een eenduidige
waarde voor de oplossingsenthalpie te bepalen. Bovendien treedt aan de ijzerrijke kant bij CASTEP
een verschil in teken op ten opzichte van WIEN2k. Zelfs wanneer men met behulp van WIEN2k de
64-atomige supercel met zijn 128-atomige tegenhanger vergelijkt, is dat het geval. Aangezien men echter
van de oplossingsenthalpie gebruik maakt om de afgeleide van de mengingsenthalpie vast te leggen (zie
vergelijking (2.53)), kan een verschil in oplossingsenthalpie van die grootteorde enorme gevolgen hebben.

Niet alleen de inbeddingsenthalpieén blijken niet nauwkeurig genoeg bepaald bij deze instellingen. Ook
de E(V)-relatie heeft te lijden onder de lage precisie. Tabel 4.1 is hiervan getuige. Met behulp van eosfit
werd naar een Birch-Murnaghanverloop gezocht dat er het best in slaagde de toestandsvergelijking van
bee-Fe volgens WIEN2k en CASTEP weer te geven. De bijhorende parameters vergeleken we daarna
met experimentele data. Voor de compressiemodulus By en zijn drukafgeleide B(, werden waarden bij
kamertemperatuur genomen [52]. Voor het evenwichtsvolume maakten we gebruik van experimentele
metingen van de thermische expansie van ijzer [53] en het volume bij 293 K [54].

gegevens Vo [b] By [GPa] B} [-]

WIEN2K (13 punten) 76,69 107,46 188

CASTEP (31 punten) 78,94 167,47 -2,81
experimenteel 78,91 (0K) | 164 (293K) | 4 (293K)

Tabel 4.1: Vergelijking tussen experimentele resultaten [52-54] en de toestandsvergelijkingen bij 0K volgens
WIEN2k en CASTEP bij lage nauwkeurigheid

Opnieuw is er sprake van een opmerkelijk verschil tussen het model van WIEN2k en dat van CASTEP. Op
het eerste zicht lijkt CASTEP de experimentele resultaten beter te benaderen. Dit kan echter het gevolg
zijn van het gebruik van pseudopotentialen. De corresponderende parameters worden immers empirisch
bepaald.

Daarnaast valt bij CASTEP ook de negatieve drukafgeleide van de compressiemodulus op. Intuitief
voelen we aan dat dit niet fysisch is. Wanneer B{ kleiner is dan nul, houdt dit immers in dat de
compressiemodulus daalt met toenemende druk. Aangezien de compressibiliteit y gedefinieerd is als
de inverse van de compressiemodulus, komt dit ook neer op een stijging van x. Met andere woorden
ondervindt het materiaal steeds minder weerstand tegen het samendrukken, naarmate men er meer druk
op uitoefent. Hoewel zo’'n materialen bestaan, zijn ze zeldzaam, en deze uitzonderlijke eigenschap kan dan
ook niet aan ijzer toegeschreven worden. Zo stelt Nobelprijswinnaar Percy Bridgman voor bee-Fe [55]:

AV

— = —1077(5,87—2,1-10"p)p (4.1)
Vo

bij een omgevingstemperatuur van 30°C en p uitgedrukt in kg/cm?. De compressibiliteit wordt dan:

LoV W
Y=oy = VO 1077(5,87 — 4,2 -10~p) (4.2)
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We zien dus dat de experimentele compressibiliteit van ijzer daalt met toenemende druk. Voor een meer
fysisch model verwijzen we naar Singh et al. [56]. Aan de hand van een ionaire potentiaal bepalen de
onderzoekers een uitdrukking voor de afgeleide van x bij alkalihalogeniden.

Ook het gebruik van een Birch-Murnaghan-EOS veronderstelt dat de drukafgeleide van de compres-
siemodulus zich in een afgelijnd interval bevindt. In appendix C wordt aangetoond dat deze empirische
toestandsvergelijking E (V') naast zijn minimum bijkomende extrema heeft, tenzij B € [4, 1—36] . We voeren
er ook een meer algemene analyse uit, waarbij we de invloed van B{ aan de hand van een derdegraads-
polynoom inschatten. Een fysische toestandsvergelijking (B{ > —1) blijkt men te kunnen herkennen aan
een dalende kromming voor toenemende volumes.

4.2.2 WIENZ2k bij hoge nauwkeurigheid

De resultaten in de vorige paragraaf wijzen erop dat de oorspronkelijke graad van nauwkeurigheid niet
volstaat. In sectie 3.1.2 werd een tweede set instellingen besproken, die wel aan onze eisen voldoet. Daarbij
maken we dus enkel nog gebruik van WIEN2k. Erg belangrijk is vooral vergelijking (3.2), waaruit het
belang van een accuraat bepaalde referentietoestand spreekt. Om die reden werd de referentietoestand
anders gedefinieerd. In plaats van een enkele eenheidscel van de zuivere metalen te beschouwen, kozen
we er vanaf nu voor ook puur Fe, Ni en Mo in dezelfde supercellen als hun legeringen uit te rekenen. Op
die manier wordt de numerieke fout minder kritisch. In het eerste geval hebben we immers te maken
met een toegelaten afwijking van (1/n) - 0,007 Ry op de energie van een enkele A-cel, wanneer we de
inbeddingsenthalpie van A, B tot op 0,1eV willen kennen. Bij deze nieuwe techniek berekenen we echter
onmiddellijk de energie van een (n + 1)-atomige referentiecel, zodat de toegelaten spreiding op de energie
nu ongeveer (n + 1)/n - 0,007 Ry is. Natuurlijk proberen we de nauwkeurigheid wel beter dan 0,1eV
te krijgen. Daarbij biedt deze methode een bijkomend voordeel. Door de referentiematerialen in de
verschillende supercellen uit te rekenen, kunnen we numerieke onnauwkeurigheden elimineren die enkel
van de structuur afhankelijk zijn. Op die manier bekomen we voor de referentiecellen een nauwkeurigheid
van de orde van 5 uRy per atoom.

Om van uiterst nauwkeurige waarden voor de energieén van de zuivere materialen gebruik te kunnen
maken, is het nodig ook de precieze toestandsvergelijking te kennen. Vooral het evenwichtsvolume is
daarbij van belang. Daarom werd voor elk van de gebruikte metalen een nieuwe analyse van het E(V)-
verloop uitgevoerd. Dit laat toe een vergelijking te maken tussen de waarden uit tabel 4.1 en de accuratere
resultaten (tabel 4.2). Ook voor molybdeen en nikkel zijn experimentele data beschikbaar, zodat deze
eveneens in het overzicht opgenomen zijn [26,57-59]. Om een glad verloop van de EOS te bekomen,
was het bij bee-Fe zelfs nodig een extra LO aan de basis toe te voegen (zie paragraaf 2.1.4), waarbij de
linearisatie-energieén bij elk uitgerekend volume manueel aangepast moesten worden.

materiaal gegevens Vo [b?] By [GPa| B} []
Fe (bcc) WIEN2k (laag) 76,69 197,46 4,88
Fe (bec) | WIEN2k (hoog) 76,74 199,99 6,02
Fe (bec) | experimenteel [52-54] | 78,91 (0K) | 164 (293K) | 4 (293K)
Mo (bcc) WIEN2k (laag) 106,51 256,05 5,28
Mo (bcc) WIEN2k (hoog) 106,65 260,58 4,22
Mo (bcc) | experimenteel [57,58] | 104,84 (0K) | 266 (300K) | 4,1 (300K)
Ni (fec) WIENZK (hoog) 73.67 204,10 5.57
Ni (fcc) | experimenteel [26,59] | 74,21 (0K) 188 (0K) | 5,2 (300K)

Tabel 4.2: Vergelijking tussen de experimentele resultaten en toestandsvergelijkingen bij 0 K volgens WIEN2k
met toenemende nauwkeurigheid (aangeduid als laag en hoog)

Ook wat het volume en de interne codrdinaten van de gemengde supercellen betrof, maakten we onze
eisen strenger. Bij onze eerste reeks resultaten (paragraaf 4.2.1) lieten we CASTEP een geometrieoptima-
lisatie uitvoeren, en gaven we deze parameters daarna in WIEN2k in. Omwille van de onnauwkeurigheid
van CASTEP moest nu ook deze stap door WIEN2k overgenomen worden. Omdat een volumeoptima-
lisatie voor grote supercellen computationeel zwaar is, werd dit enkel gedaan voor een aantal kleine tot
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middelgrote kristallen, waarbij we onze nieuwe, hogere precisie hanteerden. Met behulp van een lineaire
regressie van het volume per atoom in functie van de concentratie was het dan mogelijk een accurate
voorspelling te doen wat betreft het volume van erg grote supercellen. Dit eerstegraadsverband wordt
ook wel de wet van Vegard genoemd. Met behulp van deze relatie drukte de gelijknamige onderzoeker
uit dat de roosterparameters van een binair kristal vaak aan een lineaire wetmatigheid voldeden [60].
Figuur 4.5 geeft de Vp(c)-relatie voor onze materiaalsystemen weer. Merk op dat het bee-Fe-Ni-systeem
niet aan de regel van Vegard voldoet. Onze beste benadering bestond daar uit een lineaire interpolatie
tussen de twee of drie laatste meetpunten.

82 79.5
81 ¢ fec-Fe-Ni 79 A
78.5 -
801 78 -
T 9 & 775 -
% 787 s 77
277 2 7657
= > 76
re 755 -
75 - 75
741 74.5 1 bee-Fe-Ni ,
73 ; 74 ‘
0 50 100 0 50 100
cyi [%] i [%]

110
bec-Fe-Mo

v,/ at [b]

70 T T T T
0 20 40 60 80 100

Co [%]

(c)

Figuur 4.5: Evenwichtsvolume per atoom in functie van de concentratie voor (a) fcc-Fe-Ni, (b) bece-Fe-Ni en
(c) Fe-Mo en de gebruikte lineaire interpolatie (stippellijn)

Voor de interne posities van de verschillende atomen riepen we opnieuw de hulp van WIEN2k in. Door
middel van de min_lapw-routine waren we in staat op zoek te gaan naar de optimale locaties van onze
elementen. Om zo veel mogelijk rekentijd te sparen in de 128- en 216-atomige supercellen, vertrokken
we voor onze initiéle configuratie opnieuw van een geinterpoleerd geval. Door de afstand van het onzui-
verheidsatoom tot zijn eerste en tweede buur in functie van de concentratie uit te zetten, was het reeds
mogelijk een gefundeerde gok te doen voor de meest verstoorde posities. Figuur 4.6 biedt een overzicht
van de gebruikte relaties voor de Fe-Mo-legeringen.

Het resultaat van deze verbeterde nauwkeurigheid is een drietal nieuwe curves met inbeddingsenthalpieén
(figuur 4.7). Opnieuw worden fcc- en bee-Fe-Ni in dezelfde grafiek weergegeven. De spreiding op de
gegevens is voor beide materiaalsystemen merkbaar afgenomen, tot maximaal 0,1 eV. Toch merken we dat
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Figuur 4.6: Afstand van het onzuiverheidsatoom tot de eerste (ruiten) en tweede buren (vierkanten) in het
Fe-Mo-systeem, samen met de bijhorende lineaire regressie (stippellijn)

zelfs bij een 216-atomige supercel (FeajsMo bij een concentratie van 0,46 % Mo) nog geen asymptotische
waarde bereikt lijkt. In paragraaf 4.2.3 wordt dieper ingegaan op enkele mogelijke verklaringen.

Door de verbeterde nauwkeurigheid kunnen we nu echter wel degelijk stellen dat dit de inbeddingsen-
thalpieén bij 0K zijn, wanneer men homogene oplossing in een bcc-gastrooster beschouwt. Voor andere
symmetrieén van het subrooster dan de kubische, verwachten we een spreiding van maximaal 0,025eV
(zie paragraaf 4.2.3) en ook het clusteren van de onzuiverheidsatomen kan niet meer dan 0,1¢V uitma-
ken [61]. Dat de inbeddingsenthalpie positief is bij concentraties boven de 10 % is dus alvast zeker. Dit
is consistent met het gebrek aan kubische mengfasen bij lage temperaturen in het Fe-Mo-fasediagram
(figuur 4.2). Het minimum in de inbeddingsenthalpie suggereert dan weer dat er op lange afstanden een
energieverlagende Mo-Mo-interactie aan het werk is. Het oplossen van enkele procenten molybdeen blijkt
de resulterende legering te stabiliseren.

We merken ook verder een goede overeenkomst met de experimentele fasediagrammen (figuren 4.2 en 4.3).
We zijn immers inderdaad in staat de stabiliteit van de intermetallische fasen te voorspellen (FesMo,
Fe;Mog en FeNis, aangeduid door rode cirkels in figuren 4.7 (a) en (b)). De inbeddingsenthalpie van
nikkel in ferriet is zoals verwacht positief. Het fasediagram toont immers dat bij lage temperaturen
een opsplitsing in FeNis en zuiver ijzer optreedt. Wanneer we de temperatuur laten toenemen, zal dit
overgaan in een mengsel van FeNisg en een verdunde a-Fe-Ni-oplossing. Dit suggereert dat de ijzerrijke
inbeddingsenthalpieén dan onder nul zakken. Daarnaast zien we dat het moeilijker is om Fe in Mo op te
lossen dan omgekeerd. Ook dat nemen we experimenteel waar.

Ten slotte moet vermeld worden dat de berekening van supercellen tot 216 atomen niet evident is. Af
en toe verhinderen computationele obstakels een vlotte werking, aangezien DFT-programma’s gewoonlijk
niet voorzien zijn op systemen van die grootte. Zo is het vanaf de 64-atomige supercel mogelijk op een
SECLRA4-fout te stoten. Dit is het geval zodra het aantal k-punten te hoog oploopt. Een fijn bemonsterde
reciproke ruimte is echter noodzakelijk voor de gewenste graad van nauwkeurigheid. In dat geval is het
nodig de code van WIEN2k aan te passen. Bij zulke volumineuze supercellen verloopt een controle van
de link tussen LO’s en vlakke golven immers niet meer optimaal. Wanneer het programma dan nagaat
of de basisfuncties niet lineair afhankelijk zijn, blijken de gebruikelijke criteria niet streng genoeg. Dit
moet dan ook manueel in de code aangepast worden.

Een tweede probleem dat in de grotere cellen kan optreden, betreft ‘spookkrachten’. Af en toe vinden
we voor een enkel atoomtype een grote kracht terug, terwijl de configuratie verder volledig geconvergeerd
lijkt. Hier moet men de oorzaak bij G4, zoeken. Deze parameter duidt de maximale vector aan tot
waar een Fourierexpansie van de elektronendichtheid uitgevoerd wordt. In sommige gevallen, bijvoorbeeld
wanneer Ry;rKpq. te groot wordt, is de standaardwaarde niet goed genoeg en moet men voor een meer
uitgebreide ontwikkeling kiezen. Wanneer men dit doet bij de cellen waar spookkrachten optreden, lost
dit het probleem meestal op. Bovendien blijken de energieén niet noemenswaardig beinvloed te zijn.
Enkel een lichte daling kan waargenomen worden door de grotere nauwkeurigheid.
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Figuur 4.7: Inbeddingsenthalpieén van (a) het Fe-Mo-systeem en (b) het Fe-Ni-systeem voor WIEN2k bij een
zo hoog mogelijke nauwkeurigheid (zie de tekst voor specifieke details). De rode cirkels geven de

intermetallische fasen FeaMo (A of C14), FerMog (u) en FeNis weer
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Vreemd genoeg treden deze spookkrachten ook op in sommige cellen met enkel ijzer. Dit zou echter
niet mogen, aangezien een supercel met zuiver Fe gebaseerd is op een reeds geoptimaliseerde eenheidscel.
Bovendien leidt een verhoging van G, niet tot noemenswaardige beterschap. Dit verschijnsel dient nog
opgehelderd te worden. Normaal gezien zou het echter niet veel verschil mogen maken bij de betrokken
energieén. Zelfs met een raadselachtige kracht op een enkel atoomtype is de energie per atoom volledig
consistent met de andere referentiecellen.

4.2.3 Bijkomende beschouwingen bij de resulterende grafieken

Hoewel de numerieke nauwkeurigheid van de berekeningen die tot figuur 4.7 leidden een heel stuk beter
is dan bij figuur 4.4, lijkt het op het eerste zicht nog steeds niet mogelijk om hier een unieke waarde
voor de oplossingsenthalpie uit te distilleren. Verdere inspectie zal tonen dat dit niet het geval is. We
merken dit sterk schommelende gedrag vooral bij het Fe-Mo-systeem op, terwijl de inbeddingsenthalpie
voor Fe-Ni-legeringen veel gladder lijkt te verlopen. Men kan zich dan logischerwijs de vraag stellen
waarom Fe-Mo hevige oscillaties blijft ondergaan, zelfs bij nagenoeg oneindige verdunning (1 Mo-atoom
per 215 Fe-atomen).

We kunnen een eerste tip van de sluier oplichten door dezelfde grafiek op te splitsen in drie equivalente
curven. Bij deze opdeling houden we rekening met het subrooster van de dotering. Het is immers
intuitief in te zien dat de interactie tussen de Mo-onzuiverheden anders zal zijn bij een fcc-motief dan
wanneer de atomen volgens een sc-structuur geordend zijn. Ook bij Erhart et al. [22] merken we iets
soortgelijks op. Daar zorgt een alternatief subrooster bij 108-atomige cellen voor verschillen tot 25 meV in
de inbeddingsenthalpie van chroom in ijzer. Het resultaat van de opsplitsing bij Fe-Mo wordt weergegeven
in figuur 4.8.
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Figuur 4.8: Inbeddingsenthalpieén voor het Fe-Mo-systeem (WIEN2k met hoge nauwkeurigheid), waarbij de
data opgesplitst zijn naargelang de symmetrie bij het subrooster van de onzuiverheden

We zien dat elk van de drie curven een veel gladder verloop kent dan de totale curve. Hierbij moeten
we natuurlijk wel opmerken dat het aantal punten per grafiek beperkt is. Bovendien treedt bij de bce-
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structuren toch nog een sterke fluctuatie op aan de ijzerrijke kant. Om meer duidelijkheid te krijgen, is
het in principe nodig meer tussenliggende punten uit te rekenen. Toch kunnen we aan de hand van deze
grafische voorstelling al een betere suggestie voor de oplossingsenthalpie formuleren.

Bij het bestuderen van de schommelingen bij erg kleine (of erg grote) concentraties, moeten we er rekening
mee houden dat de curve een vertekend beeld geeft. Nemen we bijvoorbeeld een eenvoudige supercel,
waar de onzuiverheden zich op een sc-subrooster bevinden. Het is dan nodig een cel met het achtvou-
dige volume (of een acht keer kleinere concentratie) te beschouwen om een verdubbeling in de afstand
tussen twee opgeloste atomen waar te nemen. Door een zevenentwintigste van het oorspronkelijke onzui-
verheidsgehalte te beschouwen, liggen de gedoteerde atomen dan weer drie keer zo ver van elkaar. Dit
wijst erop dat een logaritmische schaal het asymptotische gedrag beter weergeeft. We kiezen er echter
voor de inbeddingsenthalpie in functie van de afstand tussen naburige onzuiverheidsatomen uit te zetten,
aangezien beide methoden equivalent zijn. Het resultaat van deze procedure vindt men voor het Fe-Mo-
systeem in figuur 4.9 terug. Het is nu veel gemakkelijker een convergente trend waar te nemen. Voor
de molybdeenrijke kristallen moet men echter nog grotere supercellen in beschouwing nemen. Bovendien
zien we dat ‘perfecte’ convergentie bijna onhaalbaar is. Een volgende significant punt in de grafiek zou
zich immers bij een cel met minstens 300 atomen voordoen. Dat is zelfs met behulp van een uitgebreide
parallellisatie onrealistisch. Gelukkig zijn de gegevens aan de ijzerrijke kant al voldoende om met een
betrekkelijke precisie uitspraken te doen over het asymptotisch gedrag.
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Figuur 4.9: Inbeddingsenthalpieén voor het Fe-Mo-systeem (WIEN2k met hoge nauwkeurigheid), waarbij de
data geordend zijn naargelang de afstand tussen twee opeenvolgende onzuiverheden (Fe-Fe aan de
molybdeenrijke kant en Mo-Mo voor ijzerrijke legeringen)

We zijn er nu wel van overtuigd dat we aan de ijzerrijke kant een heel eind op de goede weg zijn om
een geconvergeerde waarde voor de oplossingsenthalpie te bepalen. Daarmee is het mysterie van de fluc-
tuaties in de inbeddingsenthalpie daarentegen nog niet opgelost. Dit verschijnsel is echter niet uniek.
Ook Wolverton en Ozolins ontdekten al dat het oplossen van transitiemetalen zoals titanium en va-
nadium in aluminium voor significante verschillen tussen de inbeddingsenthalpieén van de 32- en de
64-atomige supercel kon zorgen [23]. Zij weten dit verschil aan Friedeloscillaties. Deze schommelingen
hebben een groot bereik, tot meer dan twee roosterafstanden ver, en kunnen zware gevolgen hebben
op energetische eigenschappen. Ze worden veroorzaakt door verstoringen in een fermionengas [62]. Dit
fenomeen kan dus ook elektronen in een metallische omgeving beinvloeden, bijvoorbeeld wanneer een
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onzuiverheid geintroduceerd wordt. Aangezien de elektronen bij hun verstrooiing aan de perturbatie
het best beschreven worden door golffuncties en bovendien aan het uitsluitingsprincipe van Pauli moe-
ten voldoen, groeperen ze zich op specifieke locaties in de metallische matrix. Op die manier ontstaat
een rimpeleffect, dat sferisch uitdeint vanuit de verstoring van het ideale rooster. Deze lokalisatie van
de elektronen doet denken aan een interferentie-effect. Hierbij moet wel opgemerkt worden dat het
gebruik van een niet-interagerend systeem in DFT (de Kohn-Shamorbitalen) ervoor zorgt dat de met
behulp van LDA voorspelde Friedeloscillaties een slechte benadering voor de werkelijkheid zijn. Om de
Kohn-Shamgolffuncties aan fysische Friedeloscillaties te linken, heeft men nood aan een sterk niet-lokale
functionaal. De functionaal die wij gebruiken, GGA, slaagt hier iets beter in.

Het is mogelijk dat dit golfverschijnsel in het elektronengas ook bij het Fe-Mo-systeem een rol speelt.
Om deze hypothese te staven, onderzoeken we de magnetische eigenschappen van ijzer en molybdeen
in functie van de afstand tot de perturbatie van het systeem. We beperken ons hierbij tot de ijzerrijke
supercellen. Figuur 4.10 biedt een overzicht van de magnetische momenten van de ijzeratomen in functie
van de afstand tot het dichtstbijzijnde molybdeen.
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Figuur 4.10: Magnetisch moment van de ijzeratomen in functie van de afstand tot het dichtstbijzijnde molyb-
deen, vergeleken met de referentiewaarde in zuiver ijzer (2,177 pp, stippellijn) voor vier supercellen:
(van boven naar beneden) Fes15Mo, Feio7Mo, Feszi Mo en FeisMo

Ook hier treden dus inderdaad Friedeloscillaties op. Bovendien merken we dat die kleiner worden naar-
mate de clusters met molybdeen in hun centrum zich van elkaar verwijderen. Het hierboven vermelde
interferentie-effect is dus niet helemaal uit de lucht gegrepen. Doordat de molybdeenatomen relatief
dicht opeen zitten in de kleinere supercellen, kunnen de fluctuaties constructief of destructief met elkaar
reageren. Dit heeft tot gevolg dat erg grote afwijkingen in de elektronendichtheid en magnetische momen-
ten kunnen optreden. Wanneer we de limiet van oneindige verdunning bestuderen, moet deze interactie
echter volledig uitgestorven zijn. Aan de hand van de resultaten uit figuur 4.10 krijgen we de indruk
dat schommelingen in de magnetische momenten van ijzer voor de 128- en 216-atomige cellen goed op
elkaar lijken. Hier lijkt de interactie tussen de verschillende clusters van weinig belang meer te zijn. Een
duidelijker beeld wordt geschetst in figuren 4.11 en 4.12. In de eerste figuur worden de magnetische mo-
menten van molybdeen en de dichtstbijgelegen ijzeratomen uitgezet in functie van de afstand tussen twee
onzuiverheidsatomen (Mo). Figuur 4.12 biedt dan weer zicht op de convergentie van de hyperfijnvelden
van molybdeen in ijzer. Merk op dat de overeenkomst met de literatuur [47] erg goed is, vooral gegeven
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Figuur 4.11: Magnetisch moment van (a) Mo en (b) de drie dichtstbijgelegen Fe-atomen (NN1 is de dichtste
buur) in functie van de afstand tussen twee naburige onzuiverheden
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Figuur 4.12: Hyperfijnveld van molybdeen in ijzer en ijzer in molybdeen in functie van de concentratie en
vergelijking met de literatuur [47]. Merk op dat Chojcan et al. niet in staat waren het teken van
het hyperfijnveld te meten
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het feit dat WIEN2k enkel de contactbijdrage aan het hyperfijnveld berekende, terwijl in werkelijkheid
ook een orbitaal en dipoolveld aanwezig zijn. Bovendien kan de contactterm volgens GGA-functionalen
altijd wat afwijken van de reéle waarde.

Deze figuren bevestigen ons vermoeden. Pas vanaf een 64-atomige supercel (met een tussenafstand van
18,6 b en een concentratie van 1,56 of 98,44 %) kan er sprake zijn van convergentie. Hoewel iets kleinere
cellen dus wel in staat moeten zijn een uitspraak over de oplossingsenthalpie te doen, is al extreem sterke
verdunning vereist om tot een kwantitatief besluit te komen. Dit bewijst dat de data over de Mo-rijke
legeringen nog (net) tekortschieten.

Figuur 4.7 toont een veel minder grillig gedrag voor het Fe-Ni-systeem. Nochtans is ook nikkel een tran-
sitiemetaal. Het is echter mogelijk dat de Friedeloscillaties hier slechts in een verzwakte vorm optreden.
Nikkel leunt immers veel dichter bij ijzer aan, zodat de verstoring van het ideale rooster veel kleiner is. Het
is immers net zoals het solvent ferromagnetisch (weliswaar met een kleiner magnetisch moment) en heeft
ongeveer hetzelfde volume. Voor een definitief besluit is het echter nodig ook voor dit materiaalsysteem
een analyse in de stijl van figuren 4.10 tot 4.12 uit te voeren.

Rekening houdend met de spreiding op onze data is het ten slotte toch al mogelijk enkele van die resultaten
met theoretische modellen te vergelijken. Zo bekomen Bangwei en Yifang op basis van een EAM-model
(Embedded Atom Method) een oplossingsenthalpie van 0,03 eV voor Mo in Fe en 0,12 eV voor Fe in Mo bij
0K [44]. Meer recente berekeningen van Dursun et al. hielden het na enkele modificaties van het model
op 0,31eV bij Mo in Fe en 0,35eV voor Fe in Mo [45]. Miedema paste daarentegen een semi-empirische
aanpak toe, waarbij hij zich baseerde op grote aantallen calorimetrische data voor de vormingsenthalpieén
van binaire legeringen. Op die manier bekwam hij -0,09 eV voor in ijzer opgelost molybdeen [46].

Zelf bekomen we voor de oplossingsenthalpie aan de ijzerrijke kant van het Fe-Mo-systeem iets meer
dan 0,1eV. Hoewel deze waarde afwijkt van de voorspellingen uit andere modellen, is de grootteorde
volledig consistent met de spreiding op hun onderlinge resultaten. Omdat onze voorspelling gebaseerd is
op DFT, en niet op semi-empirische of geparametriseerde modellen, maken we ons sterk dat onze waarde
van 0,1 eV veel betrouwbaarder is dan de vroegere voorspellingen in de literatuur. In het molybdeenrijke
gebied vinden we dan weer ongeveer 0,6eV. Hier beginnen de enthalpieén te convergeren, maar een
sterkere verdunning kan die waarde nog altijd wijzigen. Hoe dan ook merken we hier meer verschil met
de literatuur.

Wat het Fe-Ni-systeem betreft, is het mogelijk een vergelijking van onze resultaten met andere DFT-data
uit te voeren. Mishin et al. berekenden de vormingsenthalpieén voor een aantal eenvoudige fasen, die deze
samenstelling hadden [63]. Ook deze onderzoekers maakten gebruik van een LAPW-methode, maar niet
van WIEN2k, en als functionaal kozen zij voor PW91 (zie sectie 2.1.3). Hun Ry Kimas lag significant
hoger, maar in deze thesis werden berekeningen met meer k-punten in de IBZ uitgevoerd. Tabel 4.3
vergelijkt hun gegevens met de resultaten uit deze thesis. De vormingsenthalpie kan berekend worden
door de inbeddingsenthalpie uit figuur 4.7 (b) door het aantal atomen te delen. We merken een zeer
goede overeenkomst, zoals ook het geval zou moeten zijn.

supercel Fe;Ni | FesNi | FeNi | FeNiz | FeNi;
AHy [eV] (eigen resultaten) | 0,105 | 0,044 | -0,071 | -0,091 | -0,037
AHjy [eV] (Mishin et al.) 0,109 | 0,048 | -0,067 | -0,089 | -0,038

Tabel 4.3: Vergelijking tussen de vormingsenthalpieén (per atoom) van enkele eenvoudige Fe-Ni-cellen bij Mishin
et al. [63] en deze thesis

4.3 Thermische extrapolatie van ab-initio-inbeddingsenthalpieén

Wanneer experimentele onderzoekers met ab-initiogegevens in contact komen, worden zij onmiddellijk
geconfronteerd met gebrek aan toepasbaarheid van de data op hun eigen metingen. Ondanks het feit dat
DFT een uitstekend model biedt voor de situatie bij 0 K, kunnen de resultaten niet altijd doorgetrokken
worden naar eindige temperaturen. Zo kan men met relatieve zekerheid het evenwichtsvolume bij het
absolute nulpunt voorspellen, maar bij kamertemperatuur zal het materiaal door thermische expansie
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uitgezet zijn. Energie kan aan de omgeving onttrokken worden om vibrationele modi in het rooster
aan te slaan en elektronen naar hoger gelegen niveaus te exciteren. DFT biedt geen antwoord op deze
aspecten. Gelukkig bestaan er modellen die — binnen een vooraf gedefinieerd temperatuurinterval —
aan de hand van theoretische redeneringen een extrapolatie naar eindige temperaturen toelaten. Het
quasiharmonisch Debyemodel is daar een van (zie sectie 2.4). Met behulp van gibbs (sectie 3.2) is
het mogelijk de energieén van zowel de supercel als de referentiematerialen bij hoge temperaturen in te
schatten. Door deze waarden met elkaar te combineren, kunnen we dan een vergelijking maken tussen
ons model en experimentele waarnemingen voor de oplossingsenthalpie (paragraaf 4.3.4). Daarbij moet
wel nog een onderscheid gemaakt worden tussen zuiver vibrationele effecten (paragrafen 4.3.1 en 4.3.2)
en elektronische correcties (paragraaf 4.3.3), die niet door gibbs in rekening gebracht worden.

4.3.1 Toepassing van het quasiharmonisch Debyemodel

Met behulp van gibbs is het mogelijk een reeks waarden voor de vrije enthalpie en entropie bij eindige
temperaturen te bekomen. Hieruit kunnen we dan de enthalpie berekenen als H = G + T'S. Hoewel
de Gibbsenthalpie de relevante grootheid is wanneer we de stabiliteit van systemen beschouwen, zijn
we immers geinteresseerd in enthalpieén, aangezien die experimenteel in adiabatische processen gemeten
wordt. Bij gibbs is de belangrijkste input de E(V)-relatie, die in gesamplede vorm ingegeven wordt. In
sectie 3.2.2 kwamen we tot een specifieke procedure, die toeliet met het programma de voorspellingen van
het quasiharmonisch Debyemodel weer te geven zonder last te hebben van het problematische fitgedrag.
We beschouwen hiervoor twee testcases: FeMo en FesgMo. Vooral deze laatste supercel moet toelaten
het effect van hogere temperaturen op sterk verdunde legeringen te evalueren.

In eerste instantie moesten we dus de toestandsvergelijkingen voor FeMo en FesgMo bepalen. Voor
de zuivere materialen beschikken we immers al over de nodige data (zie tabel 4.2). Ook hier werd
gebruik gemaakt van een hoge nauwkeurigheid in WIEN2k om de gewenste parameters te bekomen.
Daarnaast werd ook een interpolatie van de referentiematerialen uitgevoerd, aangezien het verschil tussen
de werkelijke en de geinterpoleerde inbeddingsenthalpie een beeld schetst van de mate van interactie tussen
Fe en Mo in de legering. De overeenkomstige gegevens worden samengevat in tabel 4.4.

materiaal gegevens Vo %] | Bo [GPa] | B [-]
FeMo WIEN2K 184,33 | 219,08 | 4,61
FeMo WIEN2k (interpolatie) | 183,40 230,29 5,12
FeagMo WIEN2k 2117,69 | 198,36 | 4,26
FegsMo | WIEN2k (interpolatie) | 2102,02 202,23 5,96

Tabel 4.4: Vergelijking tussen de toestandsvergelijkingen bij 0 K volgens WIEN2k (met hoge nauwkeurigheid)
en de geinterpoleerde waarden van de zuivere materialen

Aan de hand van deze parameters was het nu mogelijk het exacte verloop van de bijhorende Birch-
Murnaghan-EOS te reconstrueren en in gibbs in te geven. Bij enkele reeksen gegevens konden we niet de
volle 1281 gesamplede punten gebruiken, aangezien de grootste volumes dan met een convexe kromming
overeenkwamen (en dus met een complexe Debyetemperatuur, zoals men kan inzien uit vergelijkingen (3.3)
en (2.74)). Eenmaal de gegevens in hun optimale vorm gegoten waren, konden we dan voor elk materiaal
de enthalpieén uitrekenen. Door dan de juiste grootheden van elkaar af te trekken, bekwamen we figuur
4.13. We merken dat in beide gevallen kwalitatief hetzelfde gedrag optreedt — de inbeddingsenthalpie
neemt af voor toenemende temperaturen — maar deze daling is veel sterker in het geval van FeggMo.
Bovendien slaagt de interpolatie van zuiver ijzer en molybdeen er niet in deze trend te reproduceren. Dit
wijst erop dat de interactie tussen de twee materialen ernstige gevolgen heeft voor het gedrag van sterk
verdunde supercellen bij hoge temperaturen.

Men kan zich de vraag stellen welke Birch-Murnaghanparameter deze sterke daling met de temperatuur
veroorzaakt. Voor de relatief weinig verschillende, geinterpoleerde EOS treedt dit verschijnsel immers niet
op. We kunnen dit analyseren door telkens één van de relevante karakteristieken van het geinterpoleerde
model te vervangen door de werkelijke waarde. Figuur 4.14 toont de corresponderende grafieken.
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Figuur 4.13: Temperatuurextrapolatie van de inbeddingsenthalpie voor (a) FezsMo en (b) FeMo met behulp
van een (zuiver vibrationeel) quasiharmonisch Debyemodel (gibbs)
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Figuur 4.14: Temperatuurextrapolatie van de inbeddingsenthalpie voor FessMo aan de hand van een pure
WIEN2k-berekening, een geinterpoleerde EOS en drie tussenvormen: een geinterpoleerde EOS met
het correcte evenwichtsvolume (V(WIEN2k)), compressiemodulus (BO(WIEN2k)) en zijn drukaf-
geleide (B’0(WIEN2k))

Om bijna exact het juiste verloop te bekomen, hoeven we dus enkel B vast te leggen op zijn juiste
waarde. Dit suggereert dat deze parameter het meest invloed heeft op de variatie van de inbeddingsen-
thalpie. We kunnen daar echter niet helemaal zeker van zijn, aangezien net deze eigenschap het sterkst
veranderd is. Het is daarom nodig systematischer te werk te gaan. In figuur 4.15 is de oorspronkelijke
WIEN2k-curve uitgezet naast zes licht gevarieerde situaties. In elk van die gevallen is een van de drie
karakteristieke parameters met 10 % gewijzigd. Om de gevoeligheid zo veel mogelijk op te drijven, werden
deze aanpassingen niet op FegogMo toegepast, maar op zuiver ijzer. Aangezien dit element 26 keer in de
supercel aanwezig is, zal elke verstoring van zijn toestandsvergelijking 26 keer zo veel invloed hebben op
de temperatuurevolutie van de inbeddingsenthalpie.

Wanneer we de toestandsvergelijking van ijzer variéren, blijkt zowel de maximale als de minimale in-
beddingsenthalpie bij hoge temperaturen door de gewijzigde B{ bepaald te worden. Dit toont dat
ons model inderdaad het gevoeligst is aan de drukafgeleide van de compressiemodulus. In de prak-
tijk blijkt echter net deze waarde het meest van de fysische situatie af te wijken. Wanneer men een
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Figuur 4.15: Temperatuurextrapolatie van de inbeddingsenthalpie voor FessMo aan de hand van een pure
WIEN2k-berekening en zes variaties, waarbij de parameters van de EOS van ijzer telkens met
10 % verhoogd of verlaagd worden

ab-initiotoestandsvergelijking met experimentele data vergelijkt, is het een goede vuistregel te veronder-
stellen dat het verschil in evenwichtsvolume van de orde van een procent is, in compressiemodulus zo'n
tien procent en in zijn drukafgeleide nog een orde groter. We hoeven ons dus niet al te druk te maken om
eventuele afwijkingen in Vp of By. Anderzijds moeten we ons door de onzekerheid op B{, wel beperken
tot lage temperaturen, om een al te grote spreiding op de inbeddingsenthalpie te vermijden. Het is echter
wel mogelijk een validatie aan de hand van experimentele resultaten uit te voeren, of in ieder geval te
onderzoeken of de uitkomsten van experimenten binnen de grenzen van de fout op ons model vallen.
Vooraleer we daartoe overgaan, moeten we eerst nog een idee krijgen van de elektronische effecten. Dit
aspect wordt verder uitgewerkt in paragraaf 4.3.3. Eerst wordt nog een gedetailleerde analyse gemaakt
van de beperkingen van het gibbs-model.

4.3.2 Fysische grenzen aan het quasiharmonisch Debyemodel

Hoewel de formules van het quasiharmonisch Debyemodel tamelijk rechtuit zijn, kan men bij een eventuele
foutmelding snel de achterliggende berekeningen uit het oog verliezen. Zo merkt men dat zelfs een zuivere
Birch-Murnaghan-EOS met behulp van het thermodynamische pakket niet tot zinvolle resultaten leidt
zodra te temperatuur te hoog opgelopen is. De berekeningen van het quasiharmonisch Debyemodel werden
daarom met behulp van een symbolisch softwarepakket uitgewerkt en gevisualiseerd [64]. We testen
het model uit aan de hand van de door Shang et al. bepaalde BM4-parameters: Vy = 73,81b3, By =
193,1GPaen B{ = 4,94 [26]. Figuur 3.10 toonde immers al dat het model van gibbs in dat geval redelijke
resultaten levert. De referentie-energie wordt ingesteld op de waarde die we in WIEN2k uitkwamen
(Eo = —3041,666892 Ry). De overeenkomstige Birch-Murnaghantoestandsvergelijking is weergegeven in
figuur 4.16 (a). Daarnaast staat de bijhorende compressiemodulus.

We merken onmiddellijk een eerste probleem op. Aangezien de E(V)-curve afvlakt voor toenemende
volumes, keert op een bepaald punt (112b3) het teken van de kromming om. We krijgen dan volgens
(3.3) met complexe Debyetemperaturen te maken, aangezien B(V') een negatieve waarde aanneemt. Deze
negatieve compressiemoduli zijn wel degelijk een fysisch verschijnsel, aangezien we verwachten dat bij een
oneindige verwijdering de totale energie gelijk is aan de som van de substituenten. De E(V')-relatie moet
dus in de limiet constant worden. Bijgevolg moet de kromming tussen het minimum en de asymptoot
van teken veranderen. Ook een Vinettoestandsvergelijking (vergelijking (2.73)) vertoont zo’n convex
gedrag bij grote volumes (zie figuur 4.16). Dit houdt een inherente beperking van het quasiharmonisch
Debyemodel in. De meeste toestandsvergelijkingen zijn in het gebied met een negatieve kromming echter
al lang niet meer geldig. Men kan dus stellen dat de meeste thermodynamische modellen bij die volumes
hun bruikbaarheid verliezen.
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Figuur 4.16: (a) Birch-Murnaghan- (rood) en Vinet-EOS (groen) voor fce-Ni [26] en (b) de bijhorende compres-
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siemodulus B = VW

Aan de hand van formules (2.70), (2.71), (2.75), (3.3) en (3.4) is het nu mogelijk de vrije enthalpie in
functie van volume en temperatuur uit te zetten. Dit is gedaan in figuur 4.17 voor een tiental tempe-
raturen, waarbij een vergelijking met het geval bij 0 K mogelijk is. Merk op dat de minimale energie
bij het absolute nulpunt verschoven is. Dat is te wijten aan nulpuntseffecten. Men kan de grootte van
deze verschuiving bepalen aan de hand van de constante term in (2.70). Daarnaast treedt ook een nieuw
fenomeen op: rond 2000 K verdwijnt het minimum.
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Figuur 4.17: G(V,T) bij nuldruk voor fcc-Ni, gebaseerd op een Birch-Murnaghan-EOS [26]
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Dit is echter geen alleenstaand geval. Hoewel dit verschijnsel bij fcc-Ni pas boven het smeltpunt optreedt
(1728 K), kan men in sommige (vaak slecht geconditioneerde) gevallen zelfs bij temperaturen lager dan
1000 K geen minimum meer terugvinden. Wanneer we op zoek gaan naar enthalpieén voorbij dat punt,
kan het quasiharmonisch Debyemodel geen antwoorden meer leveren. Doordat het niet mogelijk is een
minimum te bepalen, kan men immers ook geen minimale vrije enthalpie, thermische expansiecoéfficiént of
andere thermodynamische parameters uitrekenen. Dat het minimum volgens het door gibbs gehanteerde
model sowieso moet verdwijnen, kan eenvoudig ingezien worden. Als we ons opnieuw de formule (2.70)
voor Ay, voor de geest halen,

Aip(V,T) = nkpT [9 o) | 31 <1 — exp (—%(V))) -D (@D(V)ﬂ (4.3)

8§ T T T

zien we dat de logaritmische functie ervoor zorgt dat de vibrationele, vrije energie steeds sterker negatief
wordt voor toenemende temperaturen. Doordat de Debyetemperatuur (figuur 4.18) bovendien daalt
wanneer het volume toeneemt, zal A,;; ook afnemen bij steeds grotere volumes. Deze eigenschappen
blijken duidelijk uit figuur 4.19. Dit is bovendien het geval voor alle fysische toestandsvergelijkingen,
aangezien zowel het Debye-Wang-model [26]

Op(V) = s% (67r2m/V)1/3 \/ % (B(V) - 2(”1)]9> (4.4)

3

als dat van gibbs voor de Debyetemperatuur een evenredigheid met de wortel van de compressiemodulus
voorspellen. Fysische materialen worden immers gekenmerkt door een positieve By, zodat de kromming
(en dus de compressiemodulus) voor grote volumes kleiner moet worden (zie appendix C). Er is in
beide gevallen wel nog sprake van een factor V'/6, maar deze is niet in staat de dalende trend van de
Debyetemperatur teniet te doen.

Wanneer de afgeleide van de compressiemodulus groot genoeg is (B[, > 1, wat normaal gezien het geval
is), stelt het Griineisen-Debye model een evenredigheid met V'~ voorop [26]

Op(V) = s% <6w2n\/170)1/3 \/% G/E)v (4.5)

waar de Griineisenconstante y positief is. Ook in dat geval zal de Debyetemperatuur dus dalen met het
volume.
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Figuur 4.18: ©p(V) bij nuldruk voor fcc-Ni, gebaseerd op een Birch-Murnaghan-EOS [26]
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Figuur 4.19: A,;,(V,T) bij nuldruk voor fcc-Ni, gebaseerd op een Birch-Murnaghan-EOS [26]

Dat A,;, steeds sterker daalt voor toenemende volumes, zorgt ervoor dat de vrije enthalpie bij nuldruk,
G(V,p=0,Ty) = E(V)+ Ayi(V, Tp), asymmetrisch naar beneden getrokken wordt. Dit effect wordt nog
versterkt door de steeds kleiner wordende kromming. Het gevolg is dat het minimum van de Gibbsen-
thalpie steeds vlakker wordt en uiteindelijk verdwijnt. Dit is wat weergegeven werd in figuur 4.17.

Het uiteindelijke verdwijnen van het minimum van G(V,T) is een fysisch verschijnsel. De thermische
expansiecoéfficiént wordt immers afgeleid uit de positie van het evenwichtsvolume in functie van de tem-
peratuur. We kunnen het opschuiven van V;; naar grotere volumes interpreteren als het thermisch uitzetten
van ons materiaal. Wanneer het minimum uiteindelijk wegvalt, is het mogelijk dit te relateren aan de
smelttemperatuur. Aangezien bij deze faseovergang echter verschillende effecten optreden die niet door
dit eenvoudige model beschreven worden, mogen we er niet vanuit gaan dat deze overgangstemperatuur
ook werkelijk een realistische schatting voor de positie van de liquidus zal geven.

4.3.3 Elektronische bijdragen

In de tot nu toe besproken versie van het quasiharmonisch Debyemodel (volgens de methodiek van gibbs)
werd telkens één belangrijk aspect verwaarloosd. Zo merkten we dat, hoewel onze berekeningen goed de
vergelijking met de resultaten van Shang et al. konden doorstaan, de onderzoekers toch consistent betere
resultaten bekwamen (zie figuur 3.10) [26]. Een groot verschil tussen de daar toegepaste procedure en
de aanpak van gibbs ligt echter in de bijdrage van de elektronische, vrije energie (zie paragraaf 2.4).
Deze wordt door gibbs verwaarloosd, maar verschillende bronnen rapporteren een significante bijdrage
bij hoge temperaturen. Zo meldden Lu et al. voor kubische transitiemetalen dat elektronische excitaties
in veel gevallen vergelijkbaar werden met de vibrationele bijdragen [65]. Dit was vooral merkbaar bij
Rh en Ir. Onderzoek van Wang et al. toonde dan weer hoe belangrijk elektronische effecten waren voor
de eigenschappen van nikkel [66]. Zo bleek de elektronische warmtecapaciteit bij 1000K tot 28 % van
de klassieke waarde voor Cy uit te maken. De auteurs bekwamen een waarde van 7,02 J/mol/K, terwijl
de wet van Dulong en Petit slechts 3R = 24,94 J/mol/K voorspelt voor de totale warmtecapaciteit
bij hoge temperaturen. Bovendien bekwamen de onderzoekers dat elektronische effecten tot 10 % van
de thermische expansiecoéfficiént bij 1800 K en tot 15 % van de enthalpie bij 1600 K konden verklaren.
Golumbfskie et al. bewezen dan weer het belang van A.; voor yttrium [67].

Ook in ons geval kunnen deze effecten dus erg veel invloed hebben. We zullen daarom met een eigen code
de gewenste eigenschappen narekenen. Als benchmark beschouwen we opnieuw fce-Ni (zie ook paragrafen
3.2.2 en 4.3.2), waarbij de resultaten van Shang et al. en Wang et al. als vergelijkingspunt kunnen dienen.
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De elektronische bijdragen tot de vrije energie worden gegeven door formules (2.58) en (2.65). Daarbij
maken we gebruik van de Fermi-Diracdistributie, zoals gegeven door (2.59). Ook de toestandsdichtheid
(DOS) van de elektronen speelt in deze vergelijkingen een belangrijke rol. Figuur 4.20 toont de goede
overeenkomst tussen de door WIEN2k berekende DOS en die volgens Shang et al. [26].

DOS [1/eV]
o
|

Figuur 4.20: Vergelijking tussen de elektronen-DOS van fcc-Ni bij Shang et al. [26] en WIEN2k (blauw (up) en
rood (down))

Het is niet mogelijk de vermelde formules rechtstreeks uit te rekenen. Twee grootheden spelen ons daarbij
parten. Een eerste is de chemische potentiaal. In sectie 2.4 stelden we al dat deze parameter bepaald
werd door het constant blijven van het aantal deeltjes. Doordat de Fermi-Diracverdeling vervormt in
functie van de temperatuur en de DOS niet zomaar een constant niveau aanneemt, moet men u daarom
telkens opnieuw bepalen. Enkel bij het absolute nulpunt mogen we de waarde uit ab-initioprogramma’s
(er) onveranderd overnemen. We bepalen p voor eindige temperaturen tot op 0,02 eV nauwkeurig, door
van de Fermi-energie te vertrekken en het interval [ep — 1eV, ep + 1eV] in stappen van 0,02eV af te
scannen. De situatie waarbij het totaal aantal elektronen in de cel het dichtst tegen de oorspronkelijke
waarde aanleunt, levert dan de nieuwe chemische potentiaal.

Een tweede aspect dat onze aandacht verdient, is de volumeafhankelijkheid van de toestandsdichtheid.
Bij hogere temperaturen zal niet alleen de chemische potentiaal veranderen, maar ook het evenwichts-
volume zal door thermische expansie van zijn originele waarde afwijken. Met deze nieuwe configuratie
gaat een gewijzigde DOS gepaard (zie ook figuur 4.21). Een bijkomend probleem bestaat erin dat nieuwe
evenwichtsvolume te bepalen. Tot nu toe kunnen wij dit enkel met behulp van gibbs, maar het pro-
gramma houdt geen rekening met de elektronische bijdragen, die ook op V| een invloed zullen hebben.
Hier maken we echter de benadering dat deze verschuiving van het evenwichtsvolume (of toch in ieder
geval de overeenkomstige verandering in DOS) klein zal zijn ten opzichte van de vibrationele bijdrage. Op
die manier kunnen we bij het uitrekenen van de nieuwe toestandsdichtheid gebruik maken van de door
gibbs voorspelde afmetingen. Deze procedure werd voor fcc-Ni gevolgd bij temperaturen van 500, 1000
en 1500 K. Het resultaat is weergegeven in figuur 4.21. We merken dat de vorm van de DOS verandert
met het toenemende volume. De pieken worden steeds scherper, en zullen in de limiet naar oneindige
volumes uiteindelijk deltadistributies worden. Deze situatie komt immers met vrije atomen overeen, waar
de banden overgaan in discrete energieniveaus. Bij de berekening van de elektronische energie maken
we dan het verschil tussen het resultaat bij een temperatuur 7' en het absolute nulpunt (zie vergelijking
2.58). Let ten slotte nog op de belangrijke rol van de downelektronen. Doordat deze fermionen erg talrijk
zijn ter hoogte van het Ferminiveau, waar alle excitaties plaatsvinden, zal het effect op de elektronische
energie vooral door deze deeltjes bepaald worden.

Wanneer we bovenstaande beschouwingen in rekening te brengen, is het mogelijk ons model op punt
te stellen. Door in MATLAB [36] een routine voor deze procedure te schrijven, kunnen we het proces
zo veel mogelijk automatiseren. Eerst is het echter nodig met behulp van WIEN2k de DOS voor de
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Figuur 4.21: Evolutie van de elektronen-DOS van fce-Ni in functie van de temperatuur (en het daaruit volgende
evenwichtsvolume)

up- en downelektronen te bepalen. Wanneer men deze tabellen in MATLAB importeert en als .mat-
bestand opslaat, is het dan mogelijk de code voor de berekening van de elektronische energie en entropie
in te zetten. De codering is integraal opgenomen in appendix D. Om de elektronische energie in zijn
zuiverste vorm te bekomen, moet het programma wel tweemaal aanroepen worden: bij Tj en bij 0 K. De
elektronische bijdrage wordt dan gegeven door het verschil tussen de twee waarden.

Door deze routine in te zetten, konden we de elektronische vrije energie A.; voor fcc-Ni bepalen. We deden
dit bij 0, 500, 1000 en 1500 K en maakten daarbij gebruik van de vier bijhorende evenwichtsvolumes. Op
die manier waren we in staat de curves voor de vrije enthalpie bij die temperaturen in vier punten aan
te passen (figuur 4.22). Natuurlijk heeft enkel de energieverschuiving bij Vo(7') in ons model betekenis
(aangeduid door volle ruiten), maar door deze grootheid bij vier verschillende volumes uit te zetten,
zijn we in staat de invloed op de positie van het minimum in te schatten. We merken vooral dat de
elektronische energie in functie van volume en temperatuur erg grillig verloopt. Wanneer men de DOS
voor ogen houdt (figuur 4.20), is dat echter allesbehalve verwonderlijk.

Ten slotte is het opnieuw mogelijk de resultaten van Shang et al. erbij te halen, om de geldigheid van
ons model te controleren. Zowel bij de elektronische entropie als enthalpie (wat bij nuldruk gelijk is
aan de energie) voerden we deze nieuwe aanpassingen ten opzichte van figuur 3.10 door. Dit resulteerde
in figuur 4.23. We merken een uitzonderlijk goede overeenkomst, vooral voor de enthalpie. Deze data
bevestigen dat er geen fouten in de gebruikte methodiek geslopen zijn. Bovendien zien we inderdaad
dat het verschil tussen de data van gibbs en die van Shang et al. door elektronische effecten verklaard
wordt. Dit is volledig in de lijn van de voorspellingen van Wang et al. [66]. Wel moeten we aanhalen
dat bij lage temperaturen de gecorrigeerde entropie niet volledig aan de voorspellingen van Shang et
al. voldoet. Dit kan bijvoorbeeld te wijten zijn aan verschillen in de specifieke toepassing van het
quasiharmonisch Debyemodel en aan kleine fouten op de elektronische bijdrage. Zo hebben we immers
de evenwichtsvolumes letterlijk van gibbs overgenomen.

We zijn nu klaar om de overstap te maken naar het Fe-Mo-systeem. Met behulp van gibbs werden
de evenwichtsvolumes bij 0, 500, 1000 en 1500K van Fe, Mo en FessMo geschat. Voor elk van die
configuraties berekenden we daarna de toestandsdichtheid voor up- en downelektronen. Door deze met
behulp van de zelf geschreven routine te verwerken (appendix D), bekwamen we dan de elektronische
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G(V,T) bij nuldruk voor fcc-Ni (zie figuur 4.17) waarbij de elektronische correcties aangebracht
zijn bij 500K (groen), 1000 K (rood) en 1500 K (zwart) en vergeleken wordt met de toestandsver-
gelijking bij 0K (blauw). De vrije enthalpie bij het evenwichtsvolume V5 (T') is aangeduid door een
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Vergelijking tussen de resultaten van Shang et al. [26], die van gibbs (groene ruiten) en de elek-
tronische correcties (oranje vierkanten). Voor de berekeningen met gibbs werd uitgegaan van een
exacte BM4-EOS, gebaseerd op de fitparameters van Shang et al. De figuren werden in aangepaste

vorm overgenomen van Shang et al.

energieén en entropieén. Aangezien we geinteresseerd zijn in het effect op de inbeddingsenthalpie, hebben
we enkel nood aan de eerste grootheden. Door dan telkens de energieén (enthalpieén) horend bij dezelfde
temperatuur van elkaar af te trekken, bekomen we een maat voor de thermische invloed van de elektronen
op de inbeddingsenthalpie. Tabel 4.5 biedt een overzicht. We zien dat de elektronische energie zowel
positief als negatief kan zijn, maar dat het netto effect op de inbeddingsenthalpie telkens negatief is.
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Daarbij zorgt het gebruik van een DOS er opnieuw voor dat geen sprake kan zijn van een monotoon
gedrag. We merken wel dat de bijdrage van elektronische effecten tussen 500 en 1000 K zeker niet te
verwaarlozen is.

temperatuur [K] | 0 500 1000 1500
H.(Fe) [eV] | 0] 0,0065 | 0,0140 | 0,0353
Hoa(Mo) [eV] | 0] 0,0044 | 0,0058 | 0,0172

H.(FeagMo) [eV] | 0 | -0,0068 | 0,0052 | 0,0319
AHomper V] | 0 | -0,1025 | 0,2285 | -0,0728

Tabel 4.5: Elektronische energieén van Fe, Mo en FeasMo (per atoom) bij 0, 500, 1000 en 1500 K en de over-
eenkomstige correctie op de inbeddingsenthalpie AHemp,er = 27Hei(FeasMo) — 26 Hei (Fe) — Hei(Mo)

4.3.4 Vergelijking met experimentele resultaten

Voor de ijzerrijke kant van het Fe-Mo-systeem kunnen we onze uitkomsten vergelijken met een recent
artikel, dat de oplossingsenthalpie via Mossbauerspectroscopie bepaalde [47]. Aan de hand van de in-
teractie tussen twee Mo-Mo-paren in een sterk verdunde legering waren Chojcan et al. in staat deze
thermodynamische grootheid af te schatten. Zij bekwamen -0,645eV. Deze waarde ligt stukken lager
dan ons resultaat van ongeveer 0,1eV. Bovendien voorspelt hun experiment dus dat bij voldoende ver-
dunning molybdeen in ijzer oplost, terwijl onze ab-intioberekeningen het tegendeel beweren. We moeten
echter rekening houden met thermische effecten. Chojcan et al. deden hun metingen bij kamertempe-
ratuur, maar bekwamen hun gietingen door de (bijna) zuivere metalen gedurende vier uur met elkaar
te mengen in een vlamboogoven (arc furnace) bij 1270 K. Daarna werd de smelt langzaam afgekoeld tot
omgevingstemperatuur. Wanneer men dit doet, stopt de diffusie bij 700 K. We gaan er dus vanuit dat de
waargenomen interactie-energieén die van bij 700 K zijn. We moeten in ons model dan rekening houden
met thermische correcties die met die temperatuur overeenkomen.

Een eerste aspect zijn de vibrationele bijdragen. We nemen hiervoor aan dat we de resultaten van
figuur 4.15 voor FegsMo mogen doortrekken naar de veel grotere supercellen. Wanneer we dan een
goede nauwkeurigheid voor de drukafgeleide van de compressiemodulus van ijzer veronderstellen (£10 %),
bekomen we bij 700 K een oplossingsenthalpie tussen de -0,1 en de -0,3eV. Grotere afwijkingen op By en
verschillen ten opzichte van de werkelijke By kunnen dit bereik nog uitbreiden.

Daarnaast moeten ook de elektronische effecten in rekening gebracht worden. Wanneer we opnieuw
FessMo als ijk beschouwen, zien we dat net rond 700 K de grootste afwijkingen op de inbeddingsenthalpie
plaatsvinden. We schatten die daling van de energie op -0,2 tot -0,25eV. Op die manier kunnen we een
inbeddingsenthalpie tot -0,55eV terugvinden, wat reeds heel wat dichter bij het experimentele resultaat
ligt. Verdere afwijkingen kunnen nog aan een hele reeks zaken liggen, waarvan we er hier een paar
aanhalen.

Bij de interpretatie van hun resultaten maakten Chojcan et al. enkele fundamentele veronderstellingen.
Een daarvan was de geldigheid van een verband tussen de bindingsenergie van een paar onzuiverheids-
atomen en de interactie tussen dat onzuiverheidsatoom met een atoom van het gastrooster. Deze relatie
werd vooropgesteld door Krélas [68]. Het is echter niet duidelijk of men deze formule altijd even goed
kan toepassen. Zo ging Chojcan van hetzelfde model uit bij enkele transitiemetalen in een ijzeromge-
ving, maar bekwam hij voor Ni en Co verschillende waarden uit M&ssbauerspectroscopie dan met het
Krélasmodel [69]. Bovendien is de oplossingenthalpie gebaseerd op de bindingsenergie bij oneindige ver-
dunning. Daarvoor extrapoleerden de onderzoekers enkele sterk verdunde cellen naar deze limiet. Hiertoe
gebruikten ze slechts de twee uiterste punten. Men kan dus wel wat spreiding op hun resultaat vermoeden.
Een tweede aanname bleek alvast wel te kloppen. Bij hun interpretatie van het Moéssbauerspectrum stel-
den Chojcan et al. dat de onzuiverheden het hyperfijnveld en de isomeerverschuiving van een ®7Fe-atoom
additief beinvloedden. Er zou dus een lineair verband moeten bestaan tussen het aantal molybdeena-
tomen in de directe omgeving van het ijzeratoom en zijn hyperfijneigenschappen. Aangezien WIEN2k
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een LAPW-methode is en dus toelaat zich uit te spreken over karakteristieken ter hoogte van de kern,
konden we deze aanname deels controleren. Voor verschillende kleine supercellen gingen we na wat het
hyperfijnveld ter hoogte van de ijzerkernen was, en zetten we dit uit in functie van het aantal Mo-atomen
in de eerste en tweede schil. Het resultaat, dat we in figuur 4.24 weergeven, toont aan dat Chojcan et al.
niet ver van de waarheid zaten. Hun veronderstelling van additiviteit zou dus niet veel invloed mogen
hebben op het finale resultaat voor de oplossingsenthalpie.
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Figuur 4.24: Hyperfijnveld op de ijzeratomen van verschillende Fe-Mo-supercellen in functie van het aantal Mo-
atomen in hun onmiddellijke nabijheid. Daarbij kwam molybdeen nooit tegelijk in zowel de eerste
als de tweede schil voor. Experimenteel wordt voor het hyperfijnveld van zuiver bce-Fe een waarde
van -320 kG teruggevonden (-32T) [70]

Ten slotte is het ook mogelijk enkele nucleaire grootheden met WIEN2k te berekenen en te vergelijken met
de parameters uit het artikel van Chojcan et al. en andere, gelijkaardige studies. Dit werd al gedeeltelijk
gedaan in het kader van Friedeloscillaties (paragraaf 4.2.3). Zo bleken de hyperfijnvelden goed met de
experimentele waarden overeen te komen (figuur 4.12). Bovendien is het mogelijk de hypothese uit figuur
4.24 nog wat verder te testen, door ook de mate van lineariteit te evalueren. Indien we het hyperfijnveld
schrijven als B = By +ni1AB; +noABs, met nq en ny het aantal Mo-atomen in de eerste en tweede schil,
levert de grafiek een AB; van 40,7 kG en vinden we voor AB5 27,1 kG. Chojcan et al. bekwamen dan weer
respectievelijk 36,8 en 30,7kG, terwijl Vincze en Campbell 38,7 en 31,6 kG maten [71]. De overeenkomst
is dus erg goed, ondanks het feit dat we opnieuw enkel de contactbijdrage tot het hyperfijnveld konden
berekenen. Bovendien zijn onze cijfers gebaseerd op een interpolatie bij kleine supercellen, terwijl de
experimentele data bij sterke verdunning opgetekend werden (1 % Mo).

Ook aan ons eigen model zijn nog heel wat verbeteringen mogelijk. We zijn nog niet in staat een erg
nauwkeurige waarde voor de oplossingsenthalpie te bepalen, omdat convergentie pas bij de grootste su-
percellen waar te nemen valt. Bovendien beschouwden we enkel supercellen met een kubische symmetrie.
Hoewel andere subroosters in de limiet voor oneindige verdunning dezelfde uitkomst moeten leveren, kan
het toch interessant zijn de invloed op het gebied van de eindige concentraties te bestuderen.

Ook het quasiharmonisch Debyemodel en de elektronische correcties hebben nog een foutenmarge. Vooral
variaties met betrekking tot de compressiemodulus en zijn drukafgeleide kunnen drastische gevolgen
hebben, zoals figuur 4.15 aantoonde. Ook werd bij de berekening van de elektronische energie uitgegaan
van het door gibbs voorspelde evenwichtsvolume. De invloed van deze aanname kan slechts met meer
tests uitgediept worden.

Naast een uitdieping van het resultaat voor de oplossingsenthalpie, zijn ook de intermetallische fasen uit
het Fe-Mo-fasediagram een nader onderzoek waard, hoewel dit minder relevant is voor BMG’s. We denken
hiervoor aan de A-fase (ook wel C14) [43] of de p-fase [42], aangezien deze ook bij 0 K stabiel zijn (zie ook
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het fasediagram 4.2). Zo vinden we voor deze laatste fase, met stoichiometrische formule Fe;Mog, een
vormingsenthalpie van -7,7 meV per atoom terug. Voor FeaMo (A) wordt dit -11,6 meV per atoom (figuur
4.7). Door dergelijke structuren te beschouwen, kunnen we meer dan enkel de de asymptotische limiet
bespreken. Inbedding in dergelijke systemen kan immers fysische materialen opleveren, met een negatieve
vormingsenthalpie. Dit biedt een analogon voor het intermetallische FeNis in het Fe-Ni-systeem. Het
fasediagram suggereert dat het oplossen van Fe of Mo in de u-fase gemakkelijker zou moeten lukken dan
in de A-fase, aangezien die laatste structuur door een scherpe lijn voorgesteld wordt. Figuur 4.25 geeft
ter illustratie de kolomvormige structuur van een eenheidscel van de p-fase weer.

Figuur 4.25: Eenheidscel van FerMog met rode ijzer- en zilverkleurige molybdeenatomen

4.4 Mengingsenthalpie bij 0 en 700 K

Ten slotte kunnen we ook kort de invloed van de oplossingsenthalpie op de mengingsenthalpie demon-
streren. Figuur 4.26 toont drie mogelijke verlopen van AH,, ;..
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Figuur 4.26: Mengingsenthalpie in het ijzer-molybdeensysteem volgens vergelijking (2.53), waarbij we de oplos-
singsenthalpieén van Mo in Fe en Fe in Mo respectievelijk gelijkstelden aan (0,1eV; 0,6eV) (0 - 0),
(-0,55eV; 0,6eV) (700 - 0) en (-0,55¢eV; -0,05eV) (700 - 700)

In een eerste geval werd voor de oplossingsenthalpie aan beide zijden de waarde berekend bij 0 K genomen:
0,1eV per atoom aan de Fe-rijke kant en 0,6 eV per atoom aan de Mo-rijke kant. Zoals de groene lijn in
figuur 4.26 toont, leidt dit tot een mengingsenthalpie die positief is over het hele concentratiegebied. Fe
en Mo zullen bij 0 K dus niet mengen tot een ongeordende, vaste oplossing.
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De twee andere curven tonen dan de invloed van thermische effecten. In beide situaties gaven we voor
de oplossingsenthalpie van Mo in ijzer -0,55eV in (700K), wat de waarde is die we in sectie 4.3 voor
een temperatuur van 700 K berekend hebben. Voor de Mo-rijke kant hebben we dergelijke berekeningen
nog niet uitgevoerd. Om toch een indruk van het effect te kunnen krijgen, nemen we daar twee uiterste
gevallen: eerst veronderstellen we dat de oplossingsenthalpie van Fe in Mo niet van de temperatuur
athangt (blauwe curve). Daarna veronderstellen we dat de oplossingsenthalpie van Fe in Mo even sterk
daalt met de temperatuur als deze van Mo in Fe, wat AH,, = —0,05eV geeft (magenta curve).

We zien dat de invloed van het gebied bij hoge concentraties op de ijzerrijke kant beperkt is. Binnen de
hierboven besproken nauwkeurigheid zijn we dus al redelijk goed in staat met behulp van ons model de
mengingsenthalpie bij een klein molybdeengehalte te bepalen. Bovendien kunnen we — met het Fe-Mo-
fasediagram in het achterhoofd — vermoeden dat de werkelijke mengingsenthalpie iets tussen de twee
grafieken in zal zijn. We zien er immers dat rond 50 % geen stabiele bee-mengsels mogelijk zijn. Bijgevolg
zal de mengingsenthalpie voor deze samenstellingen waarschijnlijk niet sterk negatief zijn, zodat de - en
u-fase stabieler blijven. De curve moet dus rond dit concentratiebereik door nul gaan, wat een positieve
oplossingsenthalpie van Fe in Mo vereist. Dit suggereert dat thermische effecten aan de molybdeenrijke
kant minder belangrijk zijn dan aan de andere zijde.
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5 Besluit

In de loop van deze thesis volgden we twee parallelle paden. Enerzijds rekenden we voor zowel het Fe-Mo-
als het Fe-Ni-systeem steeds grotere supercellen uit. Met behulp van de corresponderende inbeddings-
enthalpieén waren we in staat een extrapolatie naar de limiet van oneindige verdunning door te voeren.
Deze grootheid, de oplossingsenthalpie, maakte het mogelijk een schatting te maken van de mengingsen-
thalpie in een binaire legering via een eenvoudig derdegraadsverband. We merkten echter dat vooral in
het Fe-Mo-systeem convergentie slechts heel traag optreedt. Dit was te wijten aan Friedeloscillaties, die
veroorzaakt worden door een verstoring van het elektronengas. Evaluatie van verschillende magnetische
eigenschappen wees erop dat bij kristallen van deze samenstelling pas sprake kon zijn van een convergent
gedrag vanaf cellen met 64 tot 128 atomen. Voor Fe-Ni bleek dat veel minder het geval te zijn. We
vonden een oplossingsenthalpie van ongeveer 0,1 eV terug voor de inbedding van Mo in Fe, -0,35eV voor
Fe in fcc-Ni en 0,07eV voor Ni in bee-Fe. Op elk van de getalwaarden moet men op een foutenmarge
van 0,05 tot 0,1eV rekenen. De oplossingsenthalpie van Mo in Fe verschilde van resultaten uit andere
theoretische beschouwingen, maar de bijhorende spreiding is consistent met onderlinge verschillen in de
literatuur. Ook het oplossen van ijzer in molybdeenrijke cellen begint zicht te geven op een asymptotische
waarde, die we momenteel op 0,6 eV schatten.

Naast berekeningen met supercellen, trachtten we ook onze data naar fysisch relevante temperaturen te
extrapoleren. T'wee referentiegevallen lieten ons daarbij toe zowel ons model als de interpretatie ervan te
testen. Shang et al. pasten een gelijkaardige procedure toe voor fee-Ni [26]. Goede overeenkomst met
onze resultaten was dan ook vereist. We vonden een voortreffelijke gelijkenis terug, gegeven de verschillen
in de specifieke toepassing van het quasiharmonisch Debyemodel. Een tweede benchmark was het artikel
van Chojcan et al., waar met behulp van M6ssbauerspectroscopie de oplossingsenthalpie van molybdeen
in ijzer gemeten werd [47]. Deze waarde week sterk af van alle theoretische voorspellingen, en we sugge-
reerden dan ook dat dit aan thermische effecten kon liggen. Door toepassingen van ons model op FesgMo
konden we het grote verschil tussen de theorie bij 0 K en het experiment verklaren. De temperatuurcor-
rectie bleek wel sterk af te hangen van de waarde van de drukafgeleide van de compressiemodulus Bj.
Deze parameter kan maar met beperkte nauwkeurigheid ab initio voorspeld worden. Dit legt beperkingen
op aan de nauwkeurigheid van onze thermische uitbreiding. We zien echter dat de door Chojcan et al.
bekomen waarde binnen het door ons voorspelde interval ligt. Bovendien komen andere grootheden die
Chojcan et al. met Mdssbauerspectroscopie maten overeen met onze ab-initioberekeningen.

Deze resultaten laten toe het voorgestelde model te evalueren. Wat het gebruik van supercellen betreft,
kan een dubbele conclusie getrokken worden. Enerzijds laat de techniek wel toe een stabiele waarde voor
de oplossingsenthalpie bij 0K te bekomen. In tegenstelling tot SQS en andere benaderende methoden
wordt rechtstreeks de oplossingsenthalpie zelf berekend (weliswaar via extrapolatie). De nauwkeurigheid
van het resultaat wordt in het beste geval bepaald door de limieten van DFT. Anderzijds blijkt niet
elk materiaalsysteem zich even goed tot deze aanpak te lenen. Voor Fe-Ni-legeringen waren 32-atomige
cellen al voldoende om een goede schatting van de asymptotische inbeddingsenthalpie te kunnen doen.
Bij het Fe-Mo-systeem waren daarentegen minstens 64 atomen nodig, en zelfs tussen de 128- en 216-
atomige, ijzerrijke supercellen trad nog een verschil op van enkele tientallen meV. Hoewel de toepassing
van supercellen bij de bepaling van mengingsenthalpieén dus zeker en vast zijn nut heeft, is deze techniek
bij sommige materialen gemakkelijker toepasbaar dan bij andere. Wolverton en Ozolins kwamen tot een
gelijkaardige conclusie bij hun studie van aluminiumlegeringen [23].

Ook voor de thermische extrapolatie bekwamen we zowel positieve als negatieve resultaten. Zo toonden we
onomstotelijk aan dat elektronische effecten onontbeerlijk zijn bij de behandeling van hoge temperaturen.
Programma’s zoals gibbs zijn dus slechts in beperkte mate bruikbaar. Hun grootste successen kunnen
dan ook bij isolatoren behaald worden. Voor metallische systemen is men al gauw genoodzaakt het effect
van de excitaties van elektronen manueel in te calculeren. Bovendien zijn onze berekeningen er als eerste
in geslaagd de schijnbaar onoverbrugbare kloof tussen experiment en theorie te overbruggen. Daar staat
tegenover dat de intrinsieke nauwkeurigheid van DFT het voor de oplossingsenthalpie van Mo in Fe iets
moeilijker maakt onze data een voorspellend karakter mee te geven. Vooral de invloed van B is daarbij
een spelbreker. Anderzijds beschikken we met de inspectie van Friedeloscilaties wel over een criterium
om de convergentie van de oplossingsenthalpie na te gaan.
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Deze thesis laat nog veel ruimte voor toekomstig onderzoek. Enkele onmiddellijke aandachtspunten be-
treffen de hierboven aangehaalde obstakels. Het is in eerste plaats interessant ook voor het Fe-Ni-systeem
een volledige analyse uit te voeren. Daarbij kunnen enkele grote supercellen uitgerekend worden, om de
huidige inbeddingsenthalpieén aan te toetsen. Een verder onderzoek naar Friedeloscillaties bij nikkel kan
eveneens veel inzicht leveren. Naast de reeds behandelde materiaalsystemen is ook vanadium een goede
kandidaat bij de studie van deze verschijnselen. Net zoals molybdeen is het een bce-transitiemetaal. In
tegenstelling tot Mo is het ongeveer van dezelfde grootte als ijzer, zodat de verstoring van het kristal tot
een minimum beperkt zou moeten blijven. Ook voor de inbedding van vanadium zijn in de literatuur
waarden te vinden (bijvoorbeeld bij [45]). Een bijkomende uitbreiding, die veel verheldering zou kunnen
brengen, is de behandeling van ternaire systemen. Momenteel is immers nog niet altijd even duidelijk hoe
de toevoeging van een derde component de mengingsenthalpie van de primaire bestanddelen beinvloedt.
Zo zou het interessant zijn om te onderzoeken of het mogelijk is de aanwezigheid van molybdeen in een
ijzermatrix te stabiliseren door middel van een extra element, aangezien het experimenteel mogelijk blijkt
BMG’s op basis van ijzer en molybdeen te produceren (zie bijvoorbeeld [40]).

Ook andere uitbreidingen van ons model zijn denkbaar. Zo hebben wij tot nu toe telkens gebruik gemaakt
van het quasiharmonisch Debyemodel. Daarin worden vibrationele invloeden beschreven met behulp van
de (semi-)empirische Debyetemperatuur. Het kan interessant zijn ook een berekening met fononen uit
te voeren, die op zich veel nauwkeuriger zou moeten zijn. Wanneer er daarentegen voor gekozen wordt
verder te gaan met het quasiharmonisch Debyemodel, is het misschien de moeite te overwegen een stuk
van gibbs te herschrijven. De grillige fitprocedure zorgt immers voor erg onvoorspelbare resultaten.
Interessanter zou zijn om (bij wijze van voorbeeld) van een Birch-Murnaghan-EOS te vertrekken door de
corresponderende parameters in te geven, en het programma daar verder mee te laten rekenen. Op die
manier kunnen we de invloed van numerieke onnauwkeurigheden op de uitkomst grotendeels elimineren.
Dat dit haalbaar is, blijkt uit onze handmatige uitwerking voor fcc-Ni. Bovendien kunnen we misschien
ook ons voordeel halen uit een combinatie van experimentele en theoretische data. De invloed van Bj, had
tot nu toe immers een nadelig effect op de precisie van onze thermische uitbreidingen. Indien we echter
voor alle betrokken materialen over een goede schatting voor deze grootheid nabij 0 K zouden beschikken,
is het mogelijk dat de fout klein genoeg wordt om verifieerbare voorspellingen te doen.

Ten slotte moet de aandacht ook gevestigd worden op enkele alternatieve kristalstructuren. Bij de be-
handeling van supercellen gingen we tot nu toe uit van een kubische symmetrie. In werkelijkheid blijken
intermetallische fasen echter vaak in totaal andere vormen voor te komen. Terwijl FeNis toont dat som-
mige van onze kubische constructies wel degelijk in de natuur kunnen bestaan, bewijst onder andere
Fe;rMog dat soms de voorkeur gegeven wordt aan complexere structuren. Belangwekkend is bovendien
dat de Cl4-fase in het Fe-Mo-systeem gepaard gaat met een (vervormde) icosaédrische omringing [43].
Bij onze bespreking van de microscopische structuur van BMG’s haalden we reeds aan dat clusters met
deze opbouw gerelateerd leken aan het glasvormend karakter van een legering. Zo is het bijvoorbeeld
mogelijk dat de inbedding van molybdeen in een icosaédrische ijzeromgeving de structuur stabiliseert.
Onze curve met inbeddingsenthalpieén moet immers slechts een tiende van een elektronvolt naar beneden
verschoven worden, om in negatieve waarden te resulteren.

Met behulp van de ervaring die we bij het Fe-Mo- en Fe-Ni-systeem opdeden, is het nu mogelijk een
protocol op te stellen, dat bij een nieuw materiaalsysteem A — B moet toelaten de mengingsenthalpie te
berekenen:

1. Test met behulp van een 64-atomige supercel (zowel Ag3B als ABgs) welke Ry Ky, optimaal
is en hoe fijn we ons k-rooster moeten kiezen om volledig geconvergeerde inbeddingsenthalpieén te
bekomen. Kies Ry zo dat ook bij V =V —10% geen overlap van de muffin tin spheres optreedt.

2. Bepaal van zowel de 64-atomige supercellen als de zuivere materialen een accurate E(V')-relatie.
Hieruit kan men besluiten wat de roosterparameters en inwendige posities zijn. Bovendien is het
belangrijk over een zo nauwkeurig mogelijke waarde voor B, te beschikken.

3. Interpoleer de roosterparameters en de afstanden tot de naaste buren van zowel de zuivere mate-
rialen als de 64-atomige cellen, om deze eigenschappen voor de 128- en 216-atomige supercellen te
verkrijgen.
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4. Optimaliseer de interne posities van Aj27B en ABjo7 en bepaal de corresponderende inbeddingsen-
thalpieén. Controleer of de Friedeloscillaties klein zijn en of men het verschil in inbeddingsenthalpie
met de 64-atomige supercellen kan verwaarlozen. Indien dit het geval is, hebben we een betrouwbare
schatting voor de oplossingsenthalpie bij 0 K verkregen. Als het verschil te groot is of de Friedel-
oscillaties nog te zwaar doorwegen, moet de procedure voor de 216-atomige supercellen herhaald
worden.

5. Maak gebruik van gibbs volgens het in sectie 3.2.2 beschreven algoritme. Doe dit zowel voor de
zuivere materialen als de 64-atomige supercellen. Dit biedt zicht op de vibrationele temperatuuref-
fecten.

6. Maak gebruik van de met gibbs bekomen Vj(T')-relatie om bij een reeks gewenste temperaturen
de geéxpandeerde volumes te schatten. Bepaal bij elk van deze volumes de elektronische DOS en
bereken daaruit de bijdragen tot de energie (enthalpie).

7. Stel met behulp van de thermische oplossingsenthalpieén een derdegraadsverband voor de men-
gingsenthalpie op. Dit is mogelijk voor alle temperaturen die met gibbs en het elektronische model
behandeld werden. Deze curven vormen het gewenste eindresultaat.

Deze procedure kan in de materiaalkundige wereld van nut zijn. Om de mengingsenthalpie experimenteel
te bepalen, zijn een groot aantal metingen nodig [47]. Bovendien heeft men, met toenemende verdunning,
steeds minder controle over de concentratie van de onzuiverheden. Ook de temperatuur waarbij de
waarden geldig zijn (700 K bij Chojcan et al.) kan men niet kiezen. De hierboven beschreven methode is
echter uit te voeren door een enkele onderzoeker gedurende één a twee maanden. De verkregen informatie
geldt voor het hele concentratiegebied, en voor alle relevante temperaturen. Een beperkte investering
levert dus méér informatie in een kortere tijd, wat niet te versmaden is. Dit toont aan dat DFT in staat
is om het onderzoek naar nieuwe materialen te versnellen, en meer specifiek de zoektocht naar nieuwe

BMG's.
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A Bcc.m

function [contentprim, contentconv] = bcc(A,m)

% bcc calculates the positions of all atoms contained in the primitive cell
% of the impurity sublattice with an atom at (0,0,0)

b

% input: A is the matrix containing the basis vectors of the primitive cell
% of the impurities

% m is the dimension of the bcc supercell (e.g. 4 for a 4x4x4

h supercell)

% output: all lattice points contained in the primitive cell are given in a
% 3xn matrix : relative to the primitive cell (contentprim) and the
% conventional cell (contentconv)

natoms = (2%m+1)°3 + (2%m)"3;
oldcoord = zeros(3,natoms);

count 1;
for i 1:2*m+1
for j = 1:2*m+1
for k = 1:2*xm+1
oldcoord(:,count) = [(i-m-1)/m; (j—m-1)/m; (k-m-1)/m];
count = count + 1;

end
end
end

c4xm-1

1:2:4xm-1

or k = 1:2:4*m-1

oldcoord(:,count) = [(i-2*m)/2/m; (j-2*m)/2/m; (k-2+m)/2/m];
count = count + 1;

for i =
for

oG
N

end
end
end

B = inv(A);
newcoord = B*oldcoord;

contentprim = [];
for i = l:natoms
if newcoord(1,i) < 1 && newcoord(2,i) < 1 && newcoord(3,i) < 1 && ...
newcoord(1,i) >= 0 && newcoord(2,i) >= 0 && newcoord(3,i) >= 0
contentprim = [contentprim newcoord(:,i)];
end
end

contentconv = A*xcontentprim;

return
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B Fcc.m

function contentprim = fcc(A,m)

% fcc calculates the positions of all atoms contained in the primitive cell
% of the impurity sublattice with an atom at (0,0,0)

b

% input: A is the matrix containing the basis vectors of the primitive cell
% of the impurities

% m is the dimension of the fcc supercell (e.g. 4 for a 4x4x4

h supercell)

% output: all lattice points contained in the primitive cell are given in a
% 3xn matrix, relative to the primitive cell

natoms = (2*m+1)"3 + 3*%(2xm) "2*(2*m+1) ;
oldcoord = zeros(3,natoms);

count 1;
for i 1:2%m+1
for j = 1:2*m+1
for k = 1:2*xm+1
oldcoord(:,count) = [(i-m-1)/m; (j-m-1)/m; (k-m-1)/m];
count = count + 1;

end
end
end
for i = 1:2:4*m-1
for j = 1:2:4*m-1
for k = 1:2*xm+1
oldcoord(:,count) = [(i-2*m)/2/m; (j-2*m)/2/m; (k-m-1)/m];
oldcoord(:,count+1) = [(i-2*m)/2/m; (k-m-1)/m; (j-2*m)/2/m];
oldcoord(:,count+2) = [(k-m-1)/m; (i-2*m)/2/m; (j-2*m)/2/m];
count = count + 3;
end
end
end
B = inv(A);

newcoord = B*xoldcoord;

contentprim = [];
for i = 1:natoms
if newcoord(1,i) < 1 && newcoord(2,i) < 1 && newcoord(3,i) < 1 && ...
newcoord(1,i) >= -0.000001 && newcoord(2,i) >= -0.000001 && ...
newcoord(3,i) >= -0.000001
contentprim = [contentprim newcoord(:,i)];
end
end

return
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C Invloed van de afgeleide van de compressiemodulus op de
toestandsvergelijking

De compressiemodulus in evenwicht, By, is een eigenschap van het materiaal en wordt gedefinieerd als
(zie ook (2.74)):

0*E

Bo =V —

72 (C.1)

Vo

Voor de drukafgeleide bekomen we dan:
OB

By= 5, (C.2)

Vo

Bovendien is de druk tegengesteld aan de afgeleide van de energie naar het volume:

oF

p= 7 (C.3)

zodat By met behulp van deze vergelijkingen volledig in termen van de EOS E (V') geschreven kan worden:

, 0OV OB ov (0*FE PE 1 (0*FE ?PE
Bo=Gpav|, = ap\avz " Vars)|, T TzE o TV ors
/4 Vo p Vo av2 Vo
PE O*FE
- _1_ - C4
ove/ v v (C4)
0

Uit deze laatste vergelijking blijkt onmiddellijk dat Bj; = —1 voor een zuiver parabolisch verloop. Aan-

gezien een doorsnee EOS echter asymmetrisch vervormd is, kunnen enkele belangrijke gevolgtrekkingen
reeds met een derdegraadsveelterm ingezien worden. We vertrekken daarvoor van een puur kwadratisch
verband, en stellen dan dat de kromming lineair varieert ten opzichte van het evenwichtspunt. We stellen
dus:

E(V) = (a(V=Vo)+b) (V- V)’ (C.5)
De tweede en derde afgeleide leveren dan:
0’E BE
W:&z(V—VO)—i—Qb en WZGG:KJ (C.6)

Hierbij staat x voor de verandering van de kromming met het volume. Voor de compressiemodulus en
zijn drukafgeleide vinden we dan:

By = 2bV (C.7)
2
By =-1- H%OO (C.8)

Ons derdegraadsverloop is dus equivalent met:

B 1
BOV) = g (1= gz B+ DV =) ) (V = o’ (©9)
Opnieuw is duidelijk dat een parabool het grensgeval vormt tussen twee verschillende situaties. Een
toenemende kromming (k > 0) komt dan overeen met Bj < —1, terwijl Bj > —1 ervoor zorgt dat de
kromming kleiner wordt bij grotere volumes. Op basis van fysische overwegingen willen we een positieve
B|) bekomen (zie ook sectie 4.2.1). (C.8) toont dan dat een fysische toestandsvergelijking gekenmerkt
wordt door een dalende kromming. Bovendien moet de kromming sterk genoeg afnemen:

By
K < _Vioz (ClO)
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Experimenteel vindt men dat toestandsvergelijkingen geen derdegraadsverloop volgen. De empirische
Birch-Murnaghantoestandsvergelijking met vier parameters (BM4) is een populair model dat wel in veel
situaties goed blijkt op te gaan (zie ook secties 2.4 en 3.2.2). Men kan deze functie in termen van de
mechanische eigenschappen V;, By en B, schrijven, zodat men bekomt dat:

2/3 3 2/3 2 2/3
L) I LN N Iy
Vv \%4 V
Bovenstaande berekeningen blijven daarbij echter bruikbaar, aangezien een Birch-Murnaghan-EOS rond
zijn minimum erg goed op een derdegraadspolynoom met dezelfde parameters lijkt. Dit wordt aangetoond
in figuur C.1 voor magnetisch bec-ijzer (ferriet). Het fitten van de BM4 aan de DFT-data gebeurde met

behulp van eosfit, een routine van WIEN2k. De ab-initiogegevens zelf werden uitgerekend met behulp
van CASTEP (zie ook tabel 4.1).

IV By
16

E(V)=Ey+ By + (C.11)
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Figuur C.1: Vergelijking tussen een Birch-Murnaghantoestandsvergelijking (groen) voor bce-Fe en de derde-
graadsfunctie (C.9), waarbij dezelfde karakteristieke parameters gebruikt werden (rood). In (a)
wordt de referentietoestand gegeven door de ab-initiogegevens waaraan de Birch-Murnaghan-EOS
gefit werd (blauw)

De gelijkenis tussen een derdegraadsveelterm en een Birch-Murnaghan-EOS impliceert dat ook conclusie
(C.10) in goede benadering blijft opgaan. Ter demonstratie geeft figuur C.2 een vergelijking tussen
drie BM4-grafieken. Ook hier wordt ferriet beschouwd. Alle curven hebben dezelfde waarde voor Vj
(77,81b3) en By (182,47 GPa). Deze werden bekomen door een BM4-verloop aan de E(V)-relatie van
CASTEP en WIEN2k te fitten (zie tabel 4.1) en de bijhorende parameters uit te middelen. Naargelang
de drukafgeleide van de compressiemodulus overeenkwam met de waarde bij de CASTEP-data (-2,81) of
de WIEN2k-resultaten (4,88), werd een andere grafiek uitgezet. Ter vergelijking is ook de situatie met
B, = —1 weergegeven, omdat uit (C.9) bleek dat dit geval bij een derdegraadsveelterm overeenkwam
met een constante kromming (parabolisch verloop). Merk op dat de kromming bij het CASTEP-geval
inderdaad toeneemt (Bj, < —1 of x > 0), terwijl de curve gebaseerd op de WIEN2k-data vlakker wordt.
Voor meer informatie over deze specifieke verzameling gegevens en de implicaties van de negatieve B( bij
CASTEP, verwijzen we naar sectie 4.2.1.

De gevolgen van een veranderende By zijn niet alleen beperkt tot de kromming van de toestandsvergelij-
king. Als de drukafgeleide van de compressiemodulus zich niet in een scherp gedefinieerd interval bevindt,
zal de Birch-Murnaghan-EOS niet-fysische extrema vertonen. Een extra maximum zal bijvoorbeeld be-
tekenen dat bij erg kleine of erg grote volumes het materiaal stabieler wordt dan in V{y. In werkelijkheid
is dat echter natuurlijk niet mogelijk. Dit zou immers betekenen dat het rooster spontaan uitzet of im-
plodeert. We kunnen dan ook berekenen welke B() nog fysisch zijn (volgens het Birch-Murnaghanmodel),
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Figuur C.2: Vergelijking tussen drie gelijkaardige Birch-Murnaghantoestandsvergelijkingen, maar met een ver-
schillende waarde voor By: -2,8 (gebaseerd op CASTEP-resultaten (c) voor ferriet), 4,9 (WIEN2k
(w)) of het randgeval B = —1

en welke op voorhand uit te sluiten zijn. Vertrekkende van (C.11) stellen we:
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Dit kan vereenvoudigd worden tot:
E2/3_1 Vo 2/3_1 4 Vo 2/3
v v v

We verwachtten de oplossing V' = Vj al op voorhand (V = —Vj is niet fysisch). Daarnaast blijkt echter
nog een andere factor aanwezig te zijn, die in bepaalde gevallen voor nieuwe extrema kan zorgen:

(3B}, —4) +2

} =0 (C.13)

Vi 2/3
(3B, — 12) (VO) =3B, — 16 (C.14)
3B —12\%?

We beschouwen enkel positieve volumes, zodat we het minteken in de laatste uitdrukking laten vallen.
We zien nu dat er geen nieuwe extrema zullen optreden als de breuk tussen haakjes negatief is. Dit zou
anders complexe volumes opleveren. Aangezien 3B — 16 < 3B, — 12 is dat alleen mogelijk als:

3By —16<0 en 3B),—12>0 (C.16)

De drukafgeleide van de compressiemodulus moet zich dus in het interval [4, 13—6] bevinden. Hierbij
moet men echter wel opmerken dat de Birch-Murnaghan-EOS slechts een beperkt toepassingsdomein
heeft [72]. Gewoonlijk stelt men dat een BM4-relatie geldt voor volumes tot 10 % uit evenwicht. Dit
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empirisch verband is immers gebaseerd op een Taylorexpansie tot op de tweede orde. Bij erg hoge
drukken bijvoorbeeld is het nodig afgeleiden van hogere orde (B{/, B{’, ...) te incorporeren. Als (C.15)
een extremum voorspelt bij een erg klein of erg groot volume, hoeft dit dus nog niet te wijten zijn aan
een niet-fysische situatie. Indien een fit echter een bijkomend maximum of minimum in de nabijheid van
Vo voorspelt, kan men met relatieve zekerheid veronderstellen dat de ab-initioresultaten geen realistisch
geval weergeven. Uit (C.15) blijkt dat deze situatie overeenkomt met B — +oo. Figuur C.3 biedt

een grafische voorstelling. Een overzicht van hoe BM4-curves eruitzien in functie van Bj is te zien in
figuur C.4.

4 5 0 2 4 6 8 10 12 14
Bf [

Figuur C.3: Grafische voorstelling van vergelijking (C.15)
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Figuur C.4: Verloop van een Birch-Murnaghan-EOS in functie van Bj. De gebruikte waarden voor Vo (78,94 b®)
en By (167,47 GPa) volgen uit een fit aan CASTEP-data voor ferriet (zie tabel 4.1)
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D Electronic.m

function [Ael] = electronic(matrix,fermiO,temp)

% in: mat-file with (n x i) matrices ‘up’ and ‘dn’ [eV;1/eV;1/eV;...]

% containing the energies w.r.t. a fermi level at O eV (1st column)
% and the corresponding total DOS (2nd column)

% absolute fermi level [eV]

yA temperature [K]

% out: matrix consisting of [Etot [eV] Stot [eV/K]]
load(matrix);
kB = 8.617343e-5;

energyl = up(:,1);

DOS1 = up(:,2);

energy2 = dn(:,1);

D0S2 = dn(:,2);

number = length(D0S2);

occup0Ol = energyl < 0;

occup02 = energy2 < 0;

Nel = trapz(energyl,occupOl.*D0S1)+trapz(energy2,occup02.*D0S2) ;

energyabs1 energyl + fermiO;
energyabs2 = energy2 + fermiO;
Etrial = fermiO - 1 + (1:1000)/500;
if temp ==
occupl = occup01;
occup2 =occup02;
else occuptriall = fermidis(repmat(energyabsi, [1 1000]),
repmat (Etrial, [number 1]),temp);
occuptrial2 = fermidis(repmat (energyabs2,[1 1000]),
repmat (Etrial, [number 1]),temp);
Neltrial=trapz(energyl,occuptriall.*repmat(D0OS1,[1 1000]))
+trapz(energy2,occuptrial?.*repmat (D0S2, [1 1000]));
Nelmin = min(abs(Neltrial-Nel));
[“,c] = find(abs(Neltrial-Nel)-Nelmin<=0);
occupl = occuptriall(:,c);
occup? = occuptrial2(:,c);

end

Ediffl = occupl.*D0S1.*energyabsl;
Ediff2 = occup2.*D0S2.*energyabs2;

Etot = trapz(energyabsl,Ediffl)+trapz(energyabs2,Ediff2);

if temp ==
Sdiffl = zeros(number,1);
Sdiff2 = zeros(number,1);
else
Sdiff1 = -kB*DOS1.*(occupl.*log(occupl)+(1l-occupl) .*log(1l-occupl));
Sdiff2 = -kB*D0S2.* (occup2.*log(occup2)+(1l-occup?2) .*log(l-occup2));
end
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for i = (1:number)
if isequal(occup1(i),1) || isequal(occup1(i),0)
Sdiff1(i) = 0;
end
if isequal(occup2(i),1) || isequal(occup2(i),0)
Sdiff2(i) = 0;
end
end

Stot = trapz(energyabsl,Sdiffl)+trapz(energyabs2,Sdiff2);
Ael = [Etot Stot];

return

en het hulpprogramma ter berekening van de Fermi-Diracdistributie:

function occup = fermidis(energy,fermiO,temp)
% in: energy [eV], Fermi level [eV], temperature
% out: occupation according to Fermi-Dirac statistics

kB = 8.617343e-5;
occup = (exp((energy-fermiO)/(kB*temp))+1)."(-1);

return
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