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I Úvod a metodologie 

Vývoj lidské společnosti je do vysoké míry určen vývojem materiálů, které lidstvo ke svým 

činnostem využívá, o čemž svědčí i názvy, jež jsme dali pravěkým obdobím. Rozvoj 

experimentálního poznání je přitom přirozeně provázen rozvojem poznání teoretického. 

V druhé polovině 20. století dosáhly dostupné objemové i tenkovrstvé materiály úrovně, která 

technicky umožnila vznik výkonných počítačů, jejichž schopnost numericky řešit známé, ale 

analyticky neřešitelné soustavy rovnic fyziky pevných látek dala pokroku další impuls. 

Pomocí počítačového modelování je možno ve virtuálním prostředí (in silico) předpovědět 

nejrůznější vlastnosti mnoha nových materiálů. Stejně tak lze počítačovým výpočtem nalézt 

vysvětlení pro vlastnosti experimentálně pozorované nebo určit optimální způsob přípravy 

materiálů o žádaných vlastnostech. Ve všech těchto případech může výpočet ušetřit významné 

náklady spojené s případnými četnými experimenty nebo poskytnout poznatky experimen-

tálně zcela nedostupné. Z existujících modelů pevných látek na atomární úrovni tato diser-

tační práce využívá teorii funkcionálu hustoty (density-functional theory, DFT). 

Mnohé vlastnosti každého tělesa jsou do značné míry určeny vlastnostmi jeho povrchu, 

neboť právě ten je spojuje s okolním světem. Jako jedna z hlavních složek nanotechnologie se 

tak rozvinula fyzika tenkých vrstev, umožňující depozici povlaků o tloušťkách jednotek nano-

metrů až desítek mikrometrů. Jednou z nejúspěšnějších metod fyzikální depozice z plynné 

fáze je magnetronové naprašování, kdy je materiál katody rozprašován energetickými kationty 

elektrického výboje a ulpívá na poprašovaném substrátu. Vznikají tak stále pokročilejší 

vrstvy, které kombinují četné funkční vlastnosti jako tvrdost, mechanickou odolnost proti 

opotřebení, chemickou odolnost proti korozi, nízké tření, tepelnou stabilitu, oxidační 

odolnost, propustnost pro celé elektromagnetické spektrum či jeho vybranou část, elektrickou 

vodivost, antibakteriálnost, samočisticí jev, hydrofobii či hydrofilii, mohou pasivovat či 

naopak metalizovat polovodiče nebo sloužit jako difuzní bariéry, jsou schopné katalyzovat 

užitečné chemické reakce a v neposlední řadě také dodávat dekorativní vzhled. 
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I A Obsah a struktura práce 

Disertační práce se zabývá vybranými prvky metodiky teorie funkcionálu hustoty (density- 

-functional theory, DFT) a tuto metodu dále využívá k předpovězení struktur a vlastností

vybraných materiálů, převážně těch, jež jsou na pracovišti, kde práce vznikla, připravovány 

experimentálně. Výsledky jsou předloženy v podobě časopiseckých článků, popisujících, 

případně rozvíjejících metodiku DFT a aplikujících ji na konkrétní případy. 

Kapitola I je věnována obecnému úvodu. V části I B jsou stručně představeny 

vlastnosti a možné aplikace zkoumaných materiálů, tedy krystalických binárních a ternárních 

mononitridů přechodových kovů včetně magnetických nitridů vzácných zemin, amorfních 

multikomponentních nitridů, krystalických oxynitridů tantalu a krystalických 

multikomponentních diboridů přechodových kovů. V části I C je popsána teorie funkcionálu 

hustoty jakožto výpočetní metoda použitá k zisku všech výsledků disertační práce a jsou 

zmíněna její možná rozšíření. V části I D jsou pak představeny ty vlastní příspěvky práce 

k metodickým hlediskům, které nejsou podrobně rozebrány později. 

Kapitola II stanovuje cíle této práce. 

Kapitola III je nejrozsáhlejší a uvádí výsledky výzkumu provedeného během 

doktorského studia. Sestává ze čtyř článků publikovaných v impaktovaných časopisech (části 

III A – III D) a jednoho rukopisu článku, předloženého k publikaci v impaktovaném časopise 

(část III E). V každém textu je popsána, popřípadě prozkoumána či zoptimalizována potřebná 

metodika a poté jsou vypočítány požadované vlastnosti konkrétních materiálů. Články 

vznikly spoluprací týmů autorů a kromě teoretických mohou obsahovat také experimentální 

části. Podíl kandidáta na autorství jednotlivých článků je proto popsán v úvodu kapitoly. 

Kapitola IV shrnuje představené výsledky a předkládá závěry práce ve struktuře 

odpovídající stanoveným cílům. 

Kapitola V je seznamem kandidátových publikací. 
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I B Zkoumané materiály 

Krystalické nitridy přechodových kovů 

Nitridy raných přechodových kovů, tedy kovů z III.B až VI.B skupiny periodické tabulky 

prvků, stojí díky kombinovanému kovalentně-kovovému charakteru vazeb na rozhraní 

kovovosti a nevodivosti, a mohou proto vynikat širokou škálou užitečných fyzikálních 

i chemických vlastností [ 1]. Ty mohou zahrnovat vysokou tvrdost a houževnatost [ 2] 

a odolnost proti opotřebení i proti oxidaci, což vede k aplikacím v roli ochranných povlaků 

na obráběcích nástrojích, vysokou teplotu tání, dekorativní vzhled nebo zajímavé optické [ 3] 

či elektronické [ 4] vlastnosti předurčující je do role difuzních bariér [ 5], elektrod kondenzá-

torů [ 6], nebo dokonce supravodičů [ 7]. 

V tenkovrstvé podobě mohou být nitridy připravovány chemickou [ 8] i fyzikální depo-

zicí z plynné fáze, a to jak obloukovým napařováním [ 9, 10], tak magnetronovým naprašová-

ním [ 11, 12]. Další funkční vlastnosti mohou být dosaženy vytvořením nitridových multivrstev 

[ 13, 14]. Mononitridy kovů z III.B a IV.B skupiny termodynamicky upřednostňují kubickou 

plošně centrovanou krystalickou strukturu (prostorová grupa 𝐹𝑚3𝑚, prototyp NaCl), která je 

pro mononitridy kovů z V.B a VI.B skupiny metastabilní, v některých případech dokonce 

mechanicky nestabilní (nesplňuje Bornova kritéria [ 15]); tyto nitridy upřednostňují jiné struk-

tury, TaN a MoN například různé hexagonální. Popsaný odklon od kubické struktury souvisí 

s rostoucí koncentrací valenčních elektronů [ 16] a může být potlačen přítomností vakancí 

[ 17]. Kromě binárních mononitridů je pozornost věnována také jejich tuhým roztokům 

[ 18, 19], v poslední době včetně mnohaprvkových multinárních nitridů [ 20, 21], které kromě 

užitečných vlastností nitridů těží i z žádoucích jevů souvisejících s vysokou entropií. 

V této práci se ve větší míře budeme věnovat tuhým roztokům kubického mononitridu 

hafnia, HfN. Ten v objemové podobě vykazuje tvrdost vyšší než 16 GPa a chemickou 

netečnost a tepelnou stabilitu, jeho měrný elektrický odpor je pouhých 3,3 · 10–7 Ωm 

a ze všech nitridů raných přechodových kovů má nejvyšší teplotu tání (přes 3300 °C) [ 22]. 

Jeho formovací energie vzhledem ke kovovému Hf a plynnému N2 je mezi mononitridy IV.B 

skupiny nejnižší (–369 kJ na mol strukturních jednotek = –1,91 eV/at. [ 5]), a je tedy 

termodynamicky nejstabilnější. Jeho stabilita a elektrická vodivost jej předurčují k použití 

v roli elektrody kondenzátoru [ 23] a jeho vysoká odrazivost pro infračervené a viditelné záře-

ní umožňují jeho využití v optoelektronických zařízeních [ 24]. Mechanické a tribologické vlast-

nosti tenkých vrstev HfN mohou být dále zlepšeny vytvořením tuhého roztoku s TaN [ 25] 
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či MoN [ 26], popřípadě AlN, v jehož případě zvýšení tvrdosti vrstvy souvisí se spinodálním 

rozpadem roztoku a následným vytvořením nanokompozitní struktury [ 11]. Příměs hořčíku 

či skandia vede na optické vlastnosti zajímavé pro aplikace v oblasti fotodetektorů 

a fotokatalyzátorů [ 27]. 

Amorfní nitridy založené na Si–B–C–N 

Multikomponentní keramiky založené na nitridech, boridech a karbidech spojují vlastnosti 

těchto jednodušších materiálů, a vykazují tak velmi vysokou tvrdost a extrémní tepelnou 

stabilitu a oxidační odolnost. Laděním jejich prvkového složení a jeho případným rozšířením 

o kovy lze navíc dosáhnout výjimečných kombinací mechanických, elektrických a optických

vlastností. Tyto látky tak mohou nalézt uplatnění například jako ochranné povlaky v agresiv-

ním prostředí o vysoké teplotě, kde si zachovávají své funkční vlastnosti. 

Tenké vrstvy kvaternárního Si–B–C–N [ 28] dosahují tvrdosti až 47 GPa, elastického 

zotavení 88 % a stability amorfní struktury a mechanických či optických vlastností [ 29] 

nejméně do 1350 °C. Teprve žíhání do 1700 °C v oxidační atmosféře [ 30] vede na tvorbu 

povrchové ochranné amorfní vrstvičky Si‒O, která se směrem od povrchu mění na 

nanokompozitní, neboť obsahuje zprvu velká, postupně menší a četnější zrna krystalického 

BN, až než přejde do neměnné amorfní hlavní vrstvy Si–B–C–N. 

Elektrickou vodivost lze dále zvýšit přidáním kovu. Mezi diboridy, které jsou jednou 

z látek, na nichž jsou popisované keramiky založeny, mají nejvyšší oxidační odolnost 

diboridy kovů IV.B skupiny, z nichž vyniká HfB2 [ 31]. Výtečné jsou i vlastnosti jeho 

kompozitů s SiC [ 32, 33]. Formovací energie některých krystalických fází v systému 

Hf‒B‒C‒N jsou nižší než v případě volby jiného kovu IV.B skupiny, což podporuje tvorbu 

tvrdé nanokrystalické struktury kvaternární tenké vrstvy Hf‒B‒C‒N a k příznivé kombinaci 

mechanických vlastností [ 34]. V případě kvinárních vrstev Hf–Si–B–C–N je elektrická 

rezistivita a optická průhlednost snáze řiditelná obsahem N a oxidační odolnost materiálů 

s vysokým obsahem N je vyšší než v případě Ti či Zr [ 35]. Keramiky (Si–)B–C–N obohacené 

o Hf [ 36– 39] jsou proto rozšířenější než ty s obsahem Ti [ 40], Zr [ 41], Ta [ 42], Cr [ 43] či Mo

[ 44]. Vysokoteplotní oxidace vrstvy Hf‒Si‒B–C–N [ 45] vede opět na tvorbu několikavrstvé 

struktury s povrchovou ochrannou vrstvou tvořenou tentokrát zrny krystalického HfO2 

v amorfní matrici Si–O, na jejímž vzniku během zahřívání se podílí borosilikátové sklo, 

utvořené z B2O3 a SiO2. V závislosti na konkrétním prvkovém složení zůstane hlavní vrstva 

amorfní, nebo v ní segregují nanokrystaly HfN, HfB2, Si3N4 a BN (obr. 1). 
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Obr. 1: Příčný řez vrstvami (a) Hf7Si22B23C6N40 s rozvinutou nanokrystalickou strukturou a (b) Hf6Si19B21C4N47 
se zachovanou amorfní strukturou, žíhanými na vzduchu do 1500 °C, zobrazený transmisním elektronovým 

mikroskopem s vysokým rozlišením. Převzato z [ 38]. 

Rozšíření kvinárního nitridu o druhý kov na senární Hf–M–Si–B–C–N může dále 

podpořit zvýšení jeho optické průhlednosti (M = Y, Ho [ 46]) nebo elektrické vodivosti 

(M = Zr, Ta, Mo [ 47]). Obsah vzácné zeminy může navíc obohatit ochrannou vrstvu 

borosilikátového skla o silikáty vzácných zemin, které jsou známé svou schopností tvořit 

ochranné povlaky pro horké a agresivní prostředí [ 48– 50]. 

Nitridy kovů vzácných zemin 

Kovy vzácných zemin, tedy vnitřně přechodové kovy či lanthanoidy, se vzájemně liší pouze 

obsazeností poměrně lokalizovaného orbitalu 4f, a tedy také magnetickými a některými 

elektronickými vlastnostmi, ale díky podobnosti vnějších elektronových pásů se vyznačují 

velmi podobnými chemickými vlastnostmi: většina z nich je trojvazných a všechny jejich 

monopniktidy [ 51], tedy sloučeniny s prvky V.A skupiny, krystalizují v kubické plošně 

centrované struktuře, stejně jako výše zmíněné nitridy kovů skupin IV.B i III.B, která se 
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k vzácným zeminám někdy přiřazuje. Meziatomové vazby v těchto pniktidech nejsou čistě 

iontové ani kovalentní a jejich kovová složka nabírá na významu směrem k těžším 

pniktogenům [ 52]. Také koncentrace nosičů náboje v pniktidech vzácných zemin (1019–

1021 cm–3) stojí na rozhraní polovodičů a kovů – odpovídá látkám typu „semimetal“ či vysoce 

dopovaným polovodičům typu n. Výsledná kombinace vlastností tyto látky předurčuje 

k aplikacím v rolích magnetických polovodičů, magnetokalorických chladičů nebo spinových 

filtrů. Snaha o jejich přípravu a charakterizaci ale svou náročností posouvá hranice poznání: 

z experimentálního hlediska je náročné připravit monokrystal pniktidu jednoho kovu bez 

příměsi jiných, z teoretického hlediska je náročný popis zmíněných lokalizovaných a silně 

korelovaných elektronů. 

V nitridech [ 53] jsou vzdálenosti mezi atomy kovů vzácných zemin dokonce kratší než 

v čistých kovech, neboť ze všech pniktogenů má dusík nejmenší kovalentní poloměr. To je 

jednou z příčin výše popsaného přechodného charakteru jejich vlastností, kdy z hlediska elek-

trické vodivosti mohou být napříč literaturou označovány za „semimetals“ [ 54] i za polovo-

diče [ 55]. S tím souvisí možnost různé obsazenosti Fermiho meze pro různé spiny, kdy mate-

riál může být vodivý pro spiny jednoho směru a nevodivý pro spiny druhého směru. Takový 

„half-metal“ [ 56] pak nalézá uplatnění ve zmíněné roli spinového filtru v odvětví spintroniky, 

spojujícím magnetismus s elektronikou, například tedy při kryogenních teplotách v magne-

tických počítačových pamětích v supravodivé elektronice či v kvantových počítačích [ 57]. 

Nitrid holmia sám také může vykazovat kovovou vodivost a lesk [ 58], výpočet jeho 

elektronové struktury však může prokázat vlastnosti typu „half-metal“ [ 56] nebo polovodiče 

s úzkými nepřímými zakázanými pásy pro oba spiny [ 59, 60]; zakázané pásy byly opakovaně 

zjištěny i experimentálně [ 61, 62]. Z hlediska magnetického uspořádání je objemový HoN 

feromagnet s Curieovou teplotou 18 K [ 63, 64], jakkoli všechny spiny nemusejí být zcela 

rovnoběžné [ 63], zatímco například jeho nanočástice mohou vykazovat Curieovu teplotu 14 K 

[ 65]. Díky svému nezanedbatelnému magnetickému momentu (souvisejícímu s magnetickým 

momentem holmia, který je největší ze všech kovů vzácných zemin [ 51, 66, 67]) vykazuje 

HoN při přechodu přes Curieovu teplotu, která je blízká teplotě varu vodíku, silný magneto-

kalorický jev [ 64, 65, 68], a lze o něm proto uvažovat jako o chladiči v systémech na zkapalňo-

vání vodíku. Vysokoteplotní paramagnetický moment HoN, jehož teoretická hodnota je při 

předpokladu 10 f-elektronů rovna gJ√[J(J+1)] = 10,6 μB na atom Ho, dosahuje experimentálně 

hodnot mezi 10,3 μB [ 54] a 10,8 μB [ 63] na atom Ho. U nízkoteplotního feromagnetického 

momentu však dochází k nesouladu předpovědi (gJJ = 10 μB na atom Ho) s experimentem, 

když bylo naměřeno pro objemový materiál například 6,0 μB [ 63] či 6,5 μB [ 69] na atom Ho, 
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popřípadě 8,9 μB za předpokladu nerovnoběžných spinů [ 63], a pro tenkou vrstvu dokonce 

3,2 μB na atom Ho [ 70]. Protože další vlastnosti HoN mohou záviset na magnetickém 

momentu, stala se jedním z cílů této práce reprodukce experimentálního nízkoteplotního 

momentu objemového HoN pomocí kvantověmechanických modelů. 

Oxynitridy tantalu 

Oxynitridy přechodových kovů jsou dosud nedokonale prozkoumanou třídou materiálů, často 

vykazujících slibné fyzikální, chemické i funkční vlastnosti, a majících tedy potenciál pro 

využití v různých odvětvích průmyslu. Tenké vrstvy oxynitridů tantalu (Ta–O–N) [ 71] se 

mohou vyznačovat dekorativním vzhledem či vysokou dielektrickou konstantou, navíc dokáží 

po ozáření viditelným světlem zastavit rozmnožování bakterií, popřípadě katalyzovat rozpad 

organických nečistot či rozklad vody na vodík a kyslík [ 72]. K tomu však musejí splňovat 

základní požadavky, zejména (i) správnou šířku optického zakázaného pásu, umožňující 

záchyt viditelných fotonů, (ii) vhodné umístění zakázaného pásu vzhledem k redoxním 

potenciálům pro rozklad vody, (iii) dostatečnou dobu života excitovaných párů elektron-díra, 

tedy jejich potlačenou rekombinaci, což umožní jejich přenos k povrchu, kde je vrstva 

v kontaktu s rozkládanou vodou, a (iv) odolnost světelnému záření [ 73]. 

Vysokovýkonové pulzní magnetronové naprašování s řízeným tokem reaktivních plynů 

N2 a O2 je jednou z metod, jimiž lze připravit vrstvy Ta–O–N v širokém rozmezí 

stechiometrie. Jejich následným žíháním [ 73] lze vytvořit některé krystalické fáze z bohatého 

fázového prostoru Ta–O–N, z nichž nejprostudovanější je monoklinický β-TaON, krajními 

případy jsou například ortorombické Ta2O5 a Ta3N5 či výše zmiňovaný kubický TaN. Byl 

však popsán [ 74– 78] také Ta2N3 v kubické struktuře bixbyitu (prostorová grupa 𝐼𝑎3, prototyp 

(Mn,Fe)2O3), což je typická krystalická struktura například pro oxidy kovů vzácných zemin, 

odvozená ze struktury fluoritu CaF2 odstraněním čtvrtiny aniontů [ 79]. V literatuře byl 

zmíněn možný význam příměsi kyslíku pro stabilizaci této fáze [ 80] a byla nanesena tenká 

vrstva o stechiometrii Ta2N2O [ 81], ale bixbyitový oxynitrid Ta2N2O dosud podle všeho nebyl 

na rozdíl od Zr2N2O [ 82, 83] či podobných fází v systémech Ta–Sc–O–N [ 84] a Ta–Zr–O–N 

[ 85] výslovně publikován.
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Multikomponentní diboridy přechodových kovů 

Kovové diboridy, krystalizující v hexagonální struktuře (prostorová grupa 𝑃6/𝑚𝑚𝑚, 

prototyp AlB2) patří do skupiny keramik pro velmi vysoké teploty, neboť se vyznačují 

teplotou tání až kolem 4000 °C či vysokou tvrdostí (>20 GPa), kombinovanou s výtečnými 

elastickými moduly, odolností proti opotřebení, či vysokou tepelnou (60–120 W m–1 K–1), ale 

také elektrickou (>105 S/m) vodivostí [ 33]. Tyto vlastnosti si díky dokonalé chemické 

stabilitě uchovávají i v horkém a oxidačním prostředí nejméně do 1200 °C. Nadějnými 

kandidáty pro použití v rolích obráběcích nástrojů, nádob na roztavené kovy anebo 

v mikroelektronice jsou diboridy kovů IV.B a V.B skupiny [ 33, 86]. Kromě objemové podoby 

však diboridy nalézají uplatnění také ve formě tenkých vrstev [ 87]. Při přípravě materiálů 

v tenkovrstvé podobě mohou vzhledem k nerovnovážnosti depozičního procesu vznikat 

termodynamicky metastabilní struktury, z nichž jsou pro diboridy typické bodové poruchy 

krystalické mřížky jako vakance a substituce. 

V posledním dvacetiletí se díky rozvoji poznání v oblasti vysokoentropických slitin 

[ 88– 90], obsahujících mnoho různých kovů v podobném množství, věnuje pozornost také 

multikomponentním keramikám [ 91, 92], tedy například boridům [ 93– 97], karbidům včetně 

kompozitů MAX-fází [ 98], nitridům [ 20, 21] či oxidům [ 99]. Přítomnost mnoha chemických 

prvků pouze v kationtové podmřížce vede k nejasnostem v oprávněnosti použití označení 

„vysokoentropický“ pro tyto sloučeniny [ 100] a k následné rozkolísanosti názvosloví. I pro 

keramiky však platí důsledky, které vysoký počet prvků přináší [ 90]: (i) vysoká konfigurační 

entropie, jež za konečných teplot snižuje Gibbsův potenciál, a měla by tak přispívat 

k termodynamické stabilizaci jednofázového tuhého roztoku, (ii) pokřivení krystalické mřížky 

v důsledku nestejných atomových poloměrů jednotlivých kovů, jehož důsledkem může být 

zvýšení tvrdosti nebo snížení tepelné i elektrické vodivosti a jejich závislosti na teplotě, (iii) 

zpomalená difuze a (iv) koktejlový jev, obecně spočívající v možnosti výskytu vlastností, 

které nejsou vlastní žádné ze složek. 

Navzdory četným pracím, v nichž byly multikomponentní diboridy experimentálně 

připraveny, není literatura dosud příliš bohatá na výsledky jejich počítačového modelování. 

Kromě četných výpočtů vlastností binárních diboridů byly provedeny systematické studie 

prostoru ternárních diboridů [ 101, 102], ale modely víceprvkových diboridů začaly být 

publikovány až ve velmi nedávné době [ 103– 105], ve větší míře dokonce až v posledním roce 

[ 106– 110], kdy vyšla i část III C této práce. 
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Depozice tenkých vrstev 

Studium všech popsaných materiálů bylo motivováno jejich relevancí pro tenké vrstvy – 

na našem pracovišti byly níže popsanou metodou magnetronového naprašování připraveny 

povlaky tvořené buď přímo výše popsanými materiály, nebo materiály na nich založenými. 

Existují dva hlavní směry tvorby tenkých vrstev. Jedním z nich je chemická depozice z plynné 

fáze, při níž vrstva roste procesem chemických reakcí reaktivních plynů, jež proudí komorou 

podél povrstvovaného povrchu (substrátu). Takto vzniklé vrstvy mohou kromě vysoké kvality 

dosahovat také velmi nízké tloušťky – mohou být deponovány dokonce atomové monovrstvy. 

Proces jejich vzniku s sebou však často nese nutnost použití jedovatých plynů za vysokých 

teplot, a tak může být rozsáhlejší průmyslové využití chemické depozice omezeno například 

ochranou zdraví, životního prostředí či povrstvovaných substrátů. 

Druhým směrem je fyzikální depozice z plynné fáze. Zde vrstva roste z jednotlivých 

atomů nebo kladných iontů, které dospívají k substrátu ze svého zdroje, zvaného terč. Atomy 

se z něj uvolňují, následně cestují prostorem depoziční komory a mohou ulpívat na substrátu. 

Podle způsobu tohoto uvolňování rozlišujeme dvě základní skupiny metod fyzikální depozice, 

napařování a naprašování. Nejpřímějším způsobem uvolnění atomů z terče je jeho tepelné 

vypařování: jednotlivé atomy opouštějí povrch zahřátého terče, pomalu se pohybují objemem 

komory a nakonec ulpívají na ostatních površích včetně substrátu. Takto odpařené atomy jsou 

elektricky neutrální a na substrátu se usazují s nízkou kinetickou energií, proto jsou povlaky 

vzniklé tímto způsobem často porézní. 

Napařování i naprašování však mohou využívat také elektrické výboje, které jsou 

případem plazmatického skupenství látky. Plazmové technologie se v posledních desetiletích 

staly velmi rozšířenými a úspěšnými způsoby depozice tenkých vrstev. Plazma je ionizovaný 

plyn, kde se elektrony díky dostatečné energii (dosažené vysokou teplotou, elektrickým polem 

či srážkou částic) uvolnily z obalů atomů nebo molekul a pohybují se volně mezi vzniklými 

kationty. Většina hmotnosti vesmíru je tvořena vysokoteplotním plazmatem, kde probíhá 

termonukleární fúze atomových jader. Od něj se odlišuje nízkoteplotní plazma, tvořící výboje 

v plynech, které lze rozlišit na dva základní druhy: obloukový, charakteristický nízkým 

elektrickým napětím a vysokým proudem, a doutnavý s vysokým napětím a nízkým proudem. 

Oba druhy výbojů lze využít při výrobě tenkých vrstev. Jednak zajistí uvolňování atomů 

z terče, a jednak mohou pomáhat při transportu těchto atomů k substrátu. Terč je připojen ke 

zdroji záporného napětí, a slouží tedy jako katoda obloukového nebo doutnavého výboje. 
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Anoda je obvykle uzemněná, a přestože může být tvořena zvláštním tělesem vloženým 

do plazmatu, často jsou anodou stěny depoziční komory. 

V případě plazmových depozic, na rozdíl od tepelného napařování, jsou atomy 

pocházející z terče často ionizovány, a jejich pohyb tak může být řízen elektrickým nebo 

magnetickým polem. Přestože substrát není elektrodou výboje, může být připojen k přídav-

nému zdroji napětí, obvykle záporného, za účelem zvýšení kinetické energie iontů přilétají-

cích z terče. Bombardování rostoucí vrstvy energetickými ionty totiž může vést k významné 

změně její struktury [ 111], například k lepší denzifikaci (nižší poréznosti) vrstev nebo k zatla-

čení atomů do pozic s vyšším počtem nejbližších sousedů, tedy ke krystalické struktuře 

s těsnějším uspořádáním, která sice může být termodynamicky preferována, ale bez dodání 

energie iontovým bombardováním by nebyly překonány energetické bariéry na cestě k ní. 

Důsledkem dodání této energie do rostoucí vrstvy tak může být například významné zlepšení 

jejích mechanických vlastností [ 112] či tepelné stability [ 113]. Přílišná energie dopadajících 

atomů však může vést naopak k amorfizaci rostoucího krystalu [ 114]. Dopadající ionty navíc 

kromě kinetické energie dodávají do vrstvy také ionizační potenciální energii [ 114, 115]. 

S patentem Thomase Alvy Edisona z roku 1892 představují obloukové výboje nejstarší 

a principiálně jednoduchou techniku fyzikální depozice z plynné fáze [ 116]. Záporné napětí 

okolo ‒20 V se připojí k terči, jenž v tomto případě musí být vodivý. Vznikne tak katoda, jejíž 

povrch začnou opouštět elektrony, které se tak dostanou do prostoru komory, v němž je 

vývěvou snížen tlak. Katodové oblouky jsou tvořeny jednotlivými explozivními emisemi 

shluků elektronů, které se odehrávají na malých oblastech (10–12 m2) povrchu katody, zvaných 

katodové skvrny. Každá kolektivní emise elektronů trvá jen desítky nanosekund a vytvoří 

okolo 1011 elektronů, což vede k obrovským proudovým hustotám (1012 A/m2). Skvrna poté 

vyhasne a další vznikne na jiném místě. Popsaná diskrétní a kolektivní povaha elektronové 

emise je charakteristickým rysem katodových oblouků a také důvodem, proč nemůže být 

proud v obloukovém výboji snížen na libovolně nízkou hodnotu. 

Z povrchu katody nejsou emitovány pouze elektrony. Exploze jsou tak ničivé, že 

z katodových skvrn vylétávají také atomy, které se vzhledem k popsané ztrátě elektronů mění 

v kladné ionty. Přítomností kationtů a volných elektronů se tak plyn v depoziční komoře mění 

na plazma. Se zrychlením, kterého dosáhly při výbuchu skvrny, se atomy rychle dostanou 

z terče do objemu komory. Zatímco při tepelném vypařování terče je kinetická energie atomů 

nejvýše 1 eV, při popisovaném obloukovém vypařování dosahuje kinetická energie iontů 

20‒120 eV. Ionty pak s touto energií bombardují substrát a tvoří kvalitní, denzifikovanou 

vrstvu; jak již bylo zmíněno, kinetickou energii iontů přilétajících na substrát lze navíc dále 
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řídit elektrickým předpětím samotného substrátu. Depoziční rychlost je u obloukové depozice 

vysoká, růst vrstvy dosahuje rychlosti 20 nm/s. To je spolu s možností relativně snadné 

přípravy jak čistě kovových, tak přesně stechiometrických sloučeninových vrstev jednou 

z hlavních výhod obloukové depozice. 

Hlavní nevýhodou depozice tenkých vrstev katodovým obloukem je přítomnost 

makročástic, zvaných též mikročástice nebo kapičky, droplety (obr. 2). Jde o kapalné nebo 

pevné shluky atomů s velikostmi od 10–100 nm do 10 μm, tvořené v poslední fázi existence 

jednotlivých katodových skvrn. Stejně jako samostatné ionty, které utvářejí žádoucí plazma, 

opouštějí i makročástice povrch katody a dostávají se do objemu komory. Jejich včlenění 

do rostoucí vrstvy je ale nežádoucí, neboť snižují kvalitu povlaku, zejména jeho hladkost. 

Pro některé účely, jako například odolné povlaky TiN na obráběcích nástrojích, jejich 

přítomnost nebrání úspěšnému využití vrstev, ale v oborech optiky či mikroelektromechaniky 

nelze tenké vrstvy s droplety zužitkovat. 

Obr. 2: Původně kulová titanová makročástice, pokrytá vrstvou TiN. Převzato z [ 116]. 

K vyřešení problému dropletů se při obloukové depozici používají makročásticové filtry 

[ 117]. Nejrozšířenější typ je tvořen cívkou zahnutou do pravého úhlu (čtvrtinový torus), 

popřípadě zahnutou do tvaru písmene S (obr. 3). Filtr, v němž po připojení stejnosměrného 

napětí vzniká magnetické pole, se vkládá mezi terč a substrát, mezi kterými tedy v tomto 

případě neexistuje přímočará trajektorie. Tvar plazmatu je změněn díky tomu, že elektrony 

letící z terče jsou dostatečně lehké, aby bylo možno jejich pohyb určit magnetickým polem, 

a že ionty kvůli své vyšší hmotnosti sice mají příliš velký gyrační poloměr, ale svým 

pohybem následují elektrony, jejichž náboj je přitahuje – je udržována nábojová 

kvazineutralita plazmatu. Naproti tomu stojí makročástice, které jsou elektricky neutrální 

nebo příliš hmotné, a tak jejich pohyb není dostatečně ovlivněn magnetickým ani elektrickým 
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polem, pohybují se téměř přímočaře, a nemohou tak dospět k substrátu. Nevýhodou 

podobných filtrů je snížení množství plazmatu, které dospěje z terče k substrátu, protože 

každý pravoúhlý ohyb cívkou ve skutečnosti propustí pouze čtvrtinu iontů. 

Obr. 3: Makročásticový filtr ve tvaru S. Přepážka odděluje zdroj plazmatu od oblasti substrátu. Převzato z [ 116]. 

Depoziční rychlost filtrované obloukové depozice je tedy nižší než u nefiltrované. Nedot-

čeny ale zůstávají ostatní výhody tohoto typu fyzikální depozice, jimiž jsou možnost připravit 

tvrdé a vysokohustotní vrstvy s dobrou adhezí k substrátu, značná jednoduchost celého pro-

cesu i potřebných zařízení nebo snadnost tvorby sloučenin s dokonalou stechiometrií, protože 

za přítomnosti reaktivního plynu v depoziční komoře mají atomy z katody dostatek času 

na tvorbu vazeb s atomy z plynu. Lze tedy shrnout, že použití filtru je převážně přínosné a 

vede k přípravě kvalitních hladkých obloukově napařovaných tenkých vrstev bez makročástic. 

Historie naprašování jako druhé skupiny metod fyzikální depozice z plynné fáze začíná 

před polovinou 20. století. Princip spočívá v rozprašování povrchu terče nárazy energetických 

částic, k čemuž lze například využít doutnavý výboj. Jeho husté plazma lze v blízkosti katody 

udržovat pomocí pole permanentního magnetu, což dalo vzniknout magnetronovému 

naprašování. Komora zde obsahuje netečný pracovní plyn o nízkém tlaku (typicky argon, 

nejvýše jednotky pascalů), po jehož ionizaci jsou jeho kationty přitahovány ke katodě, 

s vysokou energií ji bombardují (napětí na terči se zde pohybuje mezi –200 a –1000 V), 

a rozprašují tak její povrch. Na rozdíl od obloukového vypařování zde terč nemusí být vodivý, 

neboť není nutné, aby jej částice opouštěly pouze silou elektrického pole. 
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Atomy z terče se pak pohybují komorou, srážejí se s ionty a volnými elektrony 

pracovního plynu i mezi sebou navzájem a mohou ulpívat na stěnách komory, zpět na terči 

i na povrstvovaném substrátu. V porovnání s obloukovým výbojem je zde menší stupeň 

ionizace atomů rozprášených z terče, ale atomy se mohou ionizovat během své cesty komorou 

díky nepružným srážkám s ionty či elektrony plazmatu. Pak může být energie jejich dopadu 

na substrát řízena jeho předpětím. 

Kromě primárních elektronů, uvolněných z obalů atomů argonu vysokým napětím, jsou 

ve výboji přítomny také elektrony sekundární, které mají klíčovou roli pro udržení výboje. 

Sekundární elektrony se uvolňují při iontovém bombardování povrchu katody, stejně jako 

samotné rozprášené atomy. Díky směru elektrického pole jsou pak od katody odpuzeny, 

zvyšují hustotu plazmatu v komoře a srážejí se s ostatními částicemi. Díky přítomnosti 

magnetu za katodou, vytvářejícího magnetické siločáry rovnoběžné s jejím povrchem 

(popřípadě vedoucí směrem k substrátu [ 118]), je trajektorie sekundárních elektronů 

zakřivená, což prodlužuje dobu jejich pobytu v blízkosti katody. Nepružnými srážkami zde 

pak ještě efektivněji ionizují nejen atomy pracovního plynu, ale i rozprášené terčové atomy, 

které jsou pak jakožto kladné ionty přitahovány zpět k terči a přidávají se k jeho bombardo-

vání. Je-li emitován dostatek sekundárních elektronů a také rozprašovací výtěžek je dosta-

tečně vysoký, tedy dopad každého iontu uvolní z terče dostatečný počet elektronů a atomů, 

stává se dokonce samotná přítomnost pracovního plynu nadbytečnou, neboť se proces dostává 

do udržitelného stavu samorozprašování terče jeho vlastními ionty [ 119] (obr. 4). 

Obr. 4: Schéma toků iontů a atomů materiálu terče (vlevo, indexy t) a pracovního plynu (vpravo, indexy g) 
při vysokovýkonovém magnetronovém naprašování. Rozprašovací výtěžky jsou označeny γ, koeficienty 

sekundární emise elektronů γSE, pravděpodobnost záchytu δ, pravděpodobnosti ionizace α a pravděpodobnosti 
návratu na terč β. Převzato z [ 120]. 
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Magnetronové naprašování je pokročilejší a složitější technikou než obloukové 

napařování a nabízí také více laditelných procesních parametrů, což vede k širšímu rozpětí 

dosažitelných vlastností vytvářených vrstev; trpí naopak menším stupněm ionizace a nižší 

kinetickou energií částic opouštějících katodu. Další nedokonalostí je, že použití nevodivých 

terčů nebo terčů s nevodivými částmi je sice možné, ale ty se vlivem přítoku kladných iontů 

a neschopnosti jejich náboj odvést elektricky nabíjejí (obr. 5). Překročí-li jejich náboj určitou 

velikost, uvolní se obloukovým výbojem. Tím se terč poškozuje vznikem kráterů, tvoří se 

makročástice, jež poškozují rostoucí vrstvu, a celý výbojový proces se destabilizuje. Stejno-

směrné záporné napětí na terči je tak potřeba nahradit pulzním, které díky krátkým přestřelům 

do kladných hodnot neutralizuje kladný náboj terče přitažením elektronů z plazmatu [ 121]. 

Obr. 5: Hromadění kladného náboje na povrchu nevodivé části terče. Převzato z [ 122]. 

Dalším nedostatkem je netriviálnost reaktivního naprašování [ 122]. Zatímco při oblou-

kové depozici rostou nevodivé sloučeninové vrstvy velice snadno, při reaktivním naprašování, 

kdy komora kromě inertního pracovního plynu obsahuje i reaktivní plyn, je nalezení 

parametrů vedoucích na kvalitní stechiometrickou vrstvu ztíženo faktem, že kýžená nevodivá 

vrstva roste nejen na substrátu, ale také na stěnách komory, což vede k problému mizející 

anody, i na samotném terči, kde hovoříme o jeho otravě. Výboj v otráveném režimu se značně 

odlišuje od běžného, terč je náchylnější k obloukovým výbojům a přepínání mezi oběma 

režimy je dalším zdrojem nestability. V posledních desetiletích však byly vyvinuty metody na 

potlačení jak obloukových výbojů na terči, tak otravy terče, a zdokonalené formy naprašování 

[ 123] se staly hlavní metodou laboratorní i průmyslové výroby tenkých vrstev. Z těchto forem

jmenujme zejména vysokovýkonové pulzní magnetronové naprašování [ 124], které průměrný 
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výkon ve stovkách wattů, nijak odlišný od stejnosměrného výboje, koncentruje do krátkých 

(desítky mikrosekund) a nepříliš četných (střída v jednotkách procent nebo méně) pulzů, 

v nichž může výbojový výkon na terči přesahovat 1000 W/cm2, což vede k tvorbě vysoce 

ionizovaného plazmatu, a následně kvalitních, denzifikovaných vrstev. 

I C Teoretické metody (přehled literatury) 

Teoretické modely se kvalitativně liší podle velikosti popisovaného systému. Na dvě skupiny 

však lze rozlišit i modely na samotné atomární úrovni, které popisovaný materiál nahrazují 

malou skupinou atomů v simulační buňce, obvykle s periodickými okrajovými podmínkami. 

Jednu skupinu tvoří modely využívající zákony klasické fyziky, kde jsou atomy reprezento-

vány nedělitelnými (ač někdy polarizovatelnými) hmotnými body, jejich silové interakce jsou 

popsány empirickými potenciály, a meziatomové síly tak závisejí na druzích atomů, jejich ná-

bojích, vzájemných vzdálenostech, vazebných úhlech a případně dalších charakteristikách 

atomární struktury. Tato klasická molekulární dynamika může být díky poměrné jednodu-

chosti pohybových rovnic použita pro systémy tisíců, s dnešními superpočítači i milionů 

atomů. Druhou skupinou jsou modely využívající zákony kvantové mechaniky – výpočty 

ab initio, tedy od počátku, z prvních principů, tzn. v základní podobě bez nutnosti empiric-

kého fitování jakýchkoli parametrů. Zde jsou kvantově popsané elektronové oblaky odlišo-

vány od jader atomů a případných hlubších elektronových slupek. Výrazně složitější rovnice, 

na nichž tyto metody stojí a které jsou cenou za jejich vysokou přesnost, umožňují jejich vyu-

žití jen pro desítky nebo nízké stovky atomů. Z těchto modelů tato disertační práce využívá 

a v následující sekci popisuje teorii funkcionálu hustoty (density-functional theory, DFT), 

známou od 60. let 20. století díky Pierru Hohenbergovi, Walteru Kohnovi a Lu Jeu Shamovi, 

která dosud nepřekonaným způsobem spojuje přesnost výsledků s relativní výpočetní nená-

ročností, a je proto nejrozšířenější metodou počítačového modelování pevných látek na úrovni 

kvantové mechaniky. Z několika programových balíků, do nichž byla DFT implementována, 

je zde využito QUANTUM ESPRESSO [125, 126], které je týmem Paola Giannozziho postupně 

rozvíjeno od samého počátku 21. století. Standardní DFT umožňuje optimalizaci vlnové funk-

ce elektronů za předpokladu nehybných jader, tedy za nulové teploty. Roberto Car a Michele 

Parrinello ji však v 80. letech důmyslně propojili s klasickou molekulární dynamikou, čímž 

umožnili efektivní kvantověmechanické výpočty za konečných teplot, které jsou níže popsány 

a využity k předpovědi atomárních struktur amorfních materiálů. 
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Teorie funkcionálu hustoty 

Cílem všech modelů pevných látek na úrovni kvantové mechaniky je určení základního stavu 

elektronové struktury materiálu. Vycházejí z Bornovy–Oppenheimerovy aproximace, oddělu-

jící kvantověmechanicky popsané elektrony od atomových jader a případných nevalenčních 

elektronů, a z bezčasové nerelativistické Schrödingerovy rovnice ℋ𝛹 = 𝐸 ∙ 𝛹 pro mnoho-

elektronovou vlnovou funkci Ψ celého popisovaného krystalu. Ta je vlastní funkcí přísluš-

ného hamiltoniánu ℋ, jehož vlastní hodnotou je energie krystalu E a jenž by jakožto operátor 

celkové energie měl zahrnovat kinetickou energii elektronů, elektrostatické coulombické 

interakce elektronů s jádry i ostatními elektrony a výměnnou a korelační energii elektronů, 

tedy veličinu vyjadřující odpuzování elektronů se stejným spinem a snižující pravdě-

podobnost výskytu dvou elektronů na jednom místě. Jednotlivé metody řešení se odlišují 

způsobem odvození a konkrétním obsahem soustavy jednoelektronových rovnic a po jejich 

vyřešení také způsobem konstrukce mnohoelektronové vlnové funkce z jednoelektronových 

vlnových funkcí. 

Nejpůvodnější Hartreeova metoda v rovnicích neuvažuje výměnnou ani korelační ener-

gii elektronů a mnohoelektronovou vlnovou funkci konstruuje prostým vynásobením jedno-

elektronových funkcí, čímž ale nezajistí fyzikálně nutnou antisymetrii výsledné vlnové funkce 

vzhledem k záměně dvou elektronů. Byla proto rozšířena na metodu Hartreeovu–Fockovu, jež 

vede na přesné započítání výměnné energie (korelační energii stále neuvažuje) a jednoelektro-

nové funkce spojuje pomocí tzv. Slaterova determinantu, jenž již antisymetrii mnohoelektro-

nové vlnové funkce zajišťuje. Hartreeova–Fockova metoda byla několika způsoby rozšířena 

za účelem započítání korelační energie, ale složitost vzniklých rovnic už znatelně zvyšuje ná-

ročnost výpočtů, a tak prakticky znemožňuje jejich použití pro reálné mnohoatomové systémy. 

Dvě Hohenbergovy–Kohnovy věty [ 127] však umožnily využít zcela nový přístup. 

Elektronová hustota podle těchto vět sama určuje všechny ostatní charakteristiky mnoho-

elektronového systému, a pokud vede na minimální energii, pak jde o základní stav systému 

(variační princip). Celková energie systému tedy nemusí být funkcionálem vlnové funkce, ale 

přímo funkcionálem hustoty pravděpodobnosti výskytu elektronu ρ = |Ψ|2. To sníží rozměr 

úlohy s N elektrony ze 3N (hledání Ψ(r1, r2, ..., rN)) na 3 (hledání ρ(r)). Ze Schrödingerovy 

rovnice je tak ve výsledku odvozena soustava N Kohnových–Shamových rovnic [ 128], které 

mají za předpokladu jednotkových velikostí elementárního elektrického náboje, klidové 

hmotnosti elektronu, redukované Planckovy konstanty a konstanty z Coulombova zákona tvar 

−
1

2
∇  +  𝑉(𝐫)  +  

𝜌(𝐫 )

|𝐫 − 𝐫 |
d𝐫  +  𝜇 𝜌(𝐫) 𝜓 (𝐫) = 𝜀 𝜓 (𝐫) , 
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kde jednotlivé členy hamiltoniánu zleva postupně odpovídají kinetické energii n-tého 

elektronu (∇  je Laplaceův operátor), jeho elektrostatické energii v poli jader a nevalenčních 

elektronů, jeho elektrostatické energii v poli ostatních elektronů a výměnné a korelační 

energii. Rovnice jsou implicitní (self-konzistentní), neboť hledaná elektronová hustota, která 

je skrze vlnovou funkci jejich neznámou, je zároveň součástí hamiltoniánu, jenž rovnice 

definuje. Lze je proto řešit pouze iterativně, za úvodní odhad vlnové funkce se obvykle bere 

superpozice atomových orbitalů s mírnou perturbací. Z jednoelektronových vlnových funkcí 

𝜓  je mnohoelektronová funkce zkonstruována opět pomocí antisymetrického Slaterova 

determinantu. Výměnný a korelační funkcionál μxc může být určen několika způsoby a může 

záviset pouze na hustotě ρ (local-density approximation, LDA), dále na ρ a její první 

prostorové derivaci (generalised-gradient approximation, GGA), popřípadě navíc i na druhé 

derivaci (meta-GGA). Společnou nevýhodou těchto aproximací μxc je částečné zachování 

interakcí jednotlivých elektronů se sebou samými, které vede k nefyzikálnímu zvýšení energie 

obsazených elektronových stavů, a tedy k zúžení vypočítaného zakázaného pásu. Mezi něko-

lika konkrétními implementacemi μxc vyniká PBE (reference [ 129] je nejcitovanějším 

článkem z časopisů rodiny Physical Review), která je jednou z variant GGA a proslula uspo-

kojivou přesností výsledků nejrůznějších výpočtů. 

Pro vyřešení Kohnových–Shamových rovnic, nejčastěji aplikovaných na krystaly 

v simulačních buňkách s periodickými okrajovými podmínkami, je třeba nalézt způsob ana-

lytického vyjádření hledaných vlnových funkcí 𝜓 ,  pro n-tý elektron a vlnový vektor k. 

Osvědčila se lineární kombinace atomárních orbitalů nebo superpozice gaussovských oblaků, 

ale největšího rozšíření dosáhla lineární kombinace rovinných vln 

𝜓 , (𝐫) = 𝑐 , (𝐆)e (𝐤 𝐆)∙𝐫

𝐆

 

kde G je vektor krystalické mřížky převedené do reciprokého prostoru a k je vektor uvnitř 

reciproké simulační buňky (první Brillouinovy zóny), jemuž odpovídá vlnové číslo k = 2π/λ, 

kde λ je vlnová délka uvažované rovinné vlny v přímém prostoru. Hledání vlnové funkce se 

redukuje na hledání koeficientů cn,k pro jednotlivé elektrony a vlnové vektory. Volba počtu 

rovinných vln určuje přesnost a výpočetní náročnost výpočtu. Jestliže budou brány v úvahu 

i delší vektory G v reciprokém prostoru, potom budou v přímém prostoru brány v úvahu 

i rovinné vlny s kratší λ. To lze kvantifikovat pomocí nejvyšší povolené kinetické energie 

elektronu (energetický cut-off vlnové funkce), která je úměrná druhé prostorové derivaci 

vlnové funkce, jak ukazuje tvar ℋ v uvedené Kohnově–Shamově rovnici. Naopak čím kratší 

, 
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vektory k budou brány v úvahu, tím větší bude počet k-pointů v první Brillouinově zóně a tím 

delší λ budou uvažovány v přímém prostoru, což má smysl při výpočtech vlastností struktur 

s delokalizovanou vlnovou funkcí, tedy krystalů, jež se uspořádáním na dlouhou vzdálenost 

vyznačují. Kromě energetického cut-offu vlnové funkce, rozložení k-pointů [ 130] a jejich 

hustoty podél jednotlivých vektorů simulační buňky je před výpočtem dále potřeba 

zoptimalizovat a v publikované metodice uvést také energetický cut-off elektronové hustoty 

ρ = |Ψ|2, do níž se vlnová funkce nakonec transformuje a ukládá. Význam může mít též 

způsob nakládání s neobsazenými elektronovými stavy a se stavy blízko Fermiho meze, tedy 

rozhodnutí, zda bude uvažována pouze celočíselná obsazenost stavů, nebo bude obsazenost 

kolem Fermiho meze mírně rozmazána [ 131], což může být díky usnadnění konvergence 

výpočtu přínosné i pro studium materiálů se zakázaným pásem, a to navzdory formálnímu 

vzdálení od fyzikálních podmínek nulové teploty. 

Přístupů ke konstrukci potenciálu V(r) atomových jader je několik. Jeden z nich, 

v minulosti široce využívaná „muffin-tin approximation“, určuje sféricky symetrický poten-

ciál uvnitř nepřekrývajících se koulí okolo jader a konstantu ve zbytku prostoru. Protože 

rozvinutí jednoelektronových vlnových funkcí v bázi rovinných vln by uvnitř koulí nevedlo 

na dobré výsledky, užívá se zde popis elektronů založený na sférických harmonických 

funkcích (jako při popisu izolovaných atomů, kde vede na přesné výsledky); tato kombinace 

rovinných vln s jinou bází na základě pozice v prostoru se označuje jako „augmented plane 

wave“. Jiný přístup užívá rovinné vlny v celém prostoru, ale aby se zjednodušil tvar nalezené 

vlnové funkce v koulích v blízkosti jader, nahrazuje se skutečný potenciál V(r) atomových 

jader a případných nevalenčních elektronů pseudopotenciálem, který hledanou vlnovou funkci 

nenutí k vysokofrekvenčním oscilacím zachovávajícím ortogonalitu ke stavům jádra, a tedy 

nevyžaduje započítání rovinných vln s příliš krátkými λ. Správně vytvořené pseudopotenciály 

vedou na stejné energie kvantově popsaných elektronů a mimo koule okolo jader i na jejich 

stejné vlnové funkce. Reprezentují každý atom v simulační buňce a pro daný chemický prvek 

mohou být totožné v různých materiálech, což zjednodušuje jejich uživatelské použití oproti 

empirickým potenciálům pro klasickou molekulární dynamiku, jež přenositelné nejsou. 

I tvorba pseudopotenciálů je oproti empirickým potenciálům přímočařejší. Podle výše energe-

tického cut-offu vlnové funkce, kterou vyžadují pro konvergenci ke správným výsledkům, se 

rozlišují na tvrdé a měkké. Ultraměkké pseudopotenciály [ 132] vyžadují nejmenší cut-off 

za cenu nezachování celkového elektrického náboje uvnitř koule, kterou popisují (na rozdíl od 

jiných [ 133] nejsou „norm-conserving“). Pro pseudopotenciály je typické, že zahrnují i neva-

lenční slupky elektronů, kvantově popsané jsou tak jen slupky vnější, čímž se pseudopotenci-
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ální metody odlišují od metod všeelektronových. Vznikla však v současnosti velmi moderní 

metoda „projector augmented wave“ [ 134], která je technicky i uživatelsky pseudopotenci-

ální, ale zachovává možnost ze získaných výsledků zrekonstruovat skutečnou vlnovou funkci 

i v blízkosti jader, a získat tak všeelektronové vlastnosti, jako jsou gradienty elektrického pole 

[ 135], popřípadě parametry hyperjemné struktury, které jsou experimentálně dostupné z elek-

tronové paramagnetické rezonance, popisují interakce jader s elektromagnetickými poli tvoře-

nými v materiálu a charakterizují například vlastní i příměsové poruchy v polovodičích [ 136]. 

Na závěr doplňme, že soustavy rovnic lze řešit i jinak než na základě variační 

minimalizace energie. Příkladem jiného způsobu výpočtu pásové struktury materiálů je 

metoda Korringa–Kohn–Rostoker [ 137], která využívá teorie násobného rozptylu, kdy má 

za cíl určit postupné odrazy, průchody či změny fáze jedné z popsaných reprezentací vlnové 

funkce elektronu ψn(r) na jednotlivých jádrech tvořících potenciál V(r), opět popsaný jednou 

z uvedených metod. Je proto mimořádně vhodná pro modelování rentgenových foto-

elektronových spekter, neboť fotonem vyražený elektron musí tuto cestu krystalem před svým 

zaznamenáním absolvovat. Volba jednoho z obou zmíněných způsobů řešení rovnic tedy 

principiálně nesouvisí s volbami reprezentací ψn(r) a V(r) (jakkoli jsou určité kombinace 

vhodnější, prozkoumanější či úspěšnější) ani s konkrétním obsahem řešených rovnic, tedy zda 

půjde například o rovnice Hartreeovy–Fockovy, založené na vlnových funkcích, nebo 

Kohnovy–Shamovy, založené na elektronové hustotě. 

Metody vhodné pro systémy se silnou korelací 

Materiály obsahující přechodové nebo vnitřně přechodové kovy obsahují d- nebo f-elektrony, 

které jsou zdrojem silných elektron-elektronových korelací, jejichž význam stoupá u oxidů 

či nitridů těchto kovů a které jsou i v jednoprvkových kovech podstatou feromagnetismu. Jak 

bylo zmíněno, součástí teorie funkcionálu hustoty jsou výměnné a korelační funkcionály, 

které zcela neodstraňují elektrostatickou (coulombickou) a výměnnou interakci elektronů 

se sebou samými, neboť při prostorové diskretizaci molekulárního orbitalu se ztratí informace 

o tom, ze kterého elektronu která část tohoto elektronového oblaku pochází. U systémů

se silnou korelací je pak tento jev významný a kromě zmíněného zúžení zakázaného pásu 

může vést i k dalším nežádoucím výsledkům výpočtů. Byla proto vyvinuta řada modelů 

vhodných pro systémy se silnou korelací [ 138]. 

Jednou skupinou možností je užití zcela odlišné metody určení elektronové struktury, 

nezávislé na DFT. Může jít o dynamickou teorii středního pole [ 139], která mnohočásticový 
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elektronový problém zobrazuje na „model jedné nečistoty“, nebo o aproximaci GW [ 140], 

založenou na jednočásticových Greenových funkcích a odstíněné coulombické interakci, která 

je ale poměrně náročná na počítačový čas a paměť, a také při své praktické realizaci při vý-

počtu odstíněné interakce využívá energetické pásy a vlnové funkce získané z LDA. 

Možné je však také pouze rozšířit DFT za účelem správnějšího popisu elektronové 

korelace nebo alespoň zisku přesnějších výsledků. Byly tedy vyvinuty metody „self- 

-interaction correction“ [ 141] nebo DFT–½ [ 142], širšího využívání se pak dočkaly hybridní

funkcionály [ 143], lineárně kombinující výměnný a korelační funkcionál Kohnových– 

–Shamových rovnic s přesnou výměnnou energií rovnic Hartreeových–Fockových v poměru,

který bývá empiricky fitovaným parametrem. 

Jedním z nejpoužívanějších rozvinutí teorie funkcionálu hustoty pro silně korelované 

systémy je DFT s hubbardovskou korekcí, známá jako DFT+U [ 144], jejíž počítačová 

náročnost není vyšší než u standardní DFT. Spočívá v rozšíření energie o člen, který je 

úměrný parametru stíněné coulombické interakce U a znevýhodňuje částečnou obsazenost 

orbitalů, čímž snižuje energii obsazených stavů a zvyšuje energii neobsazených stavů 

přibližně o U/2. DFT+U tedy neodstraňuje samotnou interakci elektronů se sebou samými, 

pouze napravuje následnou nefyzikální delokalizaci stavů, jež by mohla vést například k ne-

správné magnetické struktuře. Důsledkem však bývá rozšíření zakázaného pásu na správnou 

hodnotu. Varianta s jediným parametrem U pro každý druh orbitalu zanedbává sférickou 

nesouměrnost elektronové interakce [ 145], kromě ní existuje původní, rotačně invariantní 

verze se dvěma parametry, obsahující také nezávislý výměnný parametr Hundových pravidel 

J [ 146]. Také DFT+U se dočkala rozšíření, metoda DFT+U+V [ 147] se používá pro systémy 

trpící nejen silnou korelací mezi elektrony pocházejícími z jednoho atomu, ale také meziato-

márními elektronovými korelacemi. 

Číselná hodnota parametru U se typicky pohybuje v jednotkách elektronvoltů a záleží 

nejen na modelovaném materiálu a orbitalu, jehož se týká, ale například také na konkrétním 

použitém výměnném a korelačním funkcionálu, který opravuje. Může být brána jako nastavi-

telný parametr, který se nafituje na empirické vlastnosti materiálu, kterými nemusí být pouhá 

šířka zakázaného pásu, ale například obecně jednotlivé pozice elektronových pásů, získané 

z rentgenové fotoelektronové spektroskopie (obsazené stavy) a spektroskopie brzdného záření 

(neobsazené stavy). Lze ji však pro daný systém také vypočítat z prvních principů s využitím 

lineární odpovědi na perturbaci obsazenosti, a to za pomoci větších simulačních buněk s ome-

zenou obsazeností lokalizovaných orbitalů jednoho z atomů [ 148] nebo na základě pertur-

bační teorie funkcionálu hustoty [ 145, 149]. 
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Modelování náhodného rozložení atomů v tuhých roztocích 

Tuhé roztoky jsou pevnolátkové sloučeniny, v nichž navzdory známému prvkovému i fázo-

vému složení existují atomární pozice bez jasného určení druhu atomu, který je obsadí. 

Příkladem může být tuhý roztok dvou nitridů kovů AN a BN v poměru 1:1, tedy ternární nitrid 

(A,B)N nebo konkrétněji A0,5B0,5N. Zatímco aniontové pozice jsou jednoznačně obsazeny 

atomy dusíku, každá kationtová pozice může být obsazena atomem kteréhokoli z obou kovů. 

Rozložení jednotlivých prvků v krystalické mřížce však může mít vliv na vlastnosti materiálu, 

a je mu proto věnována experimentální [ 150, 151] i teoretická [ 152– 156] pozornost. 

Jednou z možností je pravidelné, tedy uspořádané rozložení. Takový materiál pak má 

vlastní definovanou krystalickou strukturu a o tuhém roztoku lze hovořit díky tomu, že toto 

uspořádání lze často nalézt jen v malé ohraničené prostorové oblasti, a jde tedy o chemické 

krátkodosahové uspořádání. Pro kvantifikaci míry uspořádání lze využít Warrenův–Cowleyův 

parametr uspořádání [ 157] 

𝛼 – = 1 −
𝑝 –

𝑐

kde pA–B je podíl atomů B v dané sféře okolo atomu A (slupka prvních, druhých atd. 

nejbližších sousedů) a cB je celková nominální koncentrace atomů B. Záporné hodnoty αA–B 

znamenají preferenci párování A–B na danou vzdálenost, kladné preferenci párování A–A. 

Druhou možností je náhodné rozložení atomů. Protože jeho experimentální existence 

byla opakovaně prokázána [ 89, 151], jsou vyvíjeny snahy i o jeho teoretické modelování. To 

vzhledem k omezené velikosti simulačních buněk například v kvantověmechanických 

modelech není na rozdíl od modelování pravidelných krystalů přímočaré, avšak bylo vyvinuto 

množství přístupů, jak neuspořádanost do výpočtů ab initio zavést. 

Jedním z nich je „virtual crystal approximation“ (VCA) [ 158], která je technicky 

nejjednodušší a výpočetní náročnost modelů náhodně rozložených roztoků je s jejím použitím 

stejná jako u pravidelně rozložených roztoků. Spočívá v obsazení každého místa příslušné 

podmřížky virtuálním atomem, který interpoluje chování jednotlivých skutečných složek, což 

lze provést vytvořením pseudopotenciálu, který průměruje vlastnosti příslušných pseudo-

potenciálů. Jsou tedy zanedbány takové jevy, jako je například lokální pokřivení krystalické 

mřížky kvůli přítomnosti atomů nestejných poloměrů, a proto nelze očekávat, že by tato apro-

ximace reprodukovala jemnější detaily vlastností neuspořádaných atomárních struktur. Volbu 

libovolné koncentrace jednotlivých atomů umožňuje také „coherent potential approximation“ 

(CPA) [ 159], kde je náhodně rozložený roztok aproximován efektivním médiem. CPA je úzce 

propojena s všeelektronovými metodami založenými na teorii násobného rozptylu, jako je 

, 
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Korringa–Kohn–Rostoker, a neužívá se ve spojení s pseudopotenciály, ale spíše se zmíněnou 

„muffin-tin approximation“. CPA je velmi vhodná pro modelování hustoty elektronových 

stavů, ale nehodí se pro geometrickou relaxaci krystalu a výpočty celkové energie. 

Další přístup spočívá v použití jistého počtu různě uspořádaných simulačních buněk 

a následném zprůměrování jejich vlastností [ 156]. Takový postup je samozřejmě značně 

výpočetně náročný a jeho použití je poněkud omezené, když vzhledem ke konečnému počtu 

atomů kupříkladu nelze modelovat libovolné koncentrace jednotlivých složek, například nelze 

postihnout důsledky zavedení příměsi o malé koncentraci. Kromě různých chemických prvků 

se může neuspořádanost týkat také jednoho prvku asociovaného s různými orientacemi spinů 

valenčních elektronů, což bylo úspěšně využito pro modelování paramagnetu CrN jako 

neuspořádaného antiferomagnetu Cr↑
0,5Cr↓

0,5N [ 160]. 

Průměrování dostatečně vysokého počtu různých uspořádaných struktur vede na stejné 

výsledky, jakých lze dosáhnout [ 160] užitím jediné speciální kvazináhodné struktury (special 

quasirandom structure, SQS [ 161]). Z matematického pohledu tato struktura vede na podobné 

korelační funkce jako skutečně náhodná struktura, z fyzikálního pohledu pak reprezentuje 

kineticky nejpravděpodobnější experimentální rozložení. Buňky SQS nemusejí obsahovat 

enormně vysoký počet atomů a jejich tvorbu lze realizovat několika způsoby včetně 

stochastického přístupu Monte Carlo [ 162]. 

Molekulární dynamika ab initio 

Teorie funkcionálu hustoty i další metody výpočtu elektronové struktury materiálů jsou 

určeny k výpočtům s nehybnými atomovými jádry (obohacenými o případné elektrony 

nepopsané kvantově); absence tepelného kmitání krystalické mřížky znamená podmínky nulo-

vé teploty. Je ale možné pomocí DFT provádět relaxaci atomární struktury, tedy optimalizaci 

její geometrie posouváním atomových jader na základě Hellmannových–Feynmanových sil 

[ 163], jimiž elektronový oblak na jádra působí: po optimalizaci vlnové funkce se vypočtou 

příslušné síly, jádra se v jejich směrech posunou a vlnová funkce se optimalizuje znovu; 

postup se opakuje až do zmenšení sil pod určenou mez. Podobným způsobem je možno 

relaxací tlaku na stěny optimalizovat rozměry simulační buňky, tedy nalézt mřížkové 

konstanty materiálu. Časový rozměr však ve standardní DFT neexistuje. 

To je rozdíl oproti klasické molekulární dynamice [ 164], kde se při znalosti hmotností 

atomů a sil, jež mezi nimi působí, integrují pohybové rovnice a výsledkem je časová závislost 

pozic jednotlivých atomů, jež může simulovat tepelné kmity krystalické mříže nebo další děje 

jako nanoindentaci povrchu materiálu při měření tvrdosti či růst tenké vrstvy z dopadajících 
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atomů. Byly však nalezeny postupy propojující molekulární dynamiku s kvantovou mechani-

kou, jsou-li známy parametry jako hmotnost jader či například charakteristiky termostatů. 

Bornova–Oppenheimerova molekulární dynamika pohlíží na jádra jako na klasické 

objekty, pohybující se v potenciálu daném optimalizovanou vlnovou funkcí. Není tedy 

potřeba přejít k časové Schrödingerově rovnici, ale podobně jako při optimalizaci geometrie 

je nutno po každém (zde již časovém) kroku znovu nalézt vlnovou funkci elektronového 

oblaku. Jiným přístupem je Ehrenfestova molekulární dynamika, která sice také pohlíží 

na jádra jako na klasické částice, ale tentokrát se pohybují v potenciálu časově proměnné 

vlnové funkce, vzešlé z časové Schrödingerovy rovnice, jejíž hamiltonián zpětně závisí 

na poloze jader. Není zde tedy nutno provádět celou proceduru self-konzistentní optimalizace 

vlnové funkce v každém kroku, ale kvůli explicitnímu řešení dynamiky lehkých elektronů je 

vyžadován velmi krátký časový krok. 

Výhody obou přístupů spojuje Carova–Parrinellova molekulární dynamika [ 165]. 

Obětuje explicitní popis dynamiky elektronů, jejichž hmotnost a teplotu nahrazuje fiktivními 

hodnotami (elektrony jsou udržovány chladné, aby se nevzdalovaly od základního stavu), ale 

tím umožní současné použití dlouhého časového kroku i hladký vývoj vlnové funkce bez 

opakovaných kompletních optimalizací. Jejím principem je totiž optimalizace vlnové funkce 

jen v úvodním kroku, zatímco následně se v každém časovém kroku spolu s polohami jader 

pouze aktualizují koeficienty rovinných vln cn,k, definující mnohoelektronovou vlnovou 

funkci. Carovu–Parrinellovu molekulární dynamiku lze díky její nižší výpočetní náročnosti 

dobře využít pro studium systémů s mnoha desítkami atomů. Byla proto implementována 

v několika počítačových programech včetně specializovaného stejnojmenného CPMD [ 166]. 

Jednou z jejích aplikací je algoritmus „liquid quench“, simulující prudké ochlazení 

materiálu po dopadu energetického atomu při růstu tenké vrstvy [ 167]. Tímto natavením 

povrchu a následným rychlým utuhnutím vznikají amorfní pevné látky, k předpovědi jejichž 

atomárních struktur se algoritmus „liquid quench“ používá. Ten sestává ze čtyř fází: (i) úvod-

ního promísení atomů za teploty několika tisíc kelvinů, kdy vysoko nad teplotou tání 

materiálu dojde ke spolehlivé ztrátě informace o původních pozicích jednotlivých atomů, 

(ii) exponenciálního zchlazení, kdy teplota postupně, ale prudce klesne na teplotu, již má

během depozice substrát, (iii) nastolení rovnováhy při této výsledné teplotě a (iv) období, 

v němž se již materiálové charakteristiky zásadně nemění a jež je využito ke sběru výsledků, 

například pro potlačení případného šumu statistickým zprůměrováním vlastností z více 

okamžiků. Každá z fází trvá nejvýše několik pikosekund. Jednou skupinou hledaných 

vlastností amorfních látek jsou vazebné statistiky (jež by u látek krystalických byly pevně 
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dány pouhou informací o jejich krystalické mřížce), jejichž vyšetření na základě poloh 

atomových jader a center maximálně lokalizovaných Wannierových funkcí (míst s nejvyšší 

elektronovou hustotou, reprezentujících elektronové páry) je nepřímočaré zejména u materi-

álů s podílem kovových vazeb [ 168]. Po předpovědi atomární sítě daného amorfního materi-

álu je dále možno vypočítat jeho elektronovou strukturu pomocí standardní DFT. 

Užití získaných energií pro výpočet mechanických vlastností krystalů 

Po použití teorie funkcionálu hustoty nebo alternativní metody výpočtu energií krystalického 

materiálu s různými objemy (izotropní deformace při pevných vazebných úhlech) lze tyto 

energie využít k zisku rovnovážného objemu V0, energie krystalu v tomto objemu E0, 

objemového modulu tuhosti B0 = V0 · d2E(V0)/dV 2 a jeho tlakové derivace B'. Přestože existují 

alternativy [ 169], standardním postupem je použití metody nejmenších čtverců k proložení 

závislosti energie na objemu E(V) Birchovou–Murnaghanovou stavovou rovnicí [ 170, 171]: 

𝐸(𝑉) =  𝐸 + 𝐵 𝑉 − 1 + 𝐵 (𝐵 − 4)𝑉 − 1  

Její čtyři parametry jsou přímo zmíněnými hledanými krystalovými charakteristikami. 

Na rozdíl od případné (tříparametrové) paraboly postihuje Birchova–Murnaghanova rovnice 

dobře nenulovost hodnoty B', která je u běžných materiálů kladná (při rozpínání materiálu 

roste energie pomaleji než při stlačování, B' obvykle nabývá hodnoty kolem 4). Zatímco 

rovnovážný objem a modul tuhosti mají přímý fyzikální význam, energie E0 jej postrádá 

(záleží například na volbě počtu kvantově popsaných elektronů, konkrétního pseudopotenci-

álu apod.), ale může posloužit k výpočtu formovací energie či níže popsaných mechanických 

vlastností nebo k tvorbě dalších závěrů, založených na energetických rozdílech. 

Veškeré elastické vlastnosti krystalu jsou popsány jeho elastickým tenzorem C (též 

tenzor tuhosti či pružnosti). V plném značení jde o tenzor čtvrtého řádu s mnoha symetriemi, 

ale Voigtova notace, prodlužující vektory ze tří složek na šest, umožňuje zúžení indexů 

ze čtyř na dva (pro jejich dvojice platí 11→1, 22→2, 33→3, 23→4, 13→5, 12→6). Einstei-

nova sumační konvence zase povoluje vynechání sumačního znaménka, vyskytuje-li se v součinu 

stejný index dvakrát. Elastický tenzor je tedy definován jako Cij = (∂2E/∂εi∂εj)/V0, kde ε je ten-

zor přetvoření. Deformační energie je ΔE/V0 = Cijεiεj/2 za předpokladu lineární deformace, tj. 

platnosti Hookova zákona pro napětí σi = Cijεj. Bornova kritéria stability udávají, že každý 

existující materiál musí mít kladnou deformační energii (pozitivně definitní elastický tenzor), 

což umožňuje ověřit mechanickou stabilitu materiálů, existujících jako počítačový model. 
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Jakožto matice je elastický tenzor symetrický, z 36 má pouze 21 nezávislých prvků 

a tento počet může dále klesat díky symetriím krystalu. Nejobecnější triklinická soustava má 

plných 21 nezávislých složek Cij. Hexagonální soustava má 5 nezávislých složek a platí 

𝐂 =

⎣
⎢
⎢
⎢
⎢
⎡
𝐶 𝐶 𝐶 0 0 0
𝐶 𝐶 𝐶 0 0 0
𝐶 𝐶 𝐶 0 0 0
0 0 0 𝐶 0 0
0 0 0 0 𝐶 0
0 0 0 0 0 𝐶 ⎦

⎥
⎥
⎥
⎥
⎤

 

Kubická soustava má 3 nezávislé složky a platí 

𝐂 =

⎣
⎢
⎢
⎢
⎢
⎡
𝐶 𝐶 𝐶 0 0 0
𝐶 𝐶 𝐶 0 0 0
𝐶 𝐶 𝐶 0 0 0
0 0 0 𝐶 0 0
0 0 0 0 𝐶 0
0 0 0 0 0 𝐶 ⎦

⎥
⎥
⎥
⎥
⎤

 

Izotropní materiály (polykrystaly s náhodnou orientací zrn nebo amorfní látky) mají jen 

2 nezávislé elastické konstanty. 

Složky elastického tenzoru Cij lze pomocí DFT získat provedením simulací deformací 

krystalu s předem optimalizovanými mřížkovými parametry. Deformace jsou prováděny 

v tolika módech, kolik je nezávislých složek Cij pro danou krystalickou strukturu. Každý mód 

je definován tenzorem přetvoření ε [ 172, 173], jehož jedinou proměnnou v rámci módu je míra 

dané deformace. Díky znalosti tvaru tenzoru přetvoření je známa i teoretická závislost defor-

mační energie ΔE/V0 na kvadrátu míry deformace – jde o přímku, jejíž směrnicí je známá 

lineární kombinace některých složek Cij a kterou lze proložit vypočítanou závislostí energie 

na kvadrátu míry deformace. Po zisku směrnic pro všechny potřebné deformační módy se 

vyřešením soustavy lineárních rovnic získají jednotlivé složky elastického tenzoru Cij. 

Ze složek elastického tenzoru monokrystalu pak lze na základě Voigtovy–Reussovy– 

–Hillovy aproximace [ 174– 176] odhadnout elastické moduly příslušného polykrystalu, kromě

již známého objemového modulu B například také střihový modul G, Youngův modul E nebo 

Poissonovo číslo ν. Z nich pak lze dokonce odhadnout indentační tvrdost materiálu na základě 

jedné ze tří používaných aproximací [ 177– 179]. 

, kde C66 = (C11 – C12)/2. 

. 
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I D Teoretické metody (vlastní příspěvek) 

Tato část nezahrnuje metodické poznatky uvedené v publikacích přiložených v kapitole III 

(například prohloubení znalostí o vlivu rozložení atomů v tuhém roztoku), ale pouze dva další 

poznatky, které v těchto publikacích rozvedeny nejsou. 

Výpočty vlastností izolovaných molekul 

Kromě pevných látek lze teorii funkcionálu hustoty využít také pro výpočty týkající se 

malých molekul. Nevyhnutelné je to například pro zisk formovací energie nitridů kovů, neboť 

nejstabilnějšími fázemi chemických prvků, které je tvoří, jsou objemový kov a plynný mole-

kulární N2. Energie základního stavu této molekuly se může počítat například v krychlové 

simulační buňce s meziatomovou vazbou rovnoběžnou s jednou z jejích hran; konkrétní 

umístění molekuly ke stěně nebo do středu buňky nemá na výsledky vliv. Při výpočtu platí 

periodické okrajové podmínky, a je proto nutné zajistit, aby nebyl ovlivněn nežádoucí 

interakcí molekuly s jejími periodickými obrazy. Toho se docílí použitím dostatečně velké 

simulační buňky, což ale zvyšuje nároky na počítačovou paměť rychlostí V ln V, kde V je 

objem simulační buňky [ 180]. 

Pro rychlejší konvergenci výsledků (u molekuly může jít kromě energie například o dél-

ku vazby) vzhledem k velikosti simulační buňky L bylo v minulosti vytvořeno několik druhů 

korekcí základního výpočetního postupu. Jednou z variant je metoda efektivního stínicího 

média [ 181], která je speciálně určena pro polarizované nebo nabité vrstvy (periodické 

ve dvou ze tří kartézských směrů a modelující povrchy nebo rozhraní) a spočívá v obalení 

vrstvy vakuem nebo kovovými elektrodami, které navíc umožňují aplikaci elektrického pole. 

Jinou metodou je všeobecně využitelná Makovova–Paynova korekce (MP [ 180]), která k cel-

kové energii přičítá člen, jenž má význam zejména pro nabité nebo polární molekuly, u nichž 

zrychluje konvergenci z L–3 na L–5, případně pro nabité neperiodické poruchy v pevných 

látkách, pro něž může být rychlost konvergence výpočtů bez korekce jen L–1. Korekce MP je 

obzvláště účinná při použití krychlové simulační buňky díky zvláštní symetrii použitých 

Legendrových funkcí. Další metodou je Martynova–Tuckermanova korekce (MT [ 182]), která 

se uplatňuje už v průběhu výpočtu a spočívá ve změně způsobu výpočtu dalekodosahové 

coulombické interakce v reciprokém prostoru. 

Při průzkumu důsledků použití korekcí MP a MT jsme provedli výpočty energie 

a délky vazby molekuly dusíku, jehož atomy jsou reprezentovány ultraměkkým pseudopoten-

ciálem. Kvantově je popsáno pět elektronů každého atomu (orbitaly 2s a 2p). Jsou použity 
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energetické cut-offy o velikostech 30 Ry pro vlnovou funkci a 240 Ry pro elektronovou hus-

totu (1 Ry = 13,605 eV). Vzhledem k absenci uspořádání na dlouhou vzdálenost postačuje vy-

užití jediného k-pointu. Nejmenší zkoumaná velikost hrany simulační buňky 4,15 aB = 2,20 Å 

(pro Bohrův poloměr přibližně platí 1 aB = 0,529 Å) je rovna dvojnásobku experimentální 

délky vazby (jde o trojnou kovalentní vazbu s délkou uváděnou obvykle jako 1,098 Å), atomy 

jsou od sebe v tomto případě vzdáleny přesně polovinu hrany buňky. Důsledkem toho jsou 

symetrické síly působící na každý atom, což znemožňuje optimalizaci geometrie. Při použití 

větších buněk je vzdálenost atomů na začátku výpočtu zachována, zaujímá však již méně než 

polovinu délky hrany simulační buňky, výslednice sil je nenulová a délka vazby je získána 

relaxací sil pomocí optimalizace pozic jader atomů. 
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Obr. 6: Celková energie (a) a délka vazby (b) molekuly dusíku v závislosti na velikosti simulační buňky L 
a způsobu korekce periodických okrajových podmínek. 

Na obrázku 6(a) je vykreslena výsledná energie dvouatomové simulační buňky (mole-

kula plynu N2) v závislosti na velikosti této buňky. Zaprvé lze z překryvu závislostí vypozoro-

vat, že výpočet s periodickými okrajovými podmínkami bez jakékoli korekce a výpočet s ko-

rekcí celkové energie podle Makova a Payna vedou na téměř stejné výsledky, jak bylo možno 

pro neutrální nepolární molekulu N2 očekávat. MP korekce činí 0,029 Ry pro L = 4,15 aB, 

0,007 Ry pro L = 5 aB, je blízká nule pro L = 10 aB a nulová pro větší buňky. Zadruhé je 
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patrno, že výpočet využívající opravu podle Martyny a Tuckermana vede na odlišné výsledky. 

Na rozdíl od předchozích dvou metod zde nedochází ke konvergenci energie z jednoho směru, 

ale k oscilaci kolem zkonvergované hodnoty. Rozdíly mezi energií MT a předchozími dvěma 

metodami jsou pro některé datové body více než o řád větší než vzájemné rozdíly mezi MP 

a neizolovanou buňkou. Zatřetí lze nahlédnout, že konvergence je dosaženo pro všechny 

druhy výpočtu při podobné velikosti buňky, která obnáší asi 15 aB (7,9 Å). 

Na obrázku 6(b) je vykreslena délka vazby v molekule N2, získaná strukturní relaxací 

(geometrickou optimalizací), opět v závislosti na velikosti simulační buňky. Všechny vypočí-

tané délky jsou větší než experimentální délka vazby, zkonvergovaná hodnota asi o 1 %, což 

může být způsobeno využitím výměnného a korelačního funkcionálu typu GGA, který na 

menší vazebné energie, a tedy delší vazby často vede. Z obrázku lze vyčíst, že pro nejmenší 

simulační buňku (s velikostí rovnou dvojnásobku délky meziatomové vazby) vedou všechny 

výpočty na stejnou délku vazby. To je způsobeno symetrií úlohy, která vede ke zmíněným 

souměrným silám, optimalizace geometrie neprobíhá a zachovává se délka vazby z počátku 

výpočtu. Z překryvu závislostí pro případ bez korekce a s korekcí MP je dále patrné, že tento 

druh korekce výsledné pozice atomů neovlivnil. Lze též nahlédnout, že konvergence pro dél-

ku vazby je dosaženo při stejné velikosti buňky jako v případě celkové energie, tedy 15 aB, 

a to nezávisle na druhu korekce. Odchylka od experimentální hodnoty však pod 1 % klesla už 

při použití buňky o velikosti 10 aB. Obrázek také ukazuje, že už při velikosti buňky 5 aB, tedy 

přibližně 2,4násobku délky vazby (dvojnásobek je nezbytným minimem), jsou výsledky zís-

kané bez korekce či s korekcí MP poměrně blízké zkonvergované hodnotě. Izolace typu MT 

naopak při této velikosti vede na naprosto nerealistickou délku vazby, když během výpočtu 

v tomto případě vzdálenost atomů vzrostla až na hodnotu činící přesně polovinu rozměru 

buňky. S ohledem na tyto skutečnosti tedy korekce podle Martyny a Tuckermana není dále 

v práci využita a pro výpočty energií izolovaných molekul je volena krychlová simulační 

buňka s hranou délky 15 aB a korekcí celkové energie podle Makova a Payna. 

Vliv parametru U na charakteristiky feromagnetických krystalů Ho a HoN 

V této sekci je prozkoumán vliv velikosti energetického parametru U v metodě DFT+U 

na energii základního stavu, objemový modul tuhosti, mřížkovou konstantu a hustotu 

elektronových stavů jednak feromagnetického kovového holmia, a jednak nitridu holmia 

s feromagnetickým uspořádáním kovových atomů. Výpočty jsou provedeny s nespárovanými 

elektronovými spiny a výměnným a korelačním funkcionálem GGA. Atomová jádra a vnitřní 



29 

elektronové slupky jsou popsány „norm-conserving“ pseudopotenciálem v případě holmia 

a ultraměkkým pseudopotenciálem v případě dusíku. Kohnovy–Shamovy rovnice jsou rozvi-

nuty v bázi rovinných vln s několika různými cut-offy vlnové funkce (Ecut = 60, 70 a 80 Ry) 

i elektronové hustoty (ρcut = 360 a 560 Ry). Hubbardovské U je použito na orbitaly 4f atomů 

Ho (použitý program QUANTUM ESPRESSO 5.4.0 umožňuje volbu orbitalu pro každý prvek 

změnit editací zdrojového kódu a překompilováním, od verze 7.1 je tato volba možná přímo 

ve vstupním souboru výpočtu). Hodnota U se mění od 0 do 10 eV pro Ho a od 0 do 22 eV 

pro HoN (zde je interval rozšířen za účelem potvrzení pozorovaných trendů). Obsazenost 

stavů blízkých Fermiho mezi je rozmazána podle Marzariho a Vanderbilta s šířkovým para-

metrem 0,1 eV. Celkový počet elektronových stavů je roven výchozí hodnotě 1,20násobku 

počtu obsazených stavů. Pro kovové holmium je simulační buňka tvořena dvouatomovou 

primitivní buňkou hexagonální těsně uspořádané struktury s pevným poměrem mřížkových 

parametrů c/a = 1,570 [ 67]. Pro nitrid holmia je simulační buňka tvořena osmiatomovou 

konvenční buňkou kubické plošně centrované struktury. Obě buňky jsou vzorkovány mřížkou 

12 × 12 × 12 k-pointů podle Monkhorsta a Packa. Mřížkový parametr a se mění od 90 

do 110 % přibližné rovnovážné hodnoty, čímž vzniká až 21bodová křivka zachytávající 

závislost energie na objemu, následně využitá k fitování Birchovy–Murnaghanovy stavové 

rovnice a zisku rovnovážného objemu V0 (a mřížkového parametru a0), objemového modulu 

tuhosti B0 a energie základního stavu E0. 

Magnetizace je charakterizována průměrem absolutních magnetizací simulační buňky 

přes všechny použité objemy. Absolutní magnetizací zde rozumíme prostorový integrál 

z absolutních hodnot lokálních magnetizací. Sama absolutní magnetizace se obvykle mono-

tónně mění s objemem, ale průměr leží blízko absolutní magnetizace buňky s rovnovážným 

objemem, proto je průměr užit jako odhad rovnovážné hodnoty magnetizace. Průměrování 

také účinně odstraní případný statistický šum. 

Obrázek 7 zobrazuje závislosti energie a neprůměrované magnetizace na objemu 

pro feromagnetické holmium tak, jak byly získány výpočty s Ecut = 70 Ry, ρcut = 560 Ry 

a hubbardovským U měněným od 0 do 10 eV. Hodnota U = 10–8 eV je použita pro případné 

podchycení technických rozdílů mezi výpočty bez korekce a s ní, ale toto podezření je vyvrá-

ceno překryvem křivek pro 0 a 10–8 eV. V grafech nejsou zobrazeny body odpovídající 

nezkonvergovaným self-konzistentním optimalizacím vlnové funkce, stejně jako body, jejichž 

výpočty zkonvergovaly k nekvalitním lokálním energetickým minimům, a tedy nezapadají 

do hladkých závislostí, tj. například do závislosti birchovsko-murnaghanovské v případě 

energie. Je možno si všimnout, že počet těchto vyřazených bodů je zde vyšší pro výpočty 
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s U > 4 eV. Energie základního stavu E0 znatelně roste s rostoucím U. Monotónní trend růstu 

magnetizace s objemem nastává pouze v případech U = 0 a U > 2 eV, pro střední hodnoty U 

je objemová závislost magnetizace konkávní; pokles magnetizace při vyšších objemech může 

mít vliv na energetické křivky v tom smyslu, že jejich velkoobjemové části jsou spíše lineární 

než birchovsko-murnaghanovské, což ale kvalitu fitu znatelně nezhoršuje, naopak křivky 

získané s U ≈ 2 eV jsou fitovatelné nejsnáze. 
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Obr. 7: Závislosti (a) energie a (b) magnetizace na objemu pro feromagnetické holmium, 
získané s Ecut = 70 Ry, ρcut = 560 Ry a různými hodnotami U (viz legendu). 

Obrázek 8 ukazuje krystalové charakteristiky feromagnetického holmia zprůměrované 

přes šestici výpočtů s různými Ecut a ρcut jako funkce použitého parametru U. Všechny 

hodnoty energetických cut-offů jsou dostatečně vysoké a mohou vést na smysluplné a vzá-

jemně podobné výsledky, jejichž průměrování tedy pouze potlačí statistický šum; hustotní 

cut-off ρcut > 4Ecut je pro výpočet využívající pouze „norm-conserving“ pseudopotenciál 

dokonce nadbytečně vysoký. Navzdory těmto skutečnostem vede použití ρcut = 560 Ry syste-

maticky na závislosti energie na objemu, jež se snáze fitují (mají vyšší počet použitelných 

datových bodů), jakož i na mírně vyšší B0 (asi o 2 GPa) a nižší a0 (asi o 0,01 Å) než použití 
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ρcut = 360 Ry (jehož výsledky nejsou v obrázcích 7 a 8 přímo uvedeny). Obrázky 8(a) a 8(b) 

odhalují rostoucí trend B0 s růstem U a konvexní závislost a0 (jehož hodnota je trvale blízko 

experimentálním 3,578 Å [ 67]). Obrázky 8(c) a 8(f) potvrzují trendy energie a počtu 

použitelných datových bodů zmíněné v minulém odstavci. Obrázek 8(e) v souladu s obrázkem 

7(b) ukazuje rostoucí trend magnetizace vzhledem k U a její nasycení pro U > 2 eV. 
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Obr. 8: Krystalové charakteristiky feromagnetického holmia: (a) objemový modul tuhosti, (b) mřížková 
konstanta, (c) energie základního stavu při rovnovážném objemu porovnaná s případem U = 0, (d) tlaková 

derivace objemového modulu tuhosti, (e) absolutní magnetizace zprůměrovaná přes použité objemy a (f) počet 
datových bodů závislosti energie na objemu použitých pro fitování Birchovy–Murnaghanovy rovnice. Jsou 
zobrazeny průměrné hodnoty z výpočtů s proměnnými Ecut a ρcut a chybové úsečky znázorňují standardní 

směrodatnou chybu tohoto průměru. 

Obrázek 9 zobrazuje hustotu elektronových stavů (density of states, DOS) feromagne-

tického holmia, získanou se třemi vybranými velikostmi U. Všechny tři vedou na magnetizaci 

blízkou 4 μB na atom Ho, což odpovídá elektronové konfiguraci Ho v objemovém materiálu 

4f7/2
74f5/2

3. Zatímco obsazenost Fermiho meze (EF) je pro všechny velikosti U nenulová 

pro oba spiny (charakteristika kovu), vrcholy v hustotách stavů odpovídající obsazeným 

(E < EF) a neobsazeným (E > EF) pásům se podle očekávání s rostoucí hodnotou parametru U 

vzájemně vzdalují. 
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Obrázek 10 ukazuje závislosti energie a neprůměrované magnetizace na objemu 

pro nitrid holmia s feromagneticky uspořádanými atomy Ho tak, jak byly získány výpočty 

s Ecut = 70 Ry, ρcut = 560 Ry a hubbardovským U měněným od 0 do 22 eV. Neúspěšně 

zkonvergované datové body nejsou zobrazeny. Počet těchto vyřazených bodů dále klesá při 

růstu U nad 10 eV (nezobrazeno graficky). 
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Obr. 10: Závislosti (a) energie a (b) magnetizace na objemu pro feromagnetický nitrid holmia, 
získané s Ecut = 70 Ry, ρcut = 560 Ry a různými hodnotami U (viz legendu). 
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Na obrázku 11 je vidět, že charakteristiky B0, a0, E0 i magnetizace HoN rostou mono-

tónně s rostoucím U. Tyto veličiny také mírně závisejí na volbě ρcut, podobně jako v případě 

kovového holmia: zvýšení ρcut z 360 na 560 Ry snižuje a0 o 0,005 Å a zvyšuje B0 asi o 3 GPa. 

Zvolený pseudopotenciál, popřípadě zejména výměnný a korelační funkcionál, mírně 

přeceňují mřížkovou konstantu, když nejnižší hodnota (získaná s U = 0) je 4,98 Å (v souladu 

s výpočtem [ 60], ač již bylo dosaženo i nižších teoretických hodnot [ 56]), zatímco experimen-

tální mřížková konstanta je 4,87 Å [ 62, 63, 70]. Objemový modul tuhosti HoN je v literatuře 

značně rozkolísaný, a tak nelze B0 využít jako indikátor spolehlivosti výpočetní metodiky. 
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Obr. 11: Krystalové charakteristiky feromagnetického nitridu holmia: (a) objemový modul tuhosti, (b) mřížková 
konstanta, (c) energie základního stavu při rovnovážném objemu porovnaná s případem U = 0, (d) tlaková 

derivace objemového modulu tuhosti, (e) absolutní magnetizace zprůměrovaná přes použité objemy a (f) počet 
datových bodů závislosti energie na objemu použitých pro fitování Birchovy–Murnaghanovy rovnice. Jsou 
zobrazeny průměrné hodnoty z výpočtů s proměnnými Ecut a ρcut a chybové úsečky znázorňují standardní 

směrodatnou chybu tohoto průměru. 
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Obrázek 12 zobrazuje hustotu elektronových stavů nitridu holmia s feromagneticky 

uspořádanými atomy Ho pro tři vybrané hodnoty parametru U. Tak jako v případě kovového 

holmia je i zde magnetizace blízká 4 μB na atom Ho. Zatímco při U = 0 je Fermiho mez 

částečně obsazena elektrony s minoritními spiny, pročež lze HoN označit za „half-metal“ (což 

už bylo v minulosti zjištěno [ 56]), rostoucí U vede na vzájemné vzdálení obsazených a neob-

sazených elektronových pásů a otevření zakázaného pásu pro oba spiny. Vrcholy hustoty 

stavů pocházející z dusíkových orbitalů 2s a 2p svou pozici při změně parametru U nemění; 

obrázek potvrzuje, že korekce se týká pouze holmiových orbitalů 4f. 
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Obr. 12: Hustota elektronových stavů (DOS) feromagnetického nitridu holmia, vypočítaná se třemi hodnotami 
parametru U. Kladné hustoty popisují majoritní spin, záporné minoritní spin. Čárkovaná úsečka označuje 

Fermiho mez. Vnořený panel zobrazuje detail okolí Fermiho meze pro U = 0. 

V této sekci byl vyšetřen vliv velikosti parametru U na vybrané vlastnosti feromagnetic-

kých Ho a HoN. Možnost využití získaných poznatků pro určení realistického U je ale 

omezená vzhledem k systematické chybě ve výpočtu mřížkové konstanty a nedostupnosti 

spolehlivé hodnoty objemového modulu tuhosti. Formovací energie HoN vzhledem ke kovo-

vému Ho a plynnému N2, určená zde jako ‒1,16 eV/at. pro U = 0, rovněž nemůže být využita 

k určení správné hodnoty U, protože energie základních stavů Ho i HoN rostou s U navzájem 

podobně (obr. 8(c) a 11(c)), čili formovací energie HoN roste poloviční rychlostí, neboť při 

výpočtu formovací energie se od E0(HoN) odečítá ½E0(Ho). Je naopak nutno najít správné 

hodnoty U pro každý materiál nezávisle na sobě a výsledné energie pak pro výpočet využít. 

K nalezení parametru U tedy může posloužit například výše zmíněný výpočet pomocí 

perturbační teorie funkcionálu hustoty. 
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II Cíle práce 

Předkládaná práce pomocí počítačových simulací na úrovni kvantové mechaniky modeluje 

pevné látky a simuluje některé procesy při jejich vzniku. Kromě optimalizace metodiky těchto 

výpočtů je jedním z jejích úkolů podpora experimentální přípravy tenkovrstvých materiálů, 

která paralelně probíhala na pracovišti, kde práce vznikla. Tím je do značné míry dána 

množina materiálů, jejichž vlastnosti jsou v práci předpovídány či vysvětlovány. 

Byly stanoveny následující konkrétní cíle disertační práce: 

1. Prozkoumat fázovou stabilitu a mechanické vlastnosti krystalických binárních

a ternárních nitridů prvků z různých skupin raných přechodových kovů (HfxM1–xN, kde

M = Y, Ho, Ta, Mo; x = 0,00, 0,25, 0,50, 0,75, 1,00). Vyšetřit případnou závislost

formovací energie ternárních nitridů na geometrické optimalizaci atomové struktury

a na rozložení atomů jednotlivých kovových prvků.

2. Pomocí modelů krystalických nitridů MN a amorfních nitridů Hf–M–Si–B–C–N vyšetřit

vliv volby přechodového kovu M z různých skupin periodické tabulky na mechanické

vlastnosti, vazebné statistiky a elektronové struktury Hf–M–Si–B–C–N o složeních

založených na existujících experimentálně připravených tenkých vrstvách. Pro případ

M = Y prozkoumat vliv množství dusíku na vlastnosti Hf–M–Si–B–C–N.

3. Nalézt vhodnou metodu určení vybraných charakteristik pro magnetické materiály jako

HoN a určit upřednostňovanou spinovou strukturu HoN, reprodukující experimentálně

změřenou velikost jeho magnetického momentu. Vyšetřit vliv magnetického momentu

na studované charakteristiky.

4. Vypočítat elektronovou strukturu nitridu Ta2N3 a oxynitridu Ta2N2O s bixbyitovou

kubickou krystalickou strukturou. Vysvětlit naměřené elektrické a optické vlastnosti

Ta2N2O jako teplotní závislost elektrické vodivosti či spektrální závislost optického

extinkčního koeficientu, zejména pak existenci, popřípadě šířku zakázaných pásů.

5. Pomocí modelu krystalického multikomponentního diboridu Ti0,25Zr0,25Hf0,25Ta0,25B2

s vhodným prostorovým rozložením atomů jednotlivých kovů prozkoumat vliv

koncentrace (0–50 %) a rozložení vakancí a uhlíkových substitucí na bórových pozicích

na materiálové vlastnosti, jako jsou termodynamická stabilita, objem na atom,

elektronová struktura a mechanické vlastnosti.
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III  Výsledky a diskuse 

Výsledky jsou předloženy ve formě čtyř článků publikovaných v impaktovaných 

mezinárodních časopisech (části III A – III D) a jednoho rukopisu článku, předloženého 

k posouzení k publikaci v impaktovaném mezinárodním časopise (část III E). Tyto 

chronologicky uvedené texty shrnují nejzásadnější výsledky získané od září 2018 během 

mého doktorského studia na katedře fyziky Fakulty aplikovaných věd Západočeské univerzity 

v Plzni a pokrývají všechny zmíněné cíle práce (v částech III A, B, C, D, E jsou postupně 

řešeny cíle 4, 1+2+3, 5, 2, 3). 

Provedl jsem naprostou většinu publikovaných výpočtů ab initio. V části III A jsem 

vypočítal hustotu elektronových stavů Ta2N3 a Ta2N2O pomocí programu PWscf. V části 

III B jsem připravil, provedl a zpracoval veškeré počítačové výpočty týkající se krystalických 

MN a HfxM1–xN i amorfních Hf(–M)–Si–B–C–N, změřil rezistivitu několika tenkovrstvých 

vzorků a analyzoval teoretické i dostupné experimentální výsledky. V části III C jsem se 

podílel na návrhu tématu, přípravě všech simulačních buněk Ti0,25Zr0,25Hf0,25Ta0,25B2–x(Cx) 

a výpočtu formovacích energií a vypočítal jsem mechanické a elektronické vlastnosti. V části 

III D jsem vypočítal vazebné statistiky a hustotu elektronových stavů pro oba teoreticky 

zkoumané materiály Hf–Y–Si–B–C–N. V části III E jsem navrhl téma magnetických 

vlastností HoN a provedl veškeré výpočty. 

V částech III B, III E a zčásti III C jsem napsal první verze textů a nakreslil obrázky, 

v částech III A a zčásti III D jsem napsal sekce příslušné teoretickým výpočtům. Ve všech 

textech jsem se podílel na následných korekcích a tvorbě konečných verzí. 
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ABSTRACT

High-power impulse magnetron sputtering of a Ta target in precisely controlled ArþO2þN2 gas mixtures was used to prepare amorphous
N-rich tantalum oxynitride (Ta–O–N) films with a finely varied elemental composition. Postdeposition annealing of the films at 900 �C for
5 min in vacuum led to their crystallization without any significant change in the elemental composition. The authors show that this
approach allows preparation of a Ta–O–N film with a dominant Ta2N2O phase of the bixbyite structure. As far as the authors know, this
phase has been neither experimentally nor theoretically reported yet. The film exhibits semiconducting properties characterized by two
electrical (indirect or selection-rule forbidden) bandgaps of about 0.2 and 1.0 eV and one optical (direct and selection-rule allowed)
bandgap of 2.0 eV (suitable for visible-light absorption up to 620 nm). This observation is in good agreement with the carried out ab initio
calculations and the experimental data obtained by soft and hard X-ray photoelectron spectroscopy. Furthermore, the optical bandgap is
appropriately positioned with respect to the redox potentials for water splitting, which makes this material an interesting candidate for this
application.

Published under license by AVS. https://doi.org/10.1116/6.0000066

I. INTRODUCTION

Binary films from the Ta–N system have interesting properties
including high hardness,1,2 wear3 and corrosion4 resistance, or pho-
tocatalytic activity.5,6 The Ta–N system is quite complex mainly
due to the occurrence of various metastable phases.7–9 Among
them, there is also a rare one that was first prepared using a CVD
technique by Ganin et al.10 The authors characterized this phase as
a Ta2N3 compound with a bixbyite structure of the Ia3 space
group (let us denote this phase as b-Ta2N3 from now on). This
phase was also later prepared by Salamon et al.11 using magnetron
sputtering followed by postdeposition annealing at 450 �C in
vacuum. The authors found that the b-Ta2N3 films were electrically
conductive. This observation was also supported by their ab initio
calculations showing that the Fermi level is positioned in the

conduction band. The calculations further predicted an optical
bandgap of about 2 eV. Upon annealing above 850 �C in vacuum,
the films transformed into the NaCl-type δ-TaN phase.

Adding oxygen into the Ta–N system provides a possibility to
prepare Ta–O–N films that have been intensively studied in the last
few years due to their promising mechanical,12,13 electrical,14–16

optical,17–19 antibacterial,20 and especially photocatalytic
properties.21–23 By far, the most studied phase in the Ta–O–N system
is the monoclinic β-TaON.24 Some of the less known phases include
the monoclinic γ-TaON,25 the tetragonal δ-TaON,26 and the hexago-
nal α-TaON.27 The hexagonal one has, however, been refuted on the
basis of quantum-chemical calculations.28

High-power impulse magnetron sputtering (HiPIMS) is a
modern physical vapor deposition technique utilizing a very high
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discharge power density that is delivered to the target in short
pulses (50–200 μs) at a relatively low pulse repetition frequency
(50–1000 Hz) in order to avoid target overheating.29,30 The main
benefit of this technique is an enhanced dissociation and/or ioniza-
tion of gas and target species. Recently, it has been demonstrated
in our laboratories that controlled HiPIMS is a suitable technique
for preparation of various oxynitride films with a continuously
varying concentration ratio of N and O atoms and thus their
properties.31–33

The present work follows up on our previous study33 focusing
on Ta–O–N films (prepared by HiPIMS) with continuously
varying composition from tantalum oxide (Ta2O5) to tantalum
nitride (TaN) and particularly on the annealed film with the mono-
clinic β-TaON phase. In the present work, our main focus is on
preparation of N-rich Ta–O–N films, i.e., with a prevalent nitrogen
content, by the same deposition technique. After postdeposition
annealing, we identify a crystalline Ta2N2O phase with the bixbyite
structure in a particular film (let us denote this phase as b-Ta2N2O
from now on). As far as we know, this phase has been neither
experimentally nor theoretically reported yet. Therefore, we pay
great attention to optical and electrical properties of the film with
the dominant b-Ta2N2O phase and its electronic structure in view
of potential applications for water splitting.

II. EXPERIMENTAL AND METHODOLOGY

A. Film preparation

The Ta–O–N films were deposited using the same deposition
system as described in Ref. 33. The base pressure before each depo-
sition was lower than 5� 10�5 Pa. Ar was introduced into the
chamber at a flow rate of 50 sccm. The pumping speed of the tur-
bomolecular pump was adjusted using a throttle valve to attain an
Ar partial pressure of 1:000 Pa. Subsequently, a mixture of N2 and
O2 was admitted [via individual mass-flow controllers (MFCs)] at
corresponding flow rates, fN2 and fO2, into the chamber. Values
of fN2 and fO2 were regulated using MFCs controlled by a PID
unit (647C, MKS Instruments) in order to keep the total pressure
during the reactive deposition constant at 1:095 Pa for all deposi-
tions, while the preset nitrogen fraction in the total reactive gas
flow, fN2 ¼ fN2=(fO2 þ fN2), was set to a constant value from a
narrow range 95%–100% for a given deposition.

The magnetron (HVM Plasma Ltd.) was driven by a high-
power pulsed direct-current power supply (HMP 2/1, Hüttinger
Elektronik). The negative-voltage pulse duration, tON, and the pulse
repetition frequency, fr, were kept constant at 50 μs and 170Hz,
respectively. The corresponding duty cycle, tON=T , was 0:85%,
where the pulse period T ¼ 1=fr.

The waveforms of the target voltage, UT(t), and discharge
target current, Id(t), were recorded by a digital oscilloscope
(PicoScope 6403C, Pico Technology) using voltage (TT-HV 150,
Testec) and current (CT-E0.5-B, Bergoz) probes. The average dis-
charge target power density in a pulse was evaluated as

Pda ¼ 1
tONAT

ðtON
0

UT(t) Id(t) dt, (1)

where AT stands for the total target area (�20 cm2 in our case).

The average discharge target power density in a period, Pd, was
evaluated accordingly as

Pd ¼ 1
TAT

ðT
0
UT(t) Id(t) dt: (2)

In this work, Pda and Pd values were kept constant at 1000W=cm2

and 10W=cm2, respectively.
The films were deposited onto polished and ultrasonically pre-

cleaned Si(100) or fused-silica (for measurements of electrical
properties) substrates. The deposition time was 50min. The film
thickness was measured by profilometry (DEKTAK 8 Stylus
Profiler, Veeco) at the film edge created by using a removable thin
silicon mask on the substrate during the deposition. The deposition
rate was 7:5 nm=min at fN2 ¼ 95% and gradually decreased down
to 4:6 nm=min at fN2 ¼ 100%.

B. Film annealing

The as-deposited films were annealed at temperatures of 800,
900, 1000, or 1100 �C for 5 or 10 min in a stainless-steel vacuum
furnace of a rapid thermal processor (AS-One 100 RTP,
Annealsys); heating and cooling were carried out at the same rate
of 30 �C=min. The base pressure in the furnace prior to each
annealing process was 1� 10�3 Pa.

C. Film characterization and ab initio calculations

1. Elemental composition, microstructure, and
crystal structure

The elemental composition was determined by wavelength
dispersive spectroscopy (MagnaRay, Thermo Scientific) performed
in a scanning electron microscope (SU-70, Hitachi) using a primary
electron energy of 10 kV. The same instrument was used to obtain
cross-sectional and top-view images of the films.

X-ray diffraction (XRD) measurements were carried out at
room temperature using a diffractometer (Xpert PRO, PANalytical)
in the Bragg–Brentano configuration with CuKα (40 kV, 40 mA)
radiation. To avoid a strong reflection from the Si(100) substrate, a
slightly asymmetrical diffraction geometry with an ω-offset of 1:5�

was used.

2. Optical properties

The refractive index, n, and extinction coefficient, k, were deter-
mined by a variable angle spectroscopic ellipsometry instrument
(J.A. Woollam Co., Inc.). The measurements were performed using
angles of incidence of 65�, 70�, and 75� in reflection. The optical
data were fitted for wavelength, λ, in the range of 300–2000 nm using
the WVASE software. The optical model consisted of a Si substrate, a
Ta–O–N layer, and a surface roughness layer. The Ta–O–N layer was
represented by a sum of the Cody–Lorentz oscillator (described, e.g.,
in our previous work33) and the Drude oscillator.

3. Electrical properties

The electrical resistivity and the Hall coefficient of the films
prepared on 8� 8 mm2 fused-silica substrates were measured in
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the Van der Pauw configuration using a Hall measurement system
(MMR Technologies). The measurements were carried out at a
controlled temperature of the sample in the range of 90–725 K
under vacuum (to prevent oxidation of the films). Gold contacts
were sputter-deposited onto the corners of the square sample prior
to the measurement to avoid nonohmic contacts between the film
and the spring-loaded probe tips.

4. Electronic structure

The electronic structure of the investigated materials was cal-
culated using a density-functional theory as implemented in the
plane-wave self-consistent field (PWscf) code34,35 of the Quantum
ESPRESSO software package and also using the density-functional
theory taking into account fully relativistic Green functions
as implemented in the spin polarized relativistic Korringa–
Kohn–Rostoker (SPR-KKR) code36,37 of the Munich SPR-KKR
band structure software package.

In the case of the PWscf calculations, atom cores and inner
electron shells were represented by Vanderbilt-type pseudopoten-
tials,38 and the Kohn–Sham equations for the valence electrons were
expanded in a basis of plane waves with wavefunctions and density
energy cutoffs of 30 Ry and 240 Ry, respectively. The exchange and
correlation term was treated using the Perdew–Burke–Ernzerhof
functional.39 The cubic periodic simulation cell of the b-Ta2N3 had a
lattice constant, a ¼ 9:8205 Å (selected based on Ref. 10) and con-
sisted of 32 Ta and 48N atoms in the bixbyite structure.40 The cubic
periodic simulation cell of the b-Ta2N2O had an experimentally
(by XRD) determined a ¼ 9:7744 Å and consisted of 32 Ta, 32 N,
and 16O atoms with O atoms regularly occupying one third of the
anion positions, chosen as the lowest-energy set of three tested
ones. For both materials, also, slightly higher and lower lattice
constants were tested to confirm that the chosen ones correspond
to energetic minima. The Brillouin zone was sampled with a
4� 4� 4 Monkhorst–Pack k-point grid. After a full geometrical
relaxation, the electronic density of states (EDOS), both total and
projected onto individual orbitals, was calculated.

In the case of the SPR-KKR calculations, the oxygen atoms
were considered as randomly distributed at the nitrogen positions
in the lattice of the b-Ta2N2O by utilizing coherent potential,
atomic sphere, and local density approximations. The cubic simu-
lated cell of the b-Ta2N2O had the same value of a as in the case of
PWscf calculations and consisted of 16 Ta atoms, 24 atomic posi-
tions of which 67% are occupied by nitrogen atoms and 33% by
oxygen atoms, and 24 vacuum atoms.

X-ray photoelectron spectroscopy (XPS) was carried out at the
I09 Diamond light source beamline equipped with a high-energy
electron analyzer. The measurements were done using soft and
hard X rays with a photon energy of 800 eV (an experimental reso-
lution of 200 meV) and 3000 eV (an experimental resolution of
300 meV), respectively. The obtained spectra were normalized on
the same number of counts, and the Fermi level was aligned to 0 of
the energy scale at the Fermi edge at room temperature.

5. Bandgap position

The bandgap position of the selected film was determined by
ultraviolet photoemission spectroscopy (UPS) performed in a UHV

apparatus (ESCA 2SR, Scienta-Omicron) following the methodol-
ogy described in detail in Ref. 41. UPS spectra were taken with He
I (21.2 eV) UV light and recorded with a constant pass energy of
2.0 eV. The film was biased to �10 V during each measurement in
order to measure the secondary electron cutoff. The film was
cleaned for 15 min prior to the measurement using an ion beam of
Ar clusters consisting of 1000 atoms. The energy of clusters and the
sputtering current were set to 10 keV and 9 nA, respectively.

The obtained UPS spectrum of the film was first referenced to
the Fermi edge, EF, of a circular gold area with a diameter of 2 mm,
which was ex situ sputter-deposited onto the film. Upon the determi-
nation of the cutoff of the UPS spectrum of the film, the correspond-
ing energy position of the vacuum level, Evac, was obtained by taking
into account the energy of the used UV photons (21.2 eV).

III. RESULTS AND DISCUSSION

In this section, we first present the elemental composition of
the prepared Ta–O–N films (Fig. 1) and the structure of the films
after their annealing at 900 �C in vacuum (Fig. 2). Based on these
results, we further focus our investigation on the properties of the
film with the dominant b-Ta2N2O phase. We study the morphol-
ogy of the film (Fig. 3), the temperature stability of the crystal
structure (Fig. 4), optical (Fig. 5) and electrical (Fig. 6) properties
of the film, and the electronic structure of the film determined by
ab initio calculations (Fig. 7) and XPS (Fig. 8). Finally, we elaborate
on a possible application of the film for photocatalytic water split-
ting, which also includes discussion of the bandgap position of the
film with respect to the corresponding redox potentials (Fig. 9).

A. Elemental composition of Ta–O–N films

The used deposition technique allowed us to very finely
control the elemental composition of the as-deposited Ta–O–N
films [see Fig. 1(a)]. The nitrogen fraction in the total reactive gas
flow, fN2 , was precisely varied (with a minimum step of only 0.5 %)
in the range of 95.0%–100.0%. Its increasing value leads to a
gradual (nearly linear) substitution of O atoms by N atoms at a
concurrent slight increase in the content of Ta atoms in the films.
This corresponds to a gradual change in the elemental composition
of the films from Ta37O23N40 to Ta44O7N50 with a typical variation
step for the individual elements in the range of 1–3 at. %. Let us
mention that the content of oxygen of 7 at. % at fN2 ¼ 100% is a
consequence of a release of oxygen from the chamber walls during
the deposition due to preceding depositions in an oxygen contain-
ing atmosphere.

The annealing of the prepared films at 900 �C for 5 min in a
vacuum furnace (a base pressure of 1� 10�3 Pa) practically did not
affect their elemental composition as can be seen by comparing
Figs. 1(a) and 1(b). The small variation in the values is within the
error of the analysis used.

B. Crystal structure of Ta–O–N films

All the as-deposited Ta–O–N films were X-ray amorphous
except for the film prepared at fN2 ¼ 100:0%, which possessed a
single nanocrystalline cubic TaN structure. The amorphous struc-
ture of the films was retained up to a temperature of 800 �C upon
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their annealing in vacuum. Note that the corresponding XRD data
showing the temperature evolution of the structures are not pre-
sented here except for the film prepared at fN2 ¼ 97:0% (Fig. 4).
This film will be discussed in more detail below.

XRD patterns presented in Fig. 2 show that all the Ta–O–N
films are crystalline after their annealing at 900 �C in vacuum. The
films prepared at fN2 in the range of 95.0%–96.5% exhibit a mixture
of two phases, monoclinic β-TaON (PDF Card No. 01-083-4964)
and bixbyite-Ta–O–N (b-Ta–O–N). The b-Ta–O–N phase was
identified based on the work of Ganin et al.10 Here, we intention-
ally do not specify the elemental composition in the notation of
the b-Ta–O–N phase since the elemental composition discussed in
Sec. III A corresponds to a mixture of two phases. This is, however,
not the case for the film prepared at fN2 ¼ 97:0% because the
annealing of this film leads to crystallization of a dominant bixbyite
phase (with a lattice constant, a ¼ 9:7744 Å). Therefore, in this
case, we denote the phase as b-Ta2N2O based on the elemental
composition of the film (i.e., 40% Ta, 40%N, and 20%O, as seen in

Fig. 1). Annealing of the film prepared at fN2 ¼ 98:0% leads to
crystallization of the cubic TaN phase (c-TaN, PDF Card No.
04-007-1969) along with the b-Ta–O–N phase. For fN2 ¼ 100%,
the film retains its single nanocrystalline cubic TaN structure
without any pronounced changes after the annealing.

C. Bixbyite-Ta2N2O film

1. Microstructure

Despite the very high annealing temperature, the images pre-
sented in Fig. 3 indicate a crack-free surface with barely observable
grains and a densified volume of the b-Ta2N2O film.

2. Temperature stability of the crystal structure

Figure 4(a) shows XRD patterns of four samples (from one
batch) of the film prepared at fN2 ¼ 97:0% and each annealed at a
different temperature in the range of 800–1100 �C for 5 min in
vacuum. It is obvious that the film is amorphous up to 800 �C and
crystallizes into the dominant b-Ta2N2O phase between 800 and

FIG. 1. Elemental composition of the Ta–O–N films after deposition (a) and
after their annealing at 900 �C for 5 min in a vacuum furnace (b). The
as-deposited films were prepared at various nitrogen fractions in the total reac-
tive gas flow, fN2 .

FIG. 2. XRD patterns taken from the Ta–O–N films deposited at various nitro-
gen fractions in the total reactive gas flow, fN2 , and subsequently annealed at
900 �C in a vacuum furnace. The patterns were recorded at room temperature.
The identified phases of monoclinic β-TaON, cubic bixbyite-Ta–O–N (b-Ta–O–N),
cubic bixbyite-Ta2N2O (b-Ta2N2O), and cubic TaN (c-TaN) are indicated by trian-
gles, empty circles, full circles, and diamonds, respectively.
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900 �C. A further rise in the temperature up to 1000 �C destabilizes
the bixbyite structure and leads to its gradual decomposition into
c-TaN and β-TaON phases with increasing temperature. The domi-
nant phase in the film after annealing to 1100 �C is c-TaN.

Figure 4(b) shows XRD patterns of one sample of the film
prepared at fN2 ¼ 97:0% annealed during two successive annealing
cycles at 900 �C for 5 and 10 min in vacuum. Since both patterns
are practically identical, we suppose that the b-Ta2N2O film is fully
crystalline (i.e., without any residual amorphous phase in the film)
already upon 5min of the annealing.

3. Optical properties

The b-Ta2N2O film was semitransparent with an optical
bandgap width, Eg, of 2.0 eV, as measured by spectroscopic ellips-
ometry. The corresponding dispersion curves of n and k (Fig. 5)
are consistent with the aforementioned optical gap: there is a
strong interband absorption (as seen from the dispersion of k ) and
nonmonotonically changing n at λ , 620 nm and monotonically
decreasing n at λ . 620 nm. Furthermore, increasing k in the long-
wavelength range is a fingerprint of an absorption by free charge
carriers as further discussed below.

4. Electrical properties

From the Arrhenius plot of the electrical conductivity, σ, mea-
sured using the Hall measurement system, for the b-Ta2N2O film
(Fig. 6), one can see that the film exhibits semiconducting behavior
because σ increases with increasing temperature (controlled in the
range of 90–725 K).

In general, σ ¼ neμ, where n is the density of charge carriers,
e is the elementary charge, and μ is the mobility of charge carriers.
The temperature dependence of n for an intrinsic semiconductor
with a bandgap of Eg is given by

n/ T3=2e�Eg=2kT , (3)

FIG. 3. Top-view and cross-sectional images of the bixbyite-Ta2N2O
(b-Ta2N2O) film.

FIG. 4. XRD patterns taken from the Ta–O–N films prepared at a nitrogen frac-
tion in the total reactive gas flow, fN2 ¼ 97%, and subsequently annealed in a
vacuum furnace: four samples from one batch annealed at various temperatures
(800, 900, 1000, and 1100 �C) for 5 min in vacuum (a) and one sample
annealed during two successive annealing cycles at 900 �C for 5 and 10 min in
vacuum (b). The patterns were recorded at room temperature. The identified
phases of monoclinic β-TaON, cubic bixbyite-Ta–O–N (b-Ta–O–N), cubic
bixbyite-Ta2N2O (b-Ta2N2O), and cubic TaN (c-TaN) are indicated by triangles,
empty circles, full circles, and diamonds, respectively.

FIG. 5. Dispersion curves of refractive index, n, and extinction coefficient, k, for
the bixbyite-Ta2N2O (b-Ta2N2O) film.

ARTICLE avs.scitation.org/journal/jva

J. Vac. Sci. Technol. A 38(3) May/Jun 2020; doi: 10.1116/6.0000066 38, 033409-5

Published under license by AVS.

51 



where k is the Boltzmann constant. At high temperatures, μ/
T�3=2 due to dominant carrier scattering by acoustic phonons. One
can then write

σ(T)/ T3=2e�Eg=2kT T�3=2 ¼ e�Eg=2kT , (4)

which implies that the Eg value can be determined directly from
the linear region of the Arrhenius plot. At lower temperatures, the
determination of Eg may be more difficult since the charge scatter-
ing by ionized impurities [described by a different μ(T) function]
may become an important or an even dominant scattering mecha-
nism. In such a case, n(T) and μ(T) need to be measured together
with σ(T) as discussed in more detail in Ref. 42.

Unfortunately, the measured Hall coefficient for the
b-Ta2N2O film exhibited large fluctuations over consecutive mea-
surements. Hence, n(T) and μ(T) could not be reliably evaluated
separately. In this work, we thus assume that the relation μ/ T�3=2

is valid for T in the range of 180–725 K, where the Arrhenius plot
is characterized by two linear regions allowing us to determine Eg
values from linear fits of the plot. Based on this, we can say that
the b-Ta2N2O film is characterized by at least two electrical bandg-
aps of about 0.2 and 1.0 eV. Note that the temperature during the
Hall probe measurements was not sufficiently high to observe the
aforementioned optical bandgap of 2.0 eV.

The large difference of the electrical and optical bandgaps
indicates that the former may be indirect ones or may have optical
transitions forbidden by selection rules as discussed in Sec. III C 5,
while the latter may be a direct one and allowed by the selection
rules. The indirect or optically forbidden gap is narrow enough for
thermal excitations across it, giving rise to a considerable concen-
tration of free carriers (see the dispersion of k ).

5. Bixbyite-Ta2N2O vs bixbyite-Ta2N3 films

Magnetron sputtered nitride films typically exhibit some low
level of contamination by O atoms (a few at. %) owing to the fact
that O2 molecules are contained in the residual gas in the chamber
and also desorb from the chamber walls during the deposition.
As discussed in Sec. III A, the latter effect led to a certain oxygen
concentration also in our films prepared in a pure nitrogen atmo-
sphere. A similar effect was also responsible for a low contamina-
tion level (�2 at. %) of oxygen in the amorphous as-deposited
tantalum nitride films prepared by Salamon et al.11 Annealing of
these films in vacuum resulted not only in crystallization of the
b-Ta2N3 phase (at 425 �C) but also in an increase of oxygen con-
centration in the films up to 6 at. % (at 750 �C).

Comparing the above-presented properties of the b-Ta2N2O
film with those presented in Ref. 11 for the b-Ta2N3 film, we can
identify two important roles of the enhanced concentration of
oxygen (20 at. %) in our film. First, the crystallization temperature
is increased from 425 �C for the b-Ta2N3 film to a much higher
value of above 800 �C for the b-Ta2N2O film. This effect indicates a
slower diffusion of atoms in the b-Ta2N2O film at a given tempera-
ture, which can be most probably attributed to an increased atomic
density. This explanation is supported by a lower value of
a ¼ 9:7744 Å of the b-Ta2N2O film (see Sec. III B) as compared to
a ¼ 9:8205 Å of the b-Ta2N3 film.10 Second, the electrical proper-
ties change from conducting for the b-Ta2N3 film to semiconduct-
ing for the b-Ta2N2O film. To further understand this effect, the
electronic structure of both materials was calculated (Fig. 7), and
the electronic structure of the b-Ta2N2O film was also experimen-
tally measured (Fig. 8).

The electronic structure of the b-Ta2N3 and b-Ta2N2O mate-
rials was first calculated using a PWscf code. In agreement with
Ref. 11, the calculated EDOS for the b-Ta2N3 material [Fig. 7(a)]
indicates that the material exhibits a metallic character due to a
nonzero population at the Fermi level, EF. For energies below EF,
there is a region from about �2:1 to �0:3 eV where only a small
number of electronic states or even no states at all (from �1:9 to
�1:4 eV) are present. Due to the high nitrogen electronegativity,
the occupied states below this range have most of their weight on
N(p) orbitals [hybridized with Ta(d) orbitals], while the lowest
unoccupied states above EF have their weight mostly on Ta(d)
orbitals. Let us highlight that optical transitions between the Ta(d)
states below and above EF (having the same parity) are forbidden
by electric-dipole selection rules. Therefore, the most probable
optical excitations are expected between the N(p) states at around
�2:2 eV and the Ta(d) states just above EF. Despite the metallic
character of the material, a certain optical bandgap of about 2.2 eV
can thus also be identified from the electronic structure.

In the case of the b-Ta2N2O material, the electronic structure
for three different atomic configurations (with periodically substi-
tuted O for N atoms in the b-Ta2N3 lattice with a ¼ 9:7744 Å) was
investigated. The one leading to the lowest energy is considered in
this work [Fig. 7(b)]. Total EDOS for the valence band exhibits a
pronounced local minimum at EF, indicating a semiconducting
character of the material. The density of unoccupied Ta(d) states
above EF is significantly lower compared to the b-Ta2N3 material,
which is compensated by new occupied states whose weight is

FIG. 6. Arrhenius plot for the measured conductivity of the bixbyite-Ta2N2O
(b-Ta2N2O) film.
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mostly on Ta(d) orbitals inside the former bandgap. These states
are probably responsible for the two bandgaps of about 0.2 and
1.0 eV determined from the Arrhenius plot in Sec. III C 4. In this
case, the temperature-driven transitions between these emerged
Ta(d) states and unoccupied Ta(d) states are allowed. However,

optical transitions between these states are also forbidden similarly
as in the case of b-Ta2N3. In the case of b-Ta2N2O, one can thus
expect an optical bandgap of about 2.5 eV. This prediction is con-
sistent with an optical bandgap width of 2.0 eV measured by spec-
troscopic ellipsometry (discussed in Sec. III C 3).

In order to also consider a random substitution of O for N
atoms in the b-Ta2N3 lattice (which is not possible with the PWscf
code), calculations of the electronic structure taking into account
fully relativistic Green functions as implemented in the SPR-KKR
code were also carried out. The calculated EDOS [Fig. 7(c)] shows
that the SPR-KKR calculation leads to a similar electronic structure
as in the case of the PWscf, but with only a shoulder instead of a
minimum at EF. Let us mention that a similar electronic structure
would also be obtained with the PWscf code in a case where the
electronic structures obtained for the three investigated atomic con-
figurations were averaged instead of choosing the one with the
minimum energy.

The measured semiconducting electrical properties of the
b-Ta2N2O film (discussed in Sec. III C 4) indicate that there should
be a pronounced local minimum in the total EDOS at an EF level
typical for semiconductors. In addition, the annealing, as a slow
equilibrium process, probably helps O atoms to be periodically dis-
tributed in the material at energetically favorable positions rather
than to be at random positions. For these two reasons, we believe
that the electronic structure calculated using the PWscf code better
describes the real electronic properties of the b-Ta2N2O material.

In Fig. 8, we present patterns showing an experimentally mea-
sured electronic structure of the b-Ta2N2O film below EF obtained
using soft and hard XPS with photon energies of 800 and 3000 eV,
respectively. The higher photon energy substantially increases
(about five times) the bulk sensitivity of the measurement due to a
higher inelastic mean free path of the photoemitted electrons in the
material. Both patterns are very similar and are characterized by a
distinct peak corresponding to the valence band for energies from

FIG. 7. EDOS for the bixbyite-Ta2N3 (b-Ta2N3) (a) and the bixbyite-Ta2N2O
(b-Ta2N2O) (b) materials both calculated using the PWscf code and for the
bixbyite-Ta2N2O (b-Ta2N2O) material calculated using the SPR-KKR code (c).
The total EDOS (solid black line) is projected onto individual valence orbitals
(dashed and dotted lines). The Fermi level is at zero energy.

FIG. 8. XPS spectra for the bixbyite-Ta2N2O (b-Ta2N2O) film. Soft and hard
X rays with photon energies of 800 and 3000 eV, respectively, were used.
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�2 to �10 eV. In addition, the energy levels below EF (i.e., from 0
to �2 eV) predicted by the ab initio calculations are here observed
as well.

6. Potential applications for water splitting

Materials for a successful one-step overall photocatalytic
decomposition of H2O into H2 and O2 under visible light must
satisfy several principal requirements.23 Among these are (i) a suit-
able bandgap width for visible-light absorption, (ii) an appropriate
bandgap position with respect to redox potentials for water split-
ting, (iii) a sufficient lifetime of the photogenerated electron–hole
pairs (governed by their recombination) in the material allowing
charge transfer to the surface of the material where the water-
splitting reactions occur, and (iv) a suppressed photocorrosion of
the material.

As discussed in Sec. III C 3, the b-Ta2N2O film is character-
ized by an optical bandgap width of 2.0 eV. This facilitates visible-
light absorption for wavelengths up to 620 nm and thus efficient
utilization of a large fraction of the overall sunlight intensity for
production of electron–hole pairs in the material.

In order to determine the position of the optical bandgap, the
distance between EF of the b-Ta2N2O film and the vacuum level
was first determined using UPS as �4:34 eV; see Fig. 9(a).
An experimental determination of the position of the bottom level
of the conduction band, Ec, is difficult. In this work, we, therefore,
assume (based on the works of Matsumoto43 and Chun et al.41)
that Ec of the film is not more positive than 0.3 eV with respect to
EF, which is also in a good agreement with our ab initio calcula-
tions discussed in Sec. III C 5. In Fig. 9(b), we, therefore, take into
account the maximum possible difference, Ec � EF ¼ 0:3 eV.
Furthermore, due to a large error in the determination of the top
level of the valence band, Ev, from the UPS spectra, we present Ev
calculated as Ev ¼ Ec � Eg, where Eg was determined by the spec-
troscopic ellipsometry measurements (discussed in Sec. III C 3).

As one can see from Fig. 9(b), the bottom level of the conduc-
tion band and the top level of the valence band (both correspond-
ing to the optical bandgap) are above and below the redox
potentials for Hþ and O2 production, respectively. This indicates
that the b-Ta2N2O film exhibits a very promising position of the
optical bandgap with respect to the water-splitting application.

Let us here highlight that such a combination of the narrow
bandgap and its position is quite unique among the candidates for
the water-splitting application.44,45

The number, Δn, and the lifetime, τr, of the photoexcited
charge carriers are important characteristics for all photocatalytic
materials. In the case of the b-Ta2N2O film, τr requires special
attention because it may be influenced by thermally excited charge
carriers. As discussed in more detail in the Appendix, low- and
high-injection regimes can be distinguished when considering the
effect of thermally excited pairs. The regimes are separated by the
condition

ffiffiffiffiffi
E
Br

r
� n0

2
, (5)

where E is the photoexcitation rate, Br is the recombination rate
constant, and n0 is the equilibrium density of the thermally excited
electrons. In the low-injection regime, i.e., for

ffiffiffiffiffiffiffiffiffiffi
E=Br

p � n0=2, Δn
increases linearly with E and hence with the power of the exciting
light, whereas τr is independent of this power. Both Δn and τr are
inversely proportional to n0. In the high-injection regime, i.e., forffiffiffiffiffiffiffiffiffiffi

E=Br
p � n0=2, the growth of Δn slows down from linear to the
square root of the exciting-light power, and τr starts decaying as
the inverse square root of this power. The values of Δn and τr are,
however, independent of n0, which makes this regime more favor-
able with respect to the water-splitting application.

An investigation of the photocorrosion of the b-Ta2N2O film
is beyond the scope of this paper, but it is definitely an important
topic for a further work since generally oxynitride materials may be
thermodynamically unstable in an aqueous solution and thus oxi-
dized by the holes under illumination.46

IV. CONCLUSIONS

In this work, we investigated properties of crystalline N-rich
Ta–O–N films with a finely varied elemental composition. The
films were prepared by utilizing high-power impulse magnetron
sputtering of a Ta target in precisely controlled ArþO2þN2 gas
mixtures followed by postdeposition annealing at 900 �C for 5 min
in vacuum.

FIG. 9. Normalized UPS spectra for the
bixbyite-Ta2N2O (b-Ta2N2O) film and for
the gold area sputter-deposited onto the
film (a) and the bandgap position for the
bixbyite-Ta2N2O (b-Ta2N2O) film deter-
mined based on a combination of the
UPS and spectroscopic ellipsometry
results (b).
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We showed that the deposition at an optimum gas mixture
composition led to preparation of the Ta2N2O film exhibiting the
dominant bixbyite structure. As far as we know, this phase has
been neither experimentally nor theoretically reported yet. The film
was semitransparent with an optical bandgap width of 2.0 eV as
measured by spectroscopic ellipsometry. Measurements of the elec-
trical conductivity as a function of temperature further showed a
semiconducting dependence characterized by two electrical bandg-
aps of about 0.2 and 1.0 eV. The carried out ab initio calculations
indicated that these two bandgaps are associated with a negligible
probability of excitations due to a photon absorption.

We also discussed the potential of this material for water split-
ting. Its optical bandgap of 2.0 eV is suitable for utilization of a
large fraction of the visible light (up to 620 nm) for generation of
electron–hole pairs required for the process. Furthermore, the
bandgap position is quite unique with respect to the redox poten-
tials for Hþ and O2 production. In addition, the possible effect of
thermally excited charge carriers (due to the narrow electrical
bandgaps) on the recombination of the photogenerated charge car-
riers was thoroughly discussed. However, further experiments such
as photocatalytic activities and photocorrosion tests need to be
carried out to make the discussion conclusive.
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APPENDIX: EFFECT OF THERMALLY EXCITED
ELECTRON–HOLE PAIRS ON THE LIFETIME OF THE
PHOTOGENERATED ONES

Denoting the equilibrium density of the thermally excited
electrons and holes as n0 and p0, respectively, and the excess
density of electrons and holes due to photoexcitations as Δn and
Δp, respectively, the net recombination rate is

BrΔp n0 þ Δnð Þ, (A1)

where Br is the recombination rate constant with the dimension of
inverse time times inverse density, and we have neglected the recom-
bination of electrons with the thermally excited holes because the
thermally excited holes have predominantly the same d-symmetry as
the thermally excited electrons, and thus, their radiative recombina-
tion is dipole-forbidden. Using the neutrality condition Δn ¼ Δp, the

equation for the time evolution of Δn is

dΔn
dt
¼ �BrΔn n0 þ Δnð Þ þ E, (A2)

where E is the photoexcitation rate with the dimension of inverse
time times density. In the steady state,

dΔn
dt
¼ 0; (A3)

therefore, the equation for the time evolution becomes a quadratic
equation for the steady-state value of Δn whose positive root is

Δn ¼
ffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffi
E
Br
þ n0

2

� �2r
� n0

2
: (A4)

This formula shows that Δn has two regimes47 separated by

ffiffiffiffiffi
E
Br

r
� n0

2
(A5)

consistently with the dimensional analysis, showing that E=Br has
the dimension of density squared. In the low-injection regime,

ffiffiffiffiffi
E
Br

r
� n0

2
, (A6)

we expand the square root to the first order in E= n20Br
� �

,

Δn ¼ n0
2

ffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffi
1þ 4E

n20Br

s
� 1

 !
� E

n0Br
, (A7)

whereas in the high-injection regime,

ffiffiffiffiffi
E
Br

r
� n0

2
, (A8)

we neglect n20 compared to E=Br and get

Δn �
ffiffiffiffiffi
E
Br

r
: (A9)

The radiative lifetime τr is given by47

τr ¼ Δn

�dΔn
dt

��
E¼0

¼ 1
Br n0 þ Δnð Þ (A10)

and is

τr � 1
Brn0

(A11)
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in the low-injection regime and

τr � 1

Br
ffiffiffiffi
E
Br

q ¼ 1ffiffiffiffiffiffiffi
EBr

p (A12)

in the high-injection regime consistently with the dimensional analy-
sis, showing that EBr has a dimension of inverse time squared.
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a b s t r a c t 

Amorphous HfMSiBCN materials (M = Y, Ho, Ta, Mo or an enhanced Hf content instead of any other M) 

are investigated by ab-initio calculations and magnetron sputtering. We focus on combining the high- 

temperature stability and oxidation resistance of these materials with optimised mechanical, optical and

electrical properties. First, we predict the corresponding trends by calculating the effect of the M choice

and fraction on formation energy ( E form ) and mechanical properties of MN and Hf x M 1–x N crystals. We dis- 

cuss the dependence of E form (Hf x M 1–x N) on the crystal structure and the distribution of Hf and M in the 

metal sublattice. The mechanical properties calculated for MN correlate with those measured for HfMSi-

BCN. The driving force towards N incorporation, decreasing with the periodic-table group number of M

according to the calculated E form (MN), correlates with the measured increasing electrical conductivity and 

extinction coefficient of HfMSiBCN. Second, we model the amorphous HfMSiBCN materials themselves

by ab-initio molecular dynamics. The calculated band gap, localisation of electronic states and bonding

preferences of M also correspond to the increasing metallicity with respect to the periodic-table group

number of M and confirm the possibility of predicting the trends in characteristics of HfMSiBCN using

those of MN. Third, we study the measured HfMSiBCN properties as functions of each other and iden- 

tify sputter target compositions leading to hard films with high electrical conductivity at a relatively low

extinction coefficient. The results are important for the design of hard, conductive and/or transparent

high-temperature coatings.

© 2021 Acta Materialia Inc. Published by Elsevier Ltd. All rights reserved.

1. Introduction

Transition-metal nitrides attract a great attention due to their 

useful physical and chemical properties. The combination of metal- 

lic and non-metallic character leads to e.g. high hardness, high 

melting point, electrical (super)conductivity or high wear and oxi- 

dation resistance [1] . Thus, these compounds find applications e.g. 

as diffusion barriers in electronics, decorative coatings or protec- 

tive coatings on cutting tools. The methods of their preparation in 

the form of thin films include chemical vapour deposition [2] and 

various techniques of physical vapour deposition [3] like cathodic 

arc deposition [4 , 5] or reactive magnetron sputtering [6–15] . Ni- 

trides of the earliest transition metals (periodic-table group num- 

bers IIIB–IVB) prefer the rock-salt cubic crystal structure, which, 

however, becomes thermodynamically metastable and even me- 

chanically unstable [16 , 17] for nitrides of some of the metals with 

higher periodic-table group numbers. The cubic structure is, how- 

∗ Corresponding author.

E-mail addresses: matasma@kfy.zcu.cz (M. Matas), miprocha@kfy.zcu.cz (M.

Prochazka), vlcek@kfy.zcu.cz (J. Vlcek), jhouska@kfy.zcu.cz (J. Houska).

ever, stabilised by vacancies [15 , 18 , 19] which are usually present 

in the sputtered films. As one of the transition-metal nitrides, HfN 

exhibits hardness higher than 16 GPa, bulk electrical resistivity 

as low as 33 μ�cm, high thermal stability, chemical inertness, 

the highest melting point (exceeding 3300 °C) [20] and the high- 
est thermodynamic stability in terms of experimental formation 

enthalpy (–369 kJ/mol [21] ) among the transition-metal nitrides. 

In addition, it provides stable sites for adsorption and easy surface 

diffusion of O atoms [22] . Thanks to its high electrical conductivity, 

and chemical and thermal stability, HfN is a candidate for super- 

capacitor electrodes [12] and with its high IR and VIS reflectivity 

[23] it is suitable for optoelectronic devices and high-temperature

plasmonic applications [1] . Single-phase solid solutions of HfN and

another nitride can exhibit enhanced tribological properties com- 

pared to pure HfN [13] . On the other hand, spinodal decomposition 

of such solution forms a nanocomposite structure and leads to film 

hardening [6] . 

Amorphous or (nano)composite multicomponent ceramic mate- 

rials based on nitrides, borides and carbides like quaternary SiBCN 

[24–26] , quaternary M BCN ( M = early transition metal) [27–

29] or quinary M SiBCN [30–38] can combine even a much wider

https://doi.org/10.1016/j.actamat.2021.116628

1359-6454/© 2021 Acta Materialia Inc. Published by Elsevier Ltd. All rights reserved.
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range of useful mechanical, electrical or optical properties with an 

extremely high thermal stability and oxidation resistance. Conse- 

quently, they are candidates not only for high-temperature hard 

protective coatings but for applications in a high-temperature en- 

vironment in general. For example, the best combination of melt- 

ing temperature, thermal expansion coefficient, thermal conductiv- 

ity and Young’s modulus is achieved with M = Ti, Zr, Hf [39] from 

which Hf was chosen owing to the highest oxidation resistance 

of its diboride as well as of the M B 2 –SiC composite [40 , 41] . Fur- 

thermore, compared to M = Ti and Zr, choosing M = Hf pro- 

motes the formation of crystalline M B x C y N 1–x –y solid solutions in 

M BCN films [29] , leading to hard nanocomposite structures. In N- 

rich M SiBCN films, M transition from Ti through Zr to Hf increases 

the oxidation resistance and decreases the metallicity, i.e. decreases 

the extinction coefficient and electrical conductivity, increases the 

localisation of electronic states near the Fermi level and opens a 

band gap [30] . 

In order to enhance the optical transparency or electrical con- 

ductivity while preserving the oxidation resistance, magnetron 

sputtering experiments with a second metal element (M) were car- 

ried out recently to produce thin films of senary HfMSiBCN (M = Y, 

Ho, Ta, Mo) [42 , 43] . The addition of rare-earth elements (M = Y 

and Ho) was further motivated by the possibility of enriching the 

borosilicate glass protective layer, formed on the film surface upon 

oxidation, with rare-earth silicates which are as well renowned for 

their refractory properties [44–46] . The M incorporation makes the 

relationships between the growth conditions and the film compo- 

sition and properties even more complex than before. First, the 

composition of the cathode (target) during the deposition is not 

exactly reflected in the resulting film composition because differ- 

ent metals differ in sputtering yields and in affinities to N. Second, 

the individual metals have different roles in the film structure even 

at a given film composition. Especially at a subsaturation N content 

in the films, one can expect that while the metal with a higher 

affinity to N prefers binding to N in the amorphous network, the 

metal with a lower affinity to N prefers binding with other ele- 

ments including other metal atoms. 

Ab-initio calculations using the apparatus of the density- 

functional theory [47 , 48] are well-established means of calculating 

numerous material properties. There are various studies on binary 

[16–19 , 49] , ternary [8 , 14 , 50–52] and even more complex 9 , 10 , [53–

55] crystalline transition-metal nitrides as well as investigations

of amorphous ( M )SiBCN materials [30 , 56] . However, little atten- 

tion has been devoted to ternary nitrides with hafnium (Hf x M 1–x N, 

solid solutions of HfN and MN). 

In the present work, we combine theoretical and experimental 

techniques in order to study N-rich Hf(M)SiBCN thin film mate- 

rials at almost the same total metal content ([Hf] + [M]). The ele- 

mental choice ( M = Hf and M = Y, Ho, Ta, Mo) utilises the afore- 

mentioned advantages of simpler Hf-based systems and covers all 

groups of early transition metals (IIIB–VIB and lanthanoids). In the 

theoretical part, we ( i ) predict the affinities of the metals of inter- 

est to nitrogen, then ( ii ) calculate the mechanical properties and 

phase stability of ternary nitrides, which can be used for predict- 

ing the properties of HfMSiBCN, and finally ( iii ) calculate the bond- 

ing statistics and electronic structures of the amorphous HfMSiBCN 

materials themselves. From the methodology point of view, we pay 

attention to the influence of the distribution of the metal atoms 

in Hf x M 1–x N (considering not only the most uniform one and the 

quasirandom one) on the results (especially the predicted stabil- 

ity) obtained. In the experimental part, we use reactive magnetron 

sputtering at 20 different sputter target compositions in order to 

( i ) report characteristics of the films obtained, including a compari- 

son with the theoretical predictions, and ( ii ) identify material com- 

positions which exhibit exceptional combinations of optical trans- 

parency and electrical conductivity. 

2. Methods

2.1. Modelling of crystalline nitrides 

Density-functional theory [47 , 48] with generalised-gradient- 

approximated exchange and correlation functional [57] and pseu- 

dopotential + plane-wave approximation, as implemented in the 

Quantum Espresso software package [58] , was used for calculating 

the ground-state energies and electronic structures of the investi- 

gated materials. Atom cores and inner electron shells were repre- 

sented by a norm-conserving pseudopotential [59] (Ho, 4 f states 

in valence) and by ultrasoft pseudopotentials [60] (all other el- 

ements). Convergence tests led to plane-wave wavefunction and 

density cut-offs of 60 and 360 Ry, respectively (Ho-containing ma- 

terials), and 30 and 240 Ry, respectively (Ho-free materials). The 

Ho-containing materials were modelled as spin-polarised. 

The binary nitrides considered were cubic NaCl-like (fcc, space 

group Fm ̄3 m ) (YN, HfN, HoN, TaN, MoN) and hexagonal WC-like 

( P ̄6 m2 ) (HfN and TaN) and NiAs-like ( P 6 3 / mmc ) (HfN and MoN). 

Pure metals were considered hexagonal (hcp, P 6 3 / mmc ) (Y, Hf, Ho) 

or cubic (bcc, Im ̄3 m ) (Ta and Mo). The considered crystal structures 

of ternary nitrides covered preferred structures of both constituent 

binary nitrides. 

Following the reported [50 , 52] dependence of characteristics of 

solid solutions on a distribution of atoms of individual elements in 

the corresponding sublattice, the cubic Hf x M 1–x N ( x = 0.25, 0.50, 

0.75) ternary nitrides (solid solutions of HfN and MN) were de- 

scribed using four different simulation cells representing different 

distributions of Hf and M atoms: 8-atom cubic (used also for bi- 

nary HfN and MN), 8-atom rhombohedral (consisting of 1 × 2 × 2 

primitive 2-atom rhombohedral cells), 48-atom ordered rhombo- 

hedral and 48-atom quasirandom rhombohedral (special quasiran- 

dom structure, SQS [51 , 61] ). In the Cartesian system, atoms of the 

same metal at x = 0.50 ( Fig. 1 ) occupy ( 001 ) planes + two orthog- 

onal sets of ( 110 ) and ( 1 ̄1 0 ) planes in the case of using the 8-atom 

cubic cell ( Fig. 1 (a)), ( 1 ̄1 1 ) planes in the case of using the 8-atom 

rhombohedral cell ( Fig. 1 (b)) and [ 110 ] directions in the case of 

using the 48-atom ordered rhombohedral cell ( Fig. 1 (c)). The 48- 

atom ordered rhombohedral cell at x = 0.50 includes low-index 

planes (specifically ( 001 ) ) occupied by atoms of the same metal 

only within one rhombohedron, but not globally. In addition to in- 

vestigating the cubic Hf x M 1–x N nitrides, the hexagonal Hf x M 1–x N 

nitrides (WC-like TaN, NiAs-like MoN and their solid solutions with 

HfN) were described using the corresponding 8-atom orthorhom- 

bic simulation cell. 

The transition from x = 0.50 to x = 0.25 leads to the following. 

In the case of using the 8-atom cubic cell, the ( 001 ) planes occu- 

pied by Hf at x = 0.50 split to [ 100 ] and [ 010 ] directions alternately 

occupied by Hf and M at x = 0.25; in addition, [ 001 ] and 〈 111 〉 di- 
rections are alternately occupied by Hf and M at x = 0.25, too. In 

the case of using the 8-atom rhombohedral cell, the ( 1 ̄1 1 ) planes 

occupied by Hf at x = 0.50 split to [ 110 ] directions alternately oc- 

cupied by Hf and M at x = 0.25. In the case of using the 48-atom 

ordered rhombohedral cell, the decomposition of the [ 110 ] direc- 

tions occupied by Hf at x = 0.50 does not lead to creation of any 

low-index planes or directions alternately occupied exclusively by 

Hf and exclusively by M at x = 0.25. 

The cells were sampled by Monkhorst–Pack k -point grids with 

a density of 12 × 12 × 12 (8-atom cubic cell), 16 × 8 × 8 (8- 

atom rhombohedral cell), 4 × 4 × 4 (48-atom rhombohedral cells) 

and 12 × 12 × 12 (8-atom cells representing WC-like and NiAs- 

like hexagonal structures). The states around the Fermi level were 

cold-smeared [62] with the width of 0.1 eV. A geometrical optimi- 

sation of atomic positions was performed within each calculation 

until all force components acting on each atom were reduced be- 

low ≈4 × 10 –11 N ≈ 26 meV/ ̊A. 
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Fig. 1. Crystalline structures of cubic Hf 0.50 M 0.50 N based on cubic or rhombohedral periodical simulation cell with the same metal atoms in ( 001 ) , ( 110 ) and ( 1 ̄1 0 ) planes

(8-atom cube, panel (a)), ( 1 ̄1 1 ) planes (8-atom rhombohedron, panel (b)) and [ 110 ] directions (48-atom rhombohedron, panel (c)) and on a disordered (SQS) simulation cell

(48-atom rhombohedron, panel (d)). The composition of the visualised rectangular elements based on 48-atom rhombohedra is slightly different from Hf 0.50 M 0.50 N. The red,

green and yellow balls are Hf, M and N, respectively. Crystallographic directions [ 100 ] , [ 010 ] and [ 001 ] are oriented to the right, behind the projection plane and upwards,

respectively.

Crystal characteristics (bulk modulus, B , its pressure derivative, 

ground-state energy, and equilibrium volume or lattice constant) 

were calculated by applying several isotropic deformations (vol- 

ume changes up to ± 10%) to the simulation cell and fitting the 

Birch–Murnaghan equation of state [63] to the energy–volume de- 

pendence obtained. In hexagonal crystals, both equilibrium lattice 

constants a and c (leading to the lowest ground-state energy) were 

identified. 

For Ho-containing (and therefore magnetic) crystals, the plain 

density-functional theory can lead to different quality of conver- 

gence of self-consistent calculations for different simulation-cell 

volumes. Therefore, the fitting of the Birch–Murnaghan equation 

involved only those energy–volume datapoints whose ground-state 

energy did not obviously deviate from the awaited shape of the 

dependence and whose magnetisation fitted to the monotonic de- 

pendence on volume. This procedure led to similarly high quality 

of the Birch–Murnaghan fit as in the case of non-magnetic crys- 

tals. This approach enables conducting such calculations even on 

spin-polarised materials with strongly correlated electrons with- 

out employing more sophisticated levels of theory like DFT + U 

or projector-augmented wave method that are, however, neces- 

sary e.g. for accurate determination of the width of the band gap 

[64 , 65] . 

Binary-nitride formation energies, E form 

, were calculated with 

respect to pure metal and molecular nitrogen. Ternary-nitride 

formation (mixing) energies were calculated with respect to ( i ) 

isostructural binary nitrides or ( ii ) lowest-energy (preferred) binary 

nitrides, both as E form 

(Hf x M 1–x N) = E 0 (Hf x M 1–x N) – x �E 0 (HfN) –
(1 – x ) �E 0 (MN), where E form 

(Hf x M 1–x N) and E 0 (Hf x M 1–x N) are the 

mixing and ground-state energy of the ternary nitride, respectively, 

and E 0 (HfN) and E 0 (MN) are the ground-state energies of the con- 

stituent binary nitrides. 

Elastic-tensor components (second-order elastic constants, C ij ) 

were calculated by applying three deformation modes including 

the aforementioned isotropic one in the case of cubic crystals rep- 

resented by the 8-atom cubic cell (similarly to [66] : three inde- 

pendent elastic constants C 11 , C 12 and C 44 ), and six deformation 

modes in the case of hexagonal crystals represented by the 8-atom 

orthorhombic cell (see e.g. [54] : five independent elastic constants 

C 11 , C 12 , C 13 , C 33 and C 44 , and C 66 calculated for cross-check pur- 

poses). The elastic moduli resulting from C 66 calculated ( i ) inde- 

pendently and ( ii ) as ( C 11 – C 12 )/2 differ by < 5%, in most cases by 

< 1.5%. Energies resulting from positive and negative deformations 

were averaged to reduce the errors in the deformation energy and 

improve the precision of the elastic constants. Estimations of shear 

modulus, G , Young’s modulus, E , Poisson’s ratio, ν , and effective 
Young’s modulus, E ∗ = E /(1–ν2 ), of polycrystalline materials were 
obtained from elastic constants in Voigt–Reuss–Hill approximation 

[67] .

2.2. Modelling of amorphous materials 

The effect of the five M choices (including an enhanced Hf 

content instead of any other M) was studied using five repre- 
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sentative experiment-based compositions ( Section 2.3 ; with slight 

adjustments to get an even number of valence electrons in 

a cell) Hf 8 Y 3 Si 22 B 20 C 4 N 43 , Hf 11 Si 21 B 21 C 4 N 43 , Hf 8 Ho 3 Si 22 B 23 C 4 N 40 , 

Hf 8 Ta 3 Si 22 B 23 C 4 N 40 and Hf 8 Mo 3 Si 22 B 25 C 5 N 37 , at experimentally 

relevant densities (packing factor of 0.47). Note the varying N con- 

tent, resulting from different affinities to N which are discussed in 

detail below. The amorphous atomic structures were predicted us- 

ing ab-initio Car–Parrinello molecular dynamics [68] implemented 

in the CPMD code [69] . The liquid-quench algorithm [70] , as de- 

tailed and justified for ZrBCN in [71] , was applied to 100-atom cu- 

bic periodic simulation cells. The analysis of the bonding structure 

in the amorphous materials was performed similarly as in [71] , us- 

ing representation of pairs of valence electrons by centres of max- 

imally localised Wannier functions [72] . 

Calculations of the electronic structures of amorphous materials 

were performed within the same level of theory as the aforemen- 

tioned calculations for crystals. The 100-atom cells were sampled 

by a 2 × 2 × 2 Monkhorst–Pack k -point grid (contrary to a sin- 

gle k -point which was sufficient for predictions of the amorphous 

atomic structures). The quantities of interest derived from the elec- 

tronic density of states were ( i ) the energy interval containing 5 

highest occupied and 5 lowest unoccupied states (10-state inter- 

val around the Fermi level, i.e. a measure of the band gap which 

itself is underestimated by density-functional theory but exhibits 

correct trends) and ( ii ) the inverse participation ratios (IPR) of the 

states (for each state calculated as a sum over all atoms of squared 

weights of the given electronic state on an atom). Localisation of 

electronic states around the Fermi level was then expressed as me- 

dian IPR of the 15 valence states nearest to the Fermi level. Note 

that the strongly localised Ho 4 f non-valence states lying in the 

vicinity of the Fermi level, included to the calculations in order to 

provide a correct description of magnetism, were not considered in 

these statistics. 

2.3. Thin film preparation and characterisation 

The HfMSiBCN films were synthesised in a Balzers BAS 450PM 

system with a planar unbalanced magnetron and a stationary sub- 

strate holder. The 1.33–1.75 μm thick films were deposited onto 

insulating glass (electrical conductivity measurements) and Si (all 

other measurements) substrates using reactive magnetron sputter- 

ing from a single Hf–M–Si–B 4 C target (127 mm × 254 mm), where 

M = Y, Hf (enhancement of the total Hf fraction), Ho, Ta and 

Mo. The target was prepared by positioning Hf, M and Si stripes 

on a B 4 C plate. The four compositions of the target erosion area 

were Hf 15 M 5 Si 25 (B 4 C) 55 , Hf 20 M 5 Si 30 (B 4 C) 45 , Hf 15 M 5 Si 20 (B 4 C) 60 and 

Hf 15 M 5 Si 15 (B 4 C) 65 . Thus, 20 samples are considered in this work. 

The sputtering was performed in an 85% Ar + 15% N 2 gas mix- 

ture with the total pressure of 0.5 Pa at a constant gas flow of ≈25 
sccm. Note that the chosen 15% N 2 fraction leads to a subsatura- 

tion N content in the films [34] , i.e. it allowed us to investigate 

the consequences of different affinities of individual metals to N. A 

pulsed dc power supply (Rübig MP120) drove the magnetron oper- 

ating at a 10 kHz repetition frequency with a 500 W average target 

power and a fixed 50 μs negative-voltage pulse length (duty cy- 
cle of 50%) with a short-lived positive voltage overshoot [34] . The 

pulse duration was sufficiently short to prevent micro-arcing at the 

dielectric layer formed on the target. The target-to-substrate dis- 

tance was 100 mm and the substrates were maintained at 450 °C 
and a floating potential. 

The optical properties of the films (including that which we 

particularly focus on below: extinction coefficient at a wavelength 

of 550 nm, k 550 ) were determined by variable angle spectroscopic 

ellipsometry using a J.A. Woollam Co. Inc. instrument; the mea- 

surements were performed in the wavelength range from 300 to 

20 0 0 nm using angles of incidence of 65 °, 70 ° and 75 ° in re- 

flection; the optical data were fitted using the WVASE software 

and an optical model consisting of a glass substrate, film bulk 

(Cody–Lorentz oscillator) and surface roughness layer. The elemen- 

tal composition and the density of the films, used for estimating 

these quantities for the simulated amorphous HfMSiBCN materials, 

were measured by Rutherford backscattering spectrometry. Electri- 

cal conductivity, σ , of the films was measured at room temper- 

ature by a standard four-point technique. Film hardness, H , and 

effective Young’s modulus, E ∗, were determined using an ultra- 
microindenter (Fischerscope H-100B) according to the ISO 14577- 

1:2002 E standard with a maximum load of 20 mN. The charac- 

terisation was performed at 25 points in the case of mechanical 

properties (15–23 were chosen to calculate the average and the er- 

ror bars) and along 4 lines in the case of electrical conductivity 

(negligible error bars). 

3. Results and discussion

Fig. 2 shows energies of formation (mixing energies, E form 

) of 

both cubic and hexagonal ternary nitrides Hf x M 1–x N as functions of 

their elemental composition, x . The cubic ternary nitrides (repre- 

sented by four types of simulation cells: see Section 2.1 and Fig. 1 ) 

are studied in Fig. 2 (a)–(h). E form 

is calculated by comparing the 

Hf x M 1–x N ground-state energy with those of isostructural (cubic) 

binary HfN and MN. Crystalline structures before geometrical opti- 

misation (closer to results of ab-initio molecular dynamics and ex- 

periments for the solid solution considered in [73] ; upper panels 

and solid symbols) and after geometrical optimisation (structural 

relaxation caused mainly by different atomic sizes of Hf and M; 

lower panels and open symbols) exhibit different E form 

. Note that 

the distribution corresponding to the 8-atom cubic simulation cell 

prevents any relaxation since its symmetry results in zero forces 

acting on all atoms. 

Positive E form 

in Fig. 2 (a) shows that the Hf x Y 1–x N solid solu- 

tion with the ideal NaCl-like geometry is metastable at any x and 

for any distribution of the Hf and Y atoms. However, enabling geo- 

metrical optimisation ( Fig. 2 (b)) unveils the fact that Hf x Y 1–x N be- 

comes thermodynamically stable at any x if Hf and Y atoms are 

distributed in energetically preferred ways corresponding to the 

48-atom disordered rhombohedral simulation cell (SQS; most pre- 

ferred from the kinetic point of view) and especially the 8-atom

rhombohedral simulation cell (even more preferred from the ther- 

modynamic point of view). Fig. 2 (c) and (d) show the same quanti- 

ties for Hf x Ta 1–x N. It can be seen that this solution is already stable 

before the relaxation and while the distribution corresponding to 

the 8-atom rhombohedral simulation cell was preferred for most 

unrelaxed compositions, the relaxation makes the 48-atom disor- 

dered rhombohedron more preferred at any x . A similar situation 

is exhibited by Hf x Mo 1–x N in Fig. 2 (e) and (f). Magnetic Hf x Ho 1–x N 

( Fig. 2 (g) and (h)) was modelled using only the 8-atom cubic sim- 

ulation cell and the 8-atom rhombohedral simulation cell (being 

preferred over the cubic one at any x both before and after relax- 

ation). In the case of the 8-atom rhombohedral simulation cell the 

relaxation changes E form 

of Hf 0.75 Ho 0.25 N from positive to negative 

similarly as that of Hf x Y 1–x N. 

The preferred structures of TaN and MoN are not cubic but 

hexagonal WC-like and hexagonal NiAs-like, respectively. Thus, 

Fig. 2 (i)–(l) provide E form 

of both cubic Hf x M 1–x N and the cor- 

responding type of hexagonal Hf x M 1–x N with respect to a de- 

composition into isostructural phases (two cubic or two hexag- 

onal; Fig. 2 (i) and (k)) as well as to preferred phases (one cu- 

bic and one hexagonal; Fig. 2 (j) and (l)). Data for the isostruc- 

tural decomposition of the cubic Hf x M 1–x N represented by the 8- 

atom cubic simulation cell are repeated from Fig. 2 (c) and (e). Be- 

cause of the small size of the Hf x M 1–x N simulation cells used, the 

structural relaxation during the calculations of the data shown in 
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Fig. 2. Mixing energy, E form , of Hf x M 1–x N. Panels (a)–(h) show E form of cubic Hf x M 1–x N (M = Y, Ta, Mo, Ho) with respect to their isostructural binary nitrides obtained for 

8-atom cubic simulation cell (squares), 8-atom rhombohedral cell (triangles down), 48-atom ordered rhombohedral cell (balls) and 48-atom disordered (SQS) rhombohedral

cell (triangles up); see Fig. 1 for the structures and the differences between them at x = 0.50; results are shown for structures before geometrical relaxation (closer to results

of ab-initio molecular dynamics and experiments for a solid solution considered in [73] ; solid symbols) and after geometrical relaxation (thermodynamically preferred; open

symbols). Panels (i)–(l) show E form of cubic (squares) and hexagonal (diamonds) Hf x M 1–x N (M = Ta, Mo) both with respect to their isostructural binary nitrides (solid symbols

in panels (i) and (k)) and to preferred structures of their binary nitrides (crossed symbols in panels (j) and (l)).

Fig. 2 (i)–(l) did not affect the results. First, it can be seen that 

cubic Hf x Ta 1–x N and Hf x Mo 1–x N solid solutions are stable against 

isostructural decomposition. However, enabling the decomposition 

into the preferred structures of the constituent binary nitrides 

makes both these ternary nitrides metastable. Second, hexagonal 

Hf 0.25 Mo 0.75 N and Hf 0.50 Mo 0.50 N are also stable against isostruc- 

tural decomposition, but this is contrary to hexagonal Hf x Ta 1–x N 

which is metastable at any x even with respect to isostructural 

HfN and TaN. Enabling the decomposition into the preferred struc- 

tures of the constituent binary nitrides makes both these hexag- 

onal ternary nitrides metastable similarly as the cubic ones. As 

an important consequence of Fig. 2 (j) and (l), it can be seen that 

Hf x Ta 1–x N prefers the hexagonal structure at x < ≈0.375 and cu- 
bic structure at higher x and that for Hf x Mo 1–x N this limit is very 

close to x = 0.5. 

Fig. 3 deals with the electronic structure and related proper- 

ties of HfMSiBCN with respect to the M choice. Fig. 3 (a) and (b) 

show measured extinction coefficient and electrical conductivity, 

respectively, of the 20 thin films (5 choices of M and 4 compo- 

sitions of the sputter target erosion area). The general trend from 

the figure clearly shows that, regardless of the target composition, 

the transition from the periodic-table groups IIIB–IVB through the 

group VB to the group VIB leads to films which are less transparent 

and more conductive, i.e. more metallic. In particular, k 550 changes 

from 0.09–0.17 (M = Y, Hf, Ho) through 0.31–0.46 (M = Ta) to 

0.60–0.67 (M = Mo), and σ changes from 1.6 × 10 –4 – 7 × 10 –3 

S/m (M = Y and Hf) through 1.5 × 10 –3 – 2 × 10 –2 S/m (M = Ho) 

and 2 × 10 1 – 8 × 10 1 S/m (M = Ta) to 4 × 10 2 – 8 × 10 2 S/m 

(M = Mo). This is due to the decreasing N content in the films 

prepared at the same N 2 percentage in the sputtering atmosphere: 
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Fig. 3. Measured extinction coefficient (a) and electrical conductivity (b) of HfMSiBCN films prepared using the four different sputter targets (legend in panel (a)), energy

of formation of crystalline MN with respect to a solid metal M and N 2 molecules (c), reciprocal fraction of MN bonds in all M-containing bonds in amorphous HfMSiBCN

(d), localisation of electronic states in terms of median inverse participation ratio IPR of 15 most localised states ((e), squares, left axis) and energy range which includes 5

highest occupied and 5 lowest unoccupied states ((e), balls, right axis) in amorphous HfMSiBCN with insets of typical electronic density of states ((e), bottom left) and IPR

of those states ((e), top right), and an example of the HfMSiBCN (specifically Hf 8 Y 3 Si 22 B 20 C 4 N 43 ) amorphous network (f).

[N] of ≈43% for M = Y and Hf, ≈40% for M = Ho and Ta, and

≈37% for M = Mo (see Section 2.2 for the complete compositions).

The decreasing N content is explained by increasing formation en- 

ergy of the binary nitrides ( i.e. decreasing driving force towards ni- 

tride formation) shown in Fig. 3 (c): E form 

= –1.77 to –1.73 eV/atom

for M = Y and Hf, –1.16 eV/atom for M = Ho and Ta and –0.42

eV/atom for M = Mo. These results also constitute a further vali- 

dation of the simulation technique, e.g. the calculated E form 

of HfN 

–1.77 eV/atom = –342 kJ/mol is close to the aforementioned mea- 

sured value –369 kJ/mol (much closer than e.g. that resulting from

the simulation technique used in [49] ). The correlation between

the experimentally and computationally determined quantities can

be further expressed in terms of high Spearman’s rank correla- 

tion coefficient (a measure of monotonicity) of 0.901 and 0.914 for 

k 550 –E form 

and σ–E form 

pairs, respectively. 

Fig. 3 (d) shows the bonding statistics of the simulated amor- 

phous HfMSiBCN (see Fig. 3 (f) for a typical snapshot of the amor- 

phous network obtained by the liquid-quench algorithm) by means 

of the reciprocal ratio of the MN bonds among all M-containing 

bonds, i.e. a reciprocal measure of the bonding preference of M to 

N. The trend with respect to the group of M in the periodic ta- 

ble is again monotonic and the same as in the panels mentioned

above. Note that the higher quantity of e.g. YN bonds (99% of all Y- 

containing bonds) as compared e.g. to MoN bonds (41% of all Mo- 

containing bonds) cannot be explained solely by the higher N con- 

tent in HfMSiBCN in the case of Y (43 at.%) than in the case of Mo 

(37 at.%). Thus, the bonding statistics constitute an independent 

confirmation of the aforementioned decreasing affinity to N with 

increasing periodic-table group number (consistently with the in- 

creasing M electronegativity, i.e. decreasing difference between N 

and M electronegativity from the left to the right in the periodic 

table). 

Fig. 3 (e) shows the consequences of the presented trend for the 

electronic structure of HfMSiBCN. The bottom left inset shows a 

typical electronic density of states exhibiting a narrow band gap 

at the Fermi level ( E F ), underestimated by density-functional the- 

ory but still observable for any M (except Ho where the electronic 

structure contains many 4 f states near E F ; however, these states 

are strongly localised – sometimes not considered at all [74] or 

shown not to be necessary [75] in ab-initio calculations – and do 

not contribute to macroscopic electronic properties). The top right 

inset shows a typical localisation (inverse participation ratio) of 

the states (again, without the much more localised Ho 4 f ). The 

states near E F are clearly more localised than the more distant 
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Fig. 4. Mean measured hardness ((a), left axis) and effective Young’s modulus ((b), left axis) of HfMSiBCN films prepared using the four different sputter targets (legend in

panel (a); the half-length of the errors bars in panels (a) and (b) is given as the standard error of the mean obtained from 15–23 measurements) together with calculated

shear modulus ((a), right axis) and effective Young’s modulus ((b), right axis) of crystalline MN and calculated shear modulus (c), Young’s modulus (d), bulk modulus (e)

and Poisson’s ratio (f) of crystalline Hf x M 1–x N, normalised to HfN values. The HfN properties (corresponding to ratios in panels (c)–(f) equal to 1.0) are provided as well.

Mechanical properties are shown for preferred crystalline structures of Hf x M 1–x N: cubic Hf x Y 1–x N at any x , cubic HfN, WC-like hexagonal Hf x Ta 1–x N at x = 0.00 and 0.25, 

cubic Hf x Ta 1–x N at x = 0.50 and 0.75, NiAs-like hexagonal Hf x Mo 1–x N at x = 0.00 and 0.25, averaged values of cubic and NiAs-like hexagonal Hf x Mo 1–x N at x = 0.50 and 

cubic Hf x Mo 1–x N at x = 0.75; see labels in panel (d). 

ones, which points to the semiconductive nature of all HfMSiBCN, 

together with the values of the measured electrical conductivity 

( Fig. 3 (b)) and the non-zero band gap. In terms of localisation of 

states near E F (squares) as well as in terms of number of states 

near E F (measure of the band gap; balls), Fig. 3 (e) confirms the in- 

creasing metallicity of HfMSiBCN along the transition from M = Y 

to M = Mo. Considering the above paragraphs, it can be concluded 

that the simply calculable formation energy of crystalline MN de- 

fines the trends in characteristics of amorphous HfMSiBCN and is 

a useful tool for predicting these trends. 

Fig. 4 deals with mechanical properties of HfMSiBCN with re- 

spect to the M choice. The left axis and columns in Fig. 4 (a) show 

measured hardness, H HfMSiBCN , of the deposited films: 21 ± 1, 20 

± 2, 20 ± 0.5, 22.5 ± 1.5 and 22 ± 2 GPa for M = Y, Hf, Ho, 

Ta and Mo, respectively. The left axis and columns in Fig. 4 (b) 

show measured effective Young’s modulus, E ∗HfMSiBCN , of the same
films: 164 ± 3, 164 ± 6, 161 ± 3, 171 ± 4 and 168 ± 7 GPa for 

M = Y, Hf, Ho, Ta and Mo, respectively. The right axis and squares 

in Fig. 4 (a) show the calculated shear modulus, G MN (one of the 

proposed measures of hardness [76] ), of the binary nitrides in their 

preferred crystal structures: 127, 170, 122, 241 and 223 GPa for 

M = Y, Hf, Ho, Ta and Mo, respectively, and the right axis and 

squares in Fig. 4 (b) show their calculated effective Young’s modu- 

lus, E ∗MN : 311, 445, 300, 612 and 588 GPa for M = Y, Hf, Ho, Ta and 

Mo, respectively. Although binary MN is only one of the possible 

constituents of senary HfMSiBCN, a correlation between the exper- 

imental and calculated results can be found to some extent also 

in this case. Measured H HfMSiBCN and E 
∗
HfMSiBCN exhibit the high- 

est average values for M = Ta followed by M = Mo and the lowest 

maximum values for M = Ho, and calculated G MN and E 
∗
MN exhibit 

the highest values for M = Ta followed by M = Mo and the low- 

est values for M = Ho. The Spearman’s correlation coefficient for 

all 20 H HfMSiBCN –G MN and E 
∗
HfMSiBCN –E 

∗
MN pairs is 0.611 and 0.674,

respectively. The measured compressive stress in all 20 films (not 

shown graphically) is lower than 1.2 GPa, at only a weak corre- 

lation with the measured hardness (Spearman’s correlation coeffi- 

cient as low as 0.562, well below those characterising the corre- 

lation of measured and calculated mechanical and especially elec- 

tronic properties). 

Fig. 4 (c)–(f) show the calculated mechanical properties (shear 

modulus, effective Young’s modulus, bulk modulus and Poisson’s 

ratio, normalised to the HfN values indicated by the dashed lines) 

of the preferred crystal structures of Hf x M 1–x N (M = Y, Hf, Ta, Mo), 

i.e. cubic Hf x Y 1–x N at any x , hexagonal WC-like Hf x Ta 1–x N at x <

0.50, cubic Hf x Ta 1–x N at x ≥ 0.50, hexagonal NiAs-like Hf x Mo 1–x N

at x < 0.50 and cubic Hf x Mo 1–x N at x > 0.50 (see Fig. 2 (j) and

(l), and labelled ovals in Fig. 4 (d)). Due to the ambiguity of the

preferred crystal structure of Hf 0.50 Mo 0.50 N, the presented elastic

moduli are averages of the values calculated for the both possi- 

ble structures. Fig. 4 (c) shows that G of HfN is enhanced by an 

incorporation of a large amount ( x ≤ 0.25) of Ta or Mo, Fig. 4 (d) 

shows that E of HfN is also enhanced by an incorporation of a 
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large amount ( x ≤ 0.25) of Ta or Mo, Fig. 4 (e) shows that B of HfN 

is enhanced by an incorporation of any amount of Ta or Mo, and 

Fig. 4 (f) shows that ν of HfN is enhanced by an incorporation of a 

small amount of Ta ( x ≥ 0.50) or any amount of Mo. The bulk mod- 

ulus changes monotonically with x and almost monotonically with 

the periodic-table group number, in agreement with the fact that 

it is largely given only by the valence electron density. The other 

quantities frequently change non-monotonically, including disturb- 

ing the monotonicity at x values leading to a change of the pre- 

ferred structure. Collectively, the experimental and calculated re- 

sults in Fig. 4 show that at a low metal fraction ([Hf] + [M] = 11 

at.%) the evolution of mechanical properties of amorphous senary 

HfMSiBCN is better predicted by (an interpolation between) the 

properties of binary crystalline HfN and MN than by the proper- 

ties of ternary crystalline Hf x M 1–x N. This finding is consistent with 

the bonding statistics obtained by simulations of amorphous HfM- 

SiBCN: out of all N atoms bonded to at least one metal atom, 83%–

90% are bonded only to Hf or only to M (representing, if we let 

alone the other elements, a mixture of binary metal nitrides) and 

only 10%–17% are bonded to both Hf and M (representing a ternary 

metal nitride). 

Fig. 5 shows measured functional properties of HfMSiBCN films 

as functions of each other. Fig. 5 (a) captures the strong correla- 

tion between electrical conductivity and optical extinction coeffi- 

cient exhibited by most of the films. The Spearman’s correlation 

coefficient of the σ–k 550 pair reaches 0.921. Furthermore, the two 
films prepared with the target compositions Hf 15 Ta 5 Si 20 (B 4 C) 60 
and Hf 15 Ta 5 Si 15 (B 4 C) 65 exhibit combinations of electrical conduc- 

tivity and extinction coefficient significantly above the dependence 

formed by the remaining 18 films (a noticeably high σ = 60 ±
23 S/m at a relatively low k 550 = 0.30 ± 0.01). Thus, the afore- 

mentioned two sputter target compositions (which may be com- 

bined also with other N 2 partial pressures and the resulting N con- 

tents in the materials) have been identified as the most promising 

in terms of combinations of the electrical conductivity and opti- 

cal transparency. A case can be made that at the comparable val- 

ues of σ and k 550 the target composition Hf 15 Ta 5 Si 20 (B 4 C) 60 may 

be preferred over Hf 15 Ta 5 Si 15 (B 4 C) 65 due to the higher Si frac- 

tion, resulting in a higher thermal stability and oxidation resistance 

[24 , 77] . Let us recall that the Ta incorporation into HfSiBCN leads 

not only to improved combinations of electrical and optical prop- 

erties ( Fig. 5 (a)) but simultaneously also to preserved or improved 

mechanical properties ( Fig. 4 (a) and (b)). Fig. 5 (b) shows an even 

stronger correlation between the ratio of hardness and effective 

Young’s modulus and the hardness itself: the Spearman’s correla- 

tion coefficient is 0.939. This is a consequence of much wider vari- 

ations of H among the 20 samples ( ± 14%) as compared to the vari- 

ations of E ∗ ( ± 5%). Furthermore, all prepared films exhibit H / E ∗ > 

0.1 which, together with the elastic recovery of all prepared films 

> 70% (not shown), means that the films are resistant to crack- 

ing thanks to their high elastic strain to failure [78 , 79] . Fig. 5 (c)

shows the combinations of electrical conductivity with hardness.

The figure demonstrates that the films with M = Ta and Mo are

significantly more conductive than those with M = Y, Hf and Ho

(consistently with the aforementioned increasing film metallicity

with increasing periodic-table group number of M), and that this

enhancement of metallicity is even achieved at preserved or en- 

hanced hardness. 

4. Conclusions

Hard and oxidation resistant amorphous materials Hf(M)SiBCN 

(M = Y, Ho, Ta, Mo) were studied by a combination of static ab- 

initio calculations (both crystalline Hf x M 1–x N and a-HfMSiBCN), ab- 

initio molecular dynamics (a-HfMSiBCN) and pulsed reactive mag- 

netron sputtering. From the methodology point of view, the for- 

Fig. 5. Measured properties of HfMSiBCN films prepared using the four differ- 

ent sputter targets (legend in panel (a)) as functions of each other. The shaded

area in panel (a) represents an enhancement of σ at a given k 550 for the targets

Hf 15 Ta 5 Si 20 (B 4 C) 60 and Hf 15 Ta 5 Si 15 (B 4 C) 65 . The dashed line in panel (a) is a fit from

linear regression of the dependence of log σ on k 550 for the other 18 targets.

mation energy of Hf x M 1–x N was found to strongly depend on the 

( i ) crystalline structure (WC-like hexagonal preferred for Hf x Ta 1–x N 

up to x ≈ 0.375, NiAs-like hexagonal preferred for Hf x Mo 1–x N up 

to x ≈ 0.5 and NaCl-like cubic preferred otherwise), ( ii ) possibility 

of changing the crystalline structure upon the decomposition (all 

Hf x M 1–x N are metastable against the decomposition into the pre- 

ferred phases but some are stable against isostructural decompo- 

sition), ( iii ) geometrical optimisation of atomic coordinates which 

stabilises many solutions and ( iv ) preferred distribution of Hf and 

M atoms in the metal sublattice (different for different metals). 
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The sputtering of Hf 15 M 5 Si 25 (B 4 C) 55 , Hf 20 M 5 Si 30 (B 4 C) 45 , 

Hf 15 M 5 Si 20 (B 4 C) 60 and Hf 15 M 5 Si 15 (B 4 C) 65 targets in a gas mixture 

leading to a subsaturation N content produced hard (up to 24 

GPa) films with high elastic strain to failure. HfTaSiBCN and 

HfMoSiBCN films are significantly more metallic (conductive and 

opaque) than HfYSiBCN, HfSiBCN and HfHoSiBCN. However, this 

increase in metallicity doesn’t lead to a decrease in hardness. Fur- 

thermore, sputter target compositions (Hf 15 Ta 5 Si 15–20 (B 4 C) 60–65 ) 

leading to promising combinations of the electrical conductivity 

and extinction coefficient have been identified. 

The driving force towards N incorporation into HfMSiBCN 

monotonically decreases with increasing periodic-table group 

number of M. This fact is expressed by ( i ) increasing measured 

electrical conductivity and extinction coefficient of HfMSiBCN, ( ii ) 

increasing calculated formation energy of MN, ( iii ) decreasing mea- 

sured N content and steeply decreasing calculated fraction of MN 

bonds in all M-containing bonds in HfMSiBCN and ( iv ) decreas- 

ing calculated (measure of the) band gap width and localisation 

of electronic states near the Fermi level. The measured mechanical 

properties of HfMSiBCN correlate well with the calculated mechan- 

ical properties of MN but not with those of Hf x M 1–x N. Collectively, 

these results demonstrate the possibility of predicting the trends 

in properties of amorphous multicomponent HfMSiBCN films us- 

ing inexpensively computable properties of crystalline binary MN. 
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Abstract

We study the hard and electrically conductive multicomponent diboride
Ti0.25Zr0.25Hf0.25Ta0.25B2 with high thermal stability by ab-initio calculations. We focus on the
effect of defects (either vacancies or C atoms, both relevant for numerous experiments
including our own) on material characteristics. Different types, concentrations and
distributions of defects were investigated, and the configurations leading to the lowest
formation energies were identified. We show that the replacement of B by C is more
unfavorable than the formation of B vacancies. We show that vacancies prefer to coalesce into
a larger planar void, minimizing the number of broken B–B bonds and the volume per atom,
while carbon substitutions at boron sites do not prefer coalescence and tend to minimize the
number of C–C bonds. We show the effect of vacancies on mechanical and electronic
properties, and use the results to explain experimental data.

Keywords: multicomponent diborides, high-entropy diborides, defects, ultra-high temperature
ceramics, electronic properties
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1. Introduction

Early transition metal diborides, a subclass of ultra-high tem-
perature ceramics, are famous for their high melting temper-
ature, electrical conductivity and ultra-high hardness. These
multifunctional materials have potential high-temperature
applications with special requirements such as a combination
of hardness and electrical conductivity at high temper-
atures. Recently, single-phase high-entropy or multicom-
ponent bulk diborides (e.g. Hf0.2Zr0.2Ti0.2Ta0.2Mo0.2B2 [1],
Cr0.2Hf0.2Ta0.2Ti0.2Zr0.2B2 [1–4], Hf0.2Ta0.2Ti0.2W0.2Zr0.2B2

[2], and Hf0.2Zr0.2Ti0.2Ta0.2Nb0.2B2 [1, 5, 6]) have attracted

∗ Author to whom any correspondence should be addressed.

the attention of researchers worldwide due to the enhancement
of properties including hardness, thermal stability, or oxida-
tion resistance [7, 8]. The properties of diboride-based ceram-
ics are further tailored by the incorporation of carbon [9] or
carbon-containingprecursors such as B4C [10, 11] or SiC [12].

In parallel to the interest in bulk ceramics, the same mate-
rials are studied also in the form of thin films, in the first
place using magnetron sputtering on a wide range of sub-
strates. High-quality ternary diborides (Zr1−xTaxBy) [13] and
high-entropy diborides such as Zr0.23Ti0.20Hf0.19V0.14Ta0.24B2

[14] and (Hf,Ta,V,W,Zr)B2 [8] with great thermal stability
and mechanical properties were readily produced by this pro-
cess. However, when heavy elements (e.g. Hf, Ta, and W)
are to be deposited, neutralized energetic Ar reflected back
from the heavy target atoms can induce a great deal of
defects within the growing films. Thermodynamically non-
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equilibrium defects such as substitutional and interstitial
defects, stacking faults, excessive vacancies, anti-sites, etc.
are prevalent in the deposited films [13, 15, 16]. Although
the process parameters can change the concentrations and
types of defects [17], deposition of a perfect crystal with
such a method is nearly impossible. Moreover, diboride
films are particularly prone to contain B vacancies when
they are deposited with the ratio of B to metal elements
lower than 2: see e.g. Ti0.05Ta0.95B1.3, TaB1.2, TaB1.4, TaB1.7

[18], Zr0.7Ta0.3B1.5, Zr0.8Ta0.2B1.8 [19], TiB1.62–1.97 [20], or
Zr0.68–0.77Cr0.23–0.32B1.38–1.52 [21]. Like in the case of bulk
ceramics, carbon is introduced to improve either the properties
of deposited films (see [22] for Ti–B–C where C2H2 was used
in the chamber) or the feasibility of the deposition process (see
[23] for Hf–B–C where B4C target was used to inhibit arcing).
Since these vacancies or carbon atoms can vary the functional
properties of bulk as well as thin-film materials, their detailed
characterization is of importance.

Density functional theory (DFT) is a powerful method to
study not only perfect crystals but also the effect of defects
on the properties of materials [24]. In addition, the formation
energy (Ef) of defects can be calculated which paves the way
for defect engineering in materials [25]. Numerousworks have
been carried out to study the defects, particularly vacancies, in
different ceramics deposited by magnetron sputtering [26, 27].
Abadias et al [16] thoroughly investigated the effect of vacan-
cies on elastic constants of epitaxial TaN, showing that up to
11% of vacancies can be present in the deposited TaN. Koutná
et al [28] showed that defected structures of rocksalt Ta–N and
Mo–N are more stable than the perfect crystal. In addition,
metal vacancy is favored in Ta–N, while there is no preference
in vacancy type in Mo–N. DFT calculations have revealed that
AlB2-type WB2 would be stabilized by increasing the content
of vacancies in the structure; as a result, formation of stable
AlB2-type W0.21V0.79B2 has been observed [29].

Building on the promising properties of high-entropy
diboride thin films [8, 14], including those (from hardness
through electrical conductivity to thermal stability) reported in
our recent experimental work [30], the aim of the present work
is detailed characterization of defects in them and the effect of
defects on their properties. The system Ti–Zr–Hf–Ta–B, pre-
viously investigated experimentally in a pure form [6] or as a
part of even more complex systems [1–6, 14, 30] is used as a
test case. This choice of metal elements stems from (i) their
relatively similar properties, which facilitates the (experimen-
tally observed) formation of a solid solution diboride, and (ii)
high mass of Hf and Ta, arguably increasing the concentration
of the aforementioned vacancies induced by Ar reflected from
the sputter target. Furthermore, C incorporation is allowed
in order to make the results relevant for depositions of such
films with B4C target overlapped by metallic plates [31]. We
study the effect of individual defects (vacancies and carbon
substitutions) on Ef and properties of (Ti,Zr,Hf,Ta)B2. The
specific aims include to shed light on the preferred types, con-
centrations, and distributions of defects within the structure,
to provide a hypothesis for annihilation of the defects in the
diborides with respect to temperature or time, and to explain
some published experimental data.

2. Methods

Ground-state energies and electronic structures of the
investigated borides were determined using DFT [32, 33]
with exchange and correlation effects approximated using
generalised-gradient method [34] as implemented in the
Quantum ESPRESSO software package [35]. Atomic cores
and non-valence electronic shells were represented by scalar
relativistic projector-augmented wave pseudopotentials [36].
Valence configurations of the individual elements were
3s23p64s23d2 for Ti, 4s24p65s24d2 for Zr, 5s25p66s25d2 for
Hf, 5s25p66s24 f 145d3 for Ta, 2s22p1 for B, and 2s22p2 for C.

The crystal structures of the studied Ti0.25Zr0.25
Hf0.25Ta0.25B2-based diborides were AlB2-like hexagonal
(space group P6/mmm), modeled by orthorhombic supercells
with 48 sites (atoms + vacancies) of a basic composition
Ti4Zr4Hf4Ta4B32. At selected vacancy concentrations, all
properties were calculated using also a larger supercell with
96 sites which led to very similar results (see the supple-
mentary information for details (https://stacks.iop.org/JPCM/
34/095901/mmedia)). Thus, all results are presented for 48
atoms. Three distributions of metal atoms were considered:
atoms of the same element as far from each other as possible
(‘regular’ distribution used throughout the paper), atoms
of the same element as close to each other as possible
(‘clustered’ distribution used for comparative purposes), and
atoms distributed randomly (special quasirandom structures
(SQS) generated using the mcsqs code [37] included in the
Alloy Theoretic Automated Toolkit, used for comparative
purposes). The SQS distribution is in this case very similar to
the regular distribution in terms of formation energy. Thus,
only one of these distributions is used throughout the paper,
namely the regular one which allows straightforward changes
of the cell size.

The crystal structures used to calculate chemical potentials
of the unary constituents included their lowest-energy struc-
tures: body-centered cubic (Im3m; Ta), close-packed hexag-
onal (P63/mmc; Hf, Zr, Ti); α-rhombohedral (R3m; B) and
graphitic (P63/mmc; C) crystal.

The reciprocal simulation cells were sampled by
Monkhorst–Pack k-point grids of densities to have k-
point distances lower than 0.04 Å–1. The electronic states
in the vicinity of the Fermi level were cold-smeared [38]
with the width of 0.1 eV. A geometrical optimisation of the
lattice constants and atomic positions was performed within
each calculation until all stress components acting on the
cell walls were reduced below 5.0 × 107 Pa ≈ 0.31 meV/Å3

and all force components acting on each atom were reduced
below ≈4.1 × 10–11 N ≈ 26 meV/Å. The plane-wave energy
cut-offs were set to 56 Ry for wavefunction (leading to
formation energies converged within 0.5 meV/at., and to
a dependence of internal pressure on cell size independent
of whether the cell is deformed at a fixed cut-off or fixed
number of plane waves) and 575 Ry for charge density
(leading to formation energies converged within 0.1 meV/at.).
Negligible effect of spin–orbit coupling (examined by cal-
culations using fully relativistic rather than scalar relativistic
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pseudopotentials) on the electronic density of states of
Ti4Zr4Hf4Ta4B32 has been confirmed.

The formation energy, Ef, of each material (defected and
defect-free) was calculated with respect to the chemical poten-
tials of the unary bulk materials as

Ef =
Etot −

∑
snsμs∑

sns
,

whereEtot is the energy of themodeled supercell, ns is the num-
ber of atoms and μs is the chemical potential of atom species
s = Ti, Zr, Hf, Ta, B, or C.

The formation energy of defects, Ed
f , was calculated as

Ed
f = Ed

tot − Ep
tot +

∑

s

(nps − nds )μS,

where Ed
tot and E

p
tot are the energies of the defected and perfect

cell, respectively, and nps and n
d
s are the numbers of atoms of

species s in the perfect and defected cell, respectively.
The elastic-tensor components (second-order elastic con-

stants,Cij) were calculated by applying six deformationmodes
to the orthorhombic cells representing the hexagonal crystals,
see e.g. [39]: five independent elastic constants C11, C12, C13,
C33, and C44, and C66 = (C11–C12)/2 which was in addition
calculated independently for cross-check purposes. The elastic
moduli resulting from the two slightly distinctC66 values differ
by<4%. The energies resulting from the positive and negative
deformations were averaged, reducing the errors in the defor-
mation energy and improving the precision of Cij. The esti-
mations of bulk modulus, B, shear modulus,G, Young’s mod-
ulus, E, Poisson’s ratio, ν, of polycrystalline materials were
obtained from the calculated Cij using the Voigt–Reuss–Hill
approximation [40]. The hardness was estimated from three
semi-empirical formulae denoted by H1 [41], H2 [42], and H3

[43],
H1 = 0.151G

H2 = 2(G3/B2)0.585 − 3

H3 = 0.92G1.845/B1.137.

The fracture toughness (KIC) was calculated from the fol-
lowing equation (V0 is the volume per atom) [44]:

KIC = V1/6
0 · G · (B/G)1/2.

3. Results and discussion

3.1. Formation energy of defect-containing structures

The Ef of Ti4Zr4Hf4Ta4B32-based crystals with one
vacancy site/substitutional defect, namely Ti3Zr4Hf4Ta4B32,
Ti4Zr3Hf4Ta4B32, Ti4Zr4Hf3Ta4B32, Ti4Zr4Hf4Ta3B32,
Ti4Zr4Hf4Ta4B31, and Ti4Zr4Hf4Ta4B31C, is shown in
figure 1. Note that the Ef differences resulting from var-
ied distribution of metal atoms (e.g. −0.946, −0.959 and
−0.949 eV/at. for regular, clustered and SQS distribution in
perfect Ta4Hf4Zr4Ti4B32) are well below the Ef differences
resulting from any defect formation. In the case of vacancy

Figure 1. The formation energy of Ta4Zr4Ti4Hf4B32 with (i) one
vacancy at Ta, Zr, Ti, Hf or B site or (ii) one C atom at B site. The
composition with B vacancy is energetically the most preferred one.

in the metal sublattice, Ef is slightly dependent on which of
the four metals constitute the environment of the vacancy.
Therefore, the ranges of Ef of the first four compositions are
shown using error bars. The error bars for a vacancy at boron
site (Ti4Zr4Hf4Ta4B31) and for a substitutional carbon at boron
site (Ti4Zr4Hf4Ta4B31C) are not drawn since Ef is almost inde-
pendent of the defect location in these two cases. The figure
shows that the relatively lowest Ef (although still higher than
Ef of perfect Ti4Zr4Hf4Ta4B32 of −0.946 eV/at.) is exhibited
by the boron-deficient crystal Ti4Zr4Hf4Ta4B31, followed
by the crystal with carbon substitution Ti4Zr4Hf4Ta4B31C.
The lowest thermodynamic driving force to heal these two
kinds of defects constitutes another motivation (in addition to
the aforementioned experimental reports on boron-deficient
materials) to focus on them in the rest of the paper. The
minimum Ef of the metal-deficient crystals belongs to the
structure with Ta vacancy, followed by the structures with Zr,
Ti, and Hf vacancy. In agreement with the simulation, it is
reported that (Zr,Ta)B2−x prefers to expel Ta (not Zr) to the
grain boundaries during annealing [13].

The preference not to fill a vacancy with a carbon sub-
stitution, shown in figure 1 for one defect per simula-
tion cell, is examined in a wider compositional range in
figure 2(a). The figure shows Ef as a function of the num-
ber of vacancies (Ti4Zr4Hf4Ta4B32−x) and carbon substitu-
tions (Ti4Zr4Hf4Ta4B32−xCx) where 0 � x � 16. The vacan-
cies/carbon atoms are located as close as possible to each
other (other arrangements—at one selected x value—are
shown below). The Ef of Ti4Zr4Hf4Ta4B32−xCx almost lin-
early increases from −0.946 eV/at. at x = 0 to −0.294 eV/at.
at x = 16 when a layer of boron is replaced by carbon
(Ti4Zr4Hf4Ta4B16C16). Likewise, Ef of Ti4Zr4Hf4Ta4B32−x
almost linearly increases to −0.586 eV/at. at x = 16, indi-
cating a rough estimation of Ef of a crystal with a stack-
ing fault. The figure confirms that in the whole range of
defect concentrations, the crystal prefers to contain vacan-
cies rather than carbon atoms. This is also proven by defect
formation energy represented in figure 2(b) where carbon
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Figure 2. (a) The formation energy of Ti4Zr4Hf4Ta4B32−x and
Ti4Zr4Hf4Ta4B32−xCx as a function of the number, x, of vacancies or
C atoms at B sites. The vacancies or carbon atoms are located as
close as possible to each other. While the formation of any of these
point defects is thermodynamically unfavorable, vacancies at B sites
are more preferred than C substitutions. (b) The formation energy of
defects (full symbols, left axis) in Ti4Zr4Hf4Ta4B32−x and
Ti4Zr4Hf4Ta4B32−xCx as a function of the number, x, of vacancies or
C atoms at B sites. Besides, the formation energy of defects per
removed or replaced boron atom is also graphed (empty symbols,
right axis). (c) The volume per atom (full symbols) and per atomic
site (empty symbols) as a function of the number of vacancies in
Ti4Zr4Hf4Ta4B32−x or C atoms in Ti4Zr4Hf4Ta4B32−xCx. The
volume shrinkage upon the occurrence of vacancies is not sufficient
to preserve the density so the volume per atom grows with the
number of vacancies. The crosshatch parts show the mechanically
unstable Ti4Zr4Hf4Ta4B32−x.

substitution needs higher energy to form compared to vacan-
cies or voids.

The formation energy of defects per removed or replaced
boron atom is also shown in figure 2(b) with empty symbols.
As seen, an energy around 2 eV is essential for removal of
each boron atom while substituting the boron atom with a car-
bon atom needs even a little higher energy. However, when the
number of vacancies or carbon atoms increases, the formation
energy of defects per removed or replaced boron atom slightly
declines. This prevailing trend can be related in part to the B–B
bonds: while 3 bonds need to be broken to remove the first
boron atom, only 2 bonds need to be broken to remove the sec-
ond boron atom, neighboring the vacancy. Similarly, removing
further boron atoms can lower the average formation energy of
defects per removed or replaced boron atom because of lower
average number of bonds which have to be broken.

3.2. Volume per atom (packing factor)

Figure 2(c) shows the volume per atom (occupied atomic site)
and the volume per atomic site (occupied or not) as a function
of the number of vacancies/carbon atoms. When the number
of vacancies increases, the volume per atom steeply linearly
increases at almost no shrinkage of the crystals, i.e. at almost
preserved volume per atomic site. In other words, the vacancy
content steeply decreases the packing factor of the diboride
crystals. The substitutional carbon defects have no effect on
the volume per atom when there are only 4 or less C atoms
at the 32 B sites. Higher incorporation of carbon results in a
slightly higher volume per atom.

The different volumes per atom of different defected crys-
tals and the resulting changes of the packing factor during
film growth and (especially) post-treatment can be of impor-
tance for stress generation and relaxation in the films. First,
in experiments with carbon-containing diboride-based films, a
substitutional C atom may have enough energy (during depo-
sition or annealing) to diffuse from the diboride crystal (leav-
ing a vacancy in it) toward the amorphous phase (reported in
[23]) at the boundary. As shown in figure 2(c), the preferred
packing factor of the crystalline phase decreases at about the
same preferredpacking factor of the amorphousphase (in other
words, the crystal volume is approximately fixed while the
amorphous phase now contains one extra atom), leading to an
increase of the preferred thin-film volume and in turn to higher
compressive stress.

Second, the opposite takes place when a boron atom from
the grain boundary diffuses inward the crystalline phase to fill
in the vacancies. Now the preferred packing factor of the crys-
talline phase increases at about the same preferred packing
factor of the amorphous phase (in other words, the crystal vol-
ume is approximately fixed while the amorphous phase now
contains one atom less), leading to a decrease of the preferred
thin-film volume and in turn to lower compressive stress or
even to tensile stress. In the work of Bakhit et al [13], they
investigated the residual stress of ZrB2.4 films deposited by
sputtering. The as-deposited sample possessed residual stress
around−0.5 GPa which increased to−0.3 GPa and+1.1 GPa
upon annealing at 800 ◦C and 1200 ◦C, respectively.
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Figure 3. (a) The formation energy of Ti4Zr4Hf4Ta4B26 as a function of the number of broken B–B bonds resulting from formation of six
vacancies in Ti4Zr4Hf4Ta4B32. (b) The formation energy of Ti4Zr4Hf4Ta4B26C6 as a function of the number of B–C bonds. Since
there are two layers of boron, the numbers in the legend refer to the number of vacancies/carbon atoms in each layer. For instance, 3–3
represents 3 vacancies/carbon atoms in each boron layer. SQS refers to a quasirandom distribution of vacancies/carbon atoms in the boron
sublattice (leading to 17 broken B–B bonds in the ‘3–3’ configuration) combined with a regular distribution in the metal sublattice
(‘vacancy/carbon SQS’) or with a quasirandom distribution also in the metal sublattice (‘fully SQS’). Vacancies as close as possible to each
other are thermodynamically preferred over distant ones, while carbon atoms slightly prefer the distant distributions.

Figure 4. The volume per atom as a function of the number of (a) broken bonds in Ti4Zr4Hf4Ta4B26 and (b) formed B–C bonds in
Ti4Zr4Hf4Ta4B26C6. SQS refers to a quasirandom distribution of vacancies/carbon atoms in the boron sublattice (leading to 17 broken B–B
bonds) combined with a regular distribution in the metal sublattice (‘vacancy/carbon SQS’) or with a quasirandom distribution also in the
metal sublattice (‘fully SQS’). At a given defect concentration, the volume per atom increases with increasingly homogeneous distribution
of vacancies and increasingly heterogeneous distribution of carbon atoms.

3.3. Distribution of defects

The Ef for all distinctive arrangements of six vacancies in
Ti4Zr4Hf4Ta4B26 is shown in figure 3(a) as a function of (i) the
number of broken B–B bonds and (ii) dividing the six vacan-
cies between the two B layers in the simulation cell. The Ef

is the lowest for the lowest number of 12 broken B–B bonds
(all vacancies in the same layer), and then it predominantly
increases with increasing number of broken B–B bonds. This
indicates that the vacancies are prone to coalesce into a planar
void rather than to be randomly or even uniformly distributed.
Each bond between boron atoms can stabilize the structure to
a higher degree; therefore, when the number of broken bonds
increases even though the number of removed boron atoms is
the same, the formation energy of the structure increases. That

is, the system tends to minimize the number of broken B–B
bonds, which is achieved by the coalescence of vacancies.

In parallel, Ef for all distinctive arrangements of six C sub-
stitutions in Ti4Zr4Hf4Ta4B26C6 is shown in figure 3(b) as a
function of (i) the number of formed B–C bonds and, again
(ii) dividing the six C atoms between the two B(+C) lay-
ers in the simulation cell. This time Ef is the lowest for the
highest number of 18 B–C bonds and for the same number
of C substitutions in each layer, and then it predominantly
increases with decreasing number of B–C bonds. This indi-
cates that the carbon atoms are prone to be uniformly dis-
tributed as far from each other as possible. The comparison of
both panels of figure 3 confirms that Ef of Ti4Zr4Hf4Ta4B26 is
lower than that of Ti4Zr4Hf4Ta4B26C6 (i.e. the crystal prefers
vacancies and voids rather than carbon at boron sites) even
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Figure 5. Positions of atoms in Ti4Zr4Hf4Ta4B26 before and after introducing a planar defect leading to 12 broken B–B bonds. Panels
denoted by the fractional coordinate z = 0, 0.25, 0.5, and 0.75 show different layers of the diboride where metal atoms are located at z = 0
and z = 0.5 and boron atoms are located at z = 0.25 and z = 0.75. The planar defect is placed at z = 0.75. The solid black, blue, red, green
and dark yellow circles show the sites of Ti, Zr, Ta, Hf, and B atoms, respectively, for the relaxed perfect crystal. The corresponding empty
circles show the slightly different atomic sites after introducing the planar defect. The numbers next to each atom show the z coordinate
after the relaxation resulting from introducing the planar defect. Note that introducing the planar defect reduces the lattice constant mainly in
z direction by 2.2% and the reduction in other coordination is small (around 0.3%).

after considering a wide range of atomic arrangements (not
only the single arrangement considered in figure 2(a)).

Figure 4 depicts the volume per atom of Ti4Zr4Hf4Ta4B26

and Ti4Zr4Hf4Ta4B26C6 as a function of the number of broken
B–B bonds and formed B–C bonds, respectively. In general,
the volume per atom increases with increasing number of bro-
ken bonds in Ti4Zr4Hf4Ta4B26 while it decreases with increas-
ing number of B–C bonds in Ti4Zr4Hf4Ta4B26C6. On the one
hand, the lowest volume per atom (the highest packing factor)
of Ti4Zr4Hf4Ta4B26 is reached when the vacancies coalesce
into a planar void resulting in the lowestEf (figure 3(a)). On the
other hand, the lowest volume per atom of Ti4Zr4Hf4Ta4B26C6

is reached when carbon atoms are as far as possible from
each other with the maximum number of B–C bonds, again
resulting in the minimum Ef (figure 3(b)). Note that the vol-
ume per atom of Ti4Zr4Hf4Ta4B26 and Ti4Zr4Hf4Ta4B26C6

changes in the range of 10.63 to 10.77 Å3 and 9.27 to 9.47 Å3,
respectively. This is around 1%–2% of change in the volume,
indicating that without any phase transformation and only
based on rearrangement of vacancies or carbon towards the
lower Ef, the structure can shrink by 1%–2%. This is of impor-
tance for explaining the reduction of compressive stress in
many diborides after annealing as seen for Hf–B–C [23] or
ZrB2 [45].

The arrangement of atoms in Ti4Zr4Hf4Ta4B26 with a pla-
nar void (the lowest Ef) is shown in figure 5 before and after
introducing the defects. The important point about this figure
is that after introducing the defects, the void at z = 0.75 is
not filled with the boron or metal neighbors, explaining the
increase of the volume per atom when vacancies form in this
diboride.

3.4. Mechanical and electronic properties

The characteristics of a perfect crystal (Ti4Zr4Hf4Ta4B32)
and a defected crystal with a planar void (Ti4Zr4Hf4Ta4B26)
are compared in table 1 (elastic constants Ci j, bulk mod-
ulus B, shear modulus G, Young’s modulus E, Poisson’s
ratio ν, Pugh’s ratio G/B, hardness H1, H2, and H3, and
fracture toughness KIC) and figure 6 (electronic structure).
Table 1 shows the calculated (i) mechanical properties of the
quinary crystals Ti4Zr4Hf4Ta4B32 and Ti4Zr4Hf4Ta4B26, (ii)
mechanical properties of the constituent binary diboridesTiB2,
ZrB2, HfB2, and TaB2, and (iii) arithmetic mean of mechani-
cal properties of these diborides, being very similar to those of
Ti4Zr4Hf4Ta4B32. Selected calculated and experimental data
from the literature are included for comparison. On the one
hand, the perfect crystal Ti4Zr4Hf4Ta4B32 can be almost cat-
egorized as superhard, with hardness approaching 40 GPa.
On the other hand, the mechanical properties of the defected
crystal (Ti4Zr4Hf4Ta4B26) including hardness of only slightly
above 20 GPa (≈60% of the previous value) are inferior to
the perfect crystal, showing that the mechanical properties in
diborides are largely related to the boron deficiency.

The densities of electronic states of these two quinary com-
positions are shown in figure 6. For both compositions, the
highest occupied states are projected mainly onto 2p orbitals
of boron atoms which are the most electronegative in the com-
pound, hybridizing with orbitals from the metal atoms as a
result of the chemical bonding. In contrast, the lowest unoc-
cupied states are projected onto the valence (3, 4, 5)d orbitals
of the metal atoms. The figure confirms that the density of
states at the Fermi level increaseswhen the boron tometal ratio
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Table 1. Calculated mechanical properties of binary diborides and quinary diborides including elastic constants Cij (GPa), bulk modulus
B (GPa), shear modulus G (GPa), Young’s modulus E (GPa), Poisson’s ratio ν, Pugh’s ratio G/B, hardness H1, H2, and H3 (GPa), and
fracture toughness KIC (MPa m0.5). The properties of binary diborides are compared with theoretical papers [46]a, [47]b and [44]e,
experimental papers on thin films [48]c, [49]d, [50]f, and [51]g and experimental paper on bulk materials [52]h. The properties of quinary
diborides are compared with the arithmetic mean of the properties of the corresponding binary diboridesi.

Compound C11 C12 C33 C13 C44 B G E G/B ν H1 H2 H3 KIC

TiB2 654 71 455 105 260 256 258 580 1.01 0.12 39 49 47 3.7
TiB2

a (theo.) 656 65 461 98 262 250 261 581 1.04 0.11
TiB2

b (theo.) 634 62 447 100 253
TiB2

c (exp.) 525 Hv = 43
ZrB2 566 58 435 127 252 243 232 527 0.95 0.14 35 43 41 3.5
ZrB2

a (theo.) 557 63 437 120 254 239 231 525 0.97 0.13
ZrB2

d (exp.) 415 Hv = 36
HfB2 610 62 460 127 268 256 249 564 0.97 0.13 38 46 44 3.7
HfB2

e (theo.) 262 248 565 0.95 0.14 44 3.7
HfB2

a (theo.) 583 98 460 135 257 261 233 539 0.89 0.16
HfB2

f (exp.) 396 Hv = 44
TaB2 606 142 446 210 220 307 203 499 0.66 0.23 31 24 24 3.6
TaB2

a (theo.) 597 140 433 196 191 296 192 473 0.65
TaB2

g (exp.) 350 Hv = 45
TaB2

h (exp.) Hv = 23–30
(TiZrHfTa)B2

i 609 83 449 142 250 266 235 542 0.88 0.16 36 41 39 3.6
Ti4Zr4Hf4Ta4B32 608 85 454 147 252 262 236 547 0.87 0.16 36 39 38 3.7
Ti4Zr4Hf4Ta4B26 491 76 364 121 127 189 150 368 0.69 0.22 23 21 21 2.7
Ti4Zr4Hf4Ta4B16 383 52 270 80 −133 Mechanically unstable

Figure 6. The density of electronic states around the Fermi level, EF, for (a) the defect-free multicomponent diboride, Ti4Zr4Hf4Ta4B32, and
(b) Ti4Zr4Hf4Ta4B26 with 12 broken B–B bonds. Reducing the boron content increases the material metallicity.

decreases from 2 (perfect crystal) to 1.625 (Ti4Zr4Hf4Ta4B26),
indicating higher metallicity (and arguably higher conductiv-
ity especially in the [0001] direction, despite the distortion
and ripples in each layer of boron and metal) of the defected
crystal.

3.5. Equilibrium number of vacancies

The equilibrium content of vacancies as a function of
temperature is calculated by minimizing the free energy,
F = Ef − TSc, where Ef is the formation energy and Sc is
the configurational entropy. The configurational entropy of a
defected crystal can be calculated as

Sc =
1
3
R ln N +

2
3
R[nv ln(nv)+ (1− nv) ln(1− nv)],

where R is the universal gas constant, N is the number of the
incorporatedmetals and nv is the content of vacancies (entropic
species) at boron sites. The first and the second term consti-
tute Sc in the metal sublattice (one third of the crystal, hence
the factor 1/3) and in the boron sublattice (two thirds of the
crystal, hence the factor of 2/3), respectively. The dependence
of Ef on nv was calculated by interpolation of the data points
in figure 2(a), and the resulting dependence of F on nv and
T is shown in figure 7(a). The equilibrium content of vacan-
cies, predicted using the data shown in figure 7(a), is shown
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Figure 7. (a) The free energy of multicomponent diborides with different content of vacancies at boron sites as a function of temperature.
(b) The concentration of vacancies leading to minimum free energy as a function of temperature.

Figure 8. Defect transformations as a function of temperature/time towards a (meta)stable atomic arrangement. (a) 2D cluster of carbon
atoms at boron sites in the material Ti4Zr4Hf4Ta4B26C6. (b) Redistribution of carbon atoms to have the minimum number of C–C bonds.
(c) Carbon atoms tend to leave the AlB2 structure creating vacancies in the structure. (d) Coalescence of vacancies to form a planar void
characterized by a minimum number of broken B–B bonds. (e) Perfect crystal obtained by healing the vacancies using B atoms from grain
boundaries. This crystal cannot be formed directly from a crystal with a planar void shown in part (d) because the vacancies gradually move
to a crystal boundary, i.e. there is a transition state similar to part (c). A schematic of free energy of a crystal with a planar void and a perfect
crystal is shown in the bottom left corner.

in figure 7(b). The figure shows that around 3000 K, close to
the melting temperature of diborides, the equilibrium vacancy
concentration is around 1% of boron sites. Let us empha-
size that while this nv predicted by equilibrium thermodynam-
ics constitutes a theoretical minimum, the higher nv � 3%
used in the ab-initio calculations not only allowed using
smaller simulation cells at the same expected trends, but are
also arguably closer to materials prepared by non-equilibrium
techniques.

3.6. Defect transformations

Figure 8 summarizes the above findings by visualizing the
thermodynamics of defect transformations as a qualitative
function of temperature or time to reach the minimum F and
Ef (being almost the same at low T) in an equilibrium state.
Part (a) of this figure shows a 2D cluster of carbon that can be
implanted, trapped, or deposited togetherwithmetal diborides.
Although Ef of this configuration is negative, it is higher than
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that of the following configurations: the carbon atoms prefer
to be uniformly distributed (part (b)), and even more prefer to
approach the boundaries which can be either a free surface or
grain boundaries (leaving vacancies in the diboride crystals;
part (c)). In short, when carbon atoms have sufficient ther-
mal energy to overcome the diffusion barriers (for example,
recovery or recrystallization can occur at a temperature around
600 ◦C or 800 ◦C [13]), they gradually segregate at grain
boundaries, and, consequently, vacancies form in the struc-
ture. This process would induce compressive stress since the
preferred volume per atom increases.

When the structure includes some vacancies (part (c)), one
of two possible paths, depending on the elemental compo-
sition, is followed. First, there may be a reservoir of boron
(for example, boron-containing grain boundaries) that can
fill in the vacancies. In this case, a crystal with equilibrium
vacancy content can form, decreasing Ef. This is a typical
case in overstoichiometric diborides. Second, there may not
be enough boron atoms in the environment and vacancies can-
not be filled in. Therefore, the vacancies tend to form a planar
void. Planar voids for diborides are not only predicted by the
ab-initio calculations above but also reported experimentally
in as-deposited diborides (TiB1.9) [53] and even after anneal-
ing to 1200 ◦C for Zr0.8Ta0.2B1.8 [13], indicating that they are
quite stable. The structure with a planar void cannot trans-
form directly to a perfect crystal unless the void decomposes to
vacancies which increases the (free) energy. The schematic of
free energy of a crystal with a planar void and a perfect crys-
tal is shown at the bottom left corner of figure 8, indicating
the metastable equilibrium represented by the structure with a
planar void.

4. Conclusions

Inspired by many pure or carbon-containing metal diborides
suffering from voids and other defects, we studied the influ-
ence of vacancies and substitutional carbon atoms on the for-
mation energy (Ef) and mechanical and electronic properties
of Ti0.25Zr0.25Hf0.25Ta0.25B2 by ab-initio calculations using a
48-atom supercell. The main findings are as follows:

(a) We quantified how the number and the distribution of
vacancies/defects affect Ef and the packing factor of the
structure. Although readily produced by non-equilibrium
preparation techniques, vacancies and (evenmore) carbon
substitutions are thermodynamically unfavorable.

(b) Vacancies prefer to coalesce into a planar void, minimiz-
ing both the number of brokenB–B bonds and the volume
per atom.

(c) Carbon substitutions at boron sites tend to be far from
each other, minimizing both the number of formed C–C
bonds and the volume per atom.

(d) The equilibrium concentration of vacancies (minimiz-
ing configurational entropy-dependent free energy) near
the melting temperature would be around 1%. This is
the lower bound of concentrations resulting from non-
equilibrium preparation techniques.

(e) The mechanical properties of Ti4Zr4Hf4Ta4B26 with the
ratio of boron to metal equal to 1.625 are inferior to
Ti4Zr4Hf4Ta4B32 (e.g. the predicted hardness is by≈40%
lower) while the metallicity of the defected structure is
higher than that of the perfect structure.

(f ) A model for healing of defects is presented, showing that
a planar void can form from the distributed vacancies and
remain stable even though the corresponding Ef is higher
than that of the perfect crystal.
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Abstract 

Rare-earth mononitrides such as HoN exhibit a wide range of useful properties leading to 

potential applications as magnetic semiconductors, spintronic half-metals, or magnetocaloric 

refrigerants in hydrogen liquefaction systems. First-principle calculations of electronic 

structures and related properties of such materials should correctly reproduce their magnetic 

moment. First, we identify the unusually high number of unoccupied electronic states which 

guarantees that the energy minimum identified is the global one. Second, we develop a 

method which allows the experimentally relevant magnetisation to constitute an energy 

minimum, emphasising the favourable distribution of the spins in an exceptionally large 

simulation cell. Third, we examine the dependence of selected HoN characteristics on the cell 

size and on the magnetisation. The results provide a theoretical insight into the spin structure 

of rare-earth nitrides and allow one to use the correct methodology of similar calculations of 

properties of strongly correlated materials. 
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1. Introduction

Rare-earth (RE) monopnictides are compounds of RE and group V elements which attract 

great attention and have been intensively studied both experimentally and theoretically as 

possible magnetic semiconductors, magnetocaloric refrigerants, and recently also as potential 

half-metals applicable in the emerging field of spintronics [ 1, 2]. The chemical behaviour of 

all RE elements is very similar because of the same structure of the outer electron shells, so 

all RE monopnictides crystallise in the face-centred cubic structure (𝐹𝑚3𝑚, NaCl prototype). 

However, different occupations of the highly localised 4f orbital affect the magnetic and 

electronic-transport properties of compounds containing different RE elements. Here, many 

open questions remain. Experimentally, it is challenging to prepare impurity-free 

stoichiometric single crystals. Theoretically, obtaining an accurate description of the 

electronic structure is problematic due to a strong correlation of the 4f electrons. 

RE nitrides exhibit the lowest anion size of the pnictide family, leading to distances among 

individual RE atoms in RE nitrides that are similar or even shorter than those in RE metals 

[ 3, 4]. Therefore, RE nitrides stand on the border [ 1] between semiconductors [ 5] and 

semimetals [ 6]. This can lead to half-metallic properties, i.e. (semi)metallicity for one spin 

and semiconductivity or isolating behaviour for the other, leading to a complete spin 

polarisation of the states at the Fermi level. This indicates a potential use in modern cryogenic 

superconducting and quantum-computing electronics such as non-volatile magnetic random 

access memories [ 7]. 

Holmium nitride, for instance, is frequently considered as a semiconductor with measurable 

[ 8, 9] but narrow indirect band gaps for both spins [ 10– 12], while some studies also point to its 

possible (half-)metallicity [ 13, 14]. Considering the magnetic ordering, bulk HoN was 

confirmed to exhibit ordered magnetic moment (net ferromagnetism) up to the Curie 

temperature TC = 18 K, corresponding to the highest magnetic entropy change induced by 

isothermal demagnetisation [ 4] and to the occurrence of magnetic reflection of neutrons [ 15]. 

Slightly lower TC [ 16] has been revealed by examinations of specific heat capacity [ 17, 18] or 

of HoN nanoparticles [ 19, 20]. Because Ho is the RE element with the highest magnetic 

moment [ 16, 21, 22], HoN exhibits a strong magnetocaloric effect [ 4, [18]– 20, 23]. The 

aforementioned application as a magnetocaloric refrigerant, specifically within hydrogen-
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storage applications, is in the case of HoN supported by its high thermal conductivity, 

inertness to H2, and TC close to H2 boiling point [ 4, 19, 20, 24]. 

Density-functional theory (DFT) [ 25, 26] calculations of some HoN properties (in the first 

place structural or elastic) do not necessarily require any special treatment of the electronic 

self-interaction [ 27] or can lack spin polarisation [ 28]. Moreover, the mentioned properties 

can be quantified by means of classical interionic potentials [ 29]. However, since the earliest 

first-principle calculation on gadolinium pnictides [ 30], many methods [ 1, 2, 31, 32] have been 

employed to treat the strong electronic correlation and to overcome the self-Coulomb and 

self-exchange interactions, resulting in the notorious underestimation of the band gap by the 

standard spin-polarised DFT. There are methods based on the self-interaction correction 

[ 33, 34] (already applied to HoN [ 10, 35]), the Green’s function-based GW approximation 

[ 36, 37] (too computationally expensive in the case of large simulation cells necessary for the 

present work), hybrid functionals including an exact Hartree–Fock exchange term [ 38, 39], the 

recent DFT–1/2 approach [ 40], or the dynamical mean-field theory [ 41]. 

One of the most widely used methods of the treatment of the electronic correlation is the 

Hubbard-corrected DFT (DFT+U) [ 42], originally proposed to describe strongly correlated 

electrons in Mott insulators. The inclusion of U does not remove the self-interaction in itself, 

but it fixes the resultant underlocalisation of particles and incorrect magnetic structure. In 

particular, there is a penalty for partial occupation of the localised orbitals, favouring a 

disproportionation of fully occupied states which go up by ≈U/2 and completely empty states 

which go down by ≈U/2 [ 43] (neglecting non-sphericity of the electronic interaction, i.e. the 

Hund’s rule exchange parameter J which would otherwise lead to Ueff = U – J [ 44], and 

neglecting V in the method DFT+U+V [ 45]). The costs of DFT+U are not higher than those of 

standard DFT. Since the first application of DFT+U to RE monopnictide CeSb [ 43], it has 

been applied to numerous RE compounds [ 11, 14, 46– 50]. The present paper is partially 

motivated by the fact that correct DFT+U calculations require a correct U value valid for a 

specific exchange-correlation functional, and the theoretical identification of this U value (an 

experimental identification by comparison with e.g. photoelectron and Bremsstrahlung 

spectroscopy is beyond the paper scope) for materials with a band gap requires correct 

description of material’s magnetism. 

The U value can be calculated from first principles based e.g. on supercells with constrained 

occupations of localised orbitals of one atom [ 51, 52] or on a linear response within density-
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functional perturbation theory (DFPT) [ 53, 54]. However, the DFPT calculations of U 

disqualify the common and harmless DFT convergence-enhancing practice of treating 

insulators and semiconductors as metals by setting a small but non-zero smearing of the 

occupations of electronic states near the Fermi level. The reason is based on a term present in 

DFPT for metals, proportional to the inverse of the density of states at the Fermi level (Eq. 

(79) in Ref. [ 55]), whose extremal value may cause the numerical divergence of the

calculation. Therefore, fixed electronic occupations are required in the case of U calculations 

for materials with a band gap, including HoN. This approach, however, excludes the 

possibility of optimising the total magnetisation during the self-consistent wave-function 

optimisation since the numbers of spin-up and spin-down valence electrons are to be known a 

priori. Consequently, a procedure has to be performed where the magnetisation is first 

calculated at smeared electronic-state occupations, and DFPT determination of U at fixed 

occupations and at the previously quantified magnetisation follows. 

The objective of this paper is to set up a methodology for obtaining the ground-state magnetic 

structure (useful not only in itself but also e.g. for the identification of appropriate U value) of 

RE mononitrides from standard DFT models, using HoN as a test case. The effect of the 

number of electronic states considered in the calculations (Ntotal) and – even more importantly 

– the importance of a sufficient size of the simulation cell are discussed. The criterion of

success is to obtain an energy minimum corresponding to the experimental low-temperature 

ferromagnetic moment of Ho atoms m = 6.5 μB [ 56] or ≈7.0 μB [ 4] in bulk HoN (well below 

the maximum ordered moment gJJ = 10.0 μB [ 15, 21, 56] due to crystal-field interactions [ 57] 

and between other m values of 3.2 μB reported for thin-film HoN [ 3] and 8.9 μB assuming 

long-range spiral ordering – difficult to describe by first-principle calculations – rather than 

ferromagnetic ordering [ 15]). This low-temperature m = 6.5–7.0 μB per Ho atom is not to be 

confused with high-temperature paramagnetic m = 10.3 μB [ 6], 10.7 μB [ 56], or 10.8 μB [ 15] 

per Ho atom (close to the theoretical value gJ√[J(J+1)] = 10.6 μB [  16]). 

2. Methods

The calculations were performed on the level of spin-polarised (assuming collinear spins, 

leading to various net total magnetic moments) DFT [ 25, 26] involving generalised-gradient-

approximated exchange and correlation [ 58], as implemented in the Quantum ESPRESSO 

software package [ 59]. Kohn–Sham equations were expanded in a plane-wave basis with 
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wave-function and charge-density energy cut-offs of 60 and 360 Ry, respectively. Atomic 

cores and inner electron shells of Ho and N were represented by a norm-conserving 

13-electron pseudopotential [ 60] and by an ultrasoft 5-electron pseudopotential [ 61],

respectively; this combination not only allowed spin polarisation thanks to the presence of 

f-electrons but also yielded satisfactory convergence of the self-consistent wave-function

optimisation at the aforementioned moderate energy cut-offs. Marzari–Vanderbilt smearing of 

the occupations of the states near the Fermi level [ 62] of the width of 0.1 eV was used. 

Geometrical optimisation was performed to reduce all force components acting on each atom 

below ≈4.1 × 10–11 N ≈ 26 meV/Å. 

Magnetic moments associated with individual atoms in the face-centred cubic (𝐹𝑚3𝑚, NaCl 

prototype) HoN crystals were studied using various periodic simulation cells containing up to 

16 HoN formula units (f.u.): 1-f.u. primitive rhombohedron (2 atoms; Brillouin zone sampled 

by an 18×18×18 Monkhorst–Pack k-point grid [ 63]), 2-f.u. double rhombohedron (4 atoms, 

18×9×18 k-points), 4-f.u. conventional cube (8 atoms, 12×12×12 k-points), 8-f.u. double 

cube (16 atoms, 12×6×12 k-points), and 16-f.u. quadruple cube (32 atoms, 12×6×6 k-points). 

Throughout this paper, the term cell size refers to the number of atoms, not to the volume. For 

each crystal, its ground-state energy, lattice constant, bulk modulus, and its pressure 

derivative were obtained by varying the lattice parameter with a 1% step in the range of 90%–

110% of the experimental equilibrium lattice constant of ≈4.87 Å [ 3, 4, 15, 56, 64], producing 

up to 21-datapoint energy–volume curve (see Fig. 1 for an example) to fit the Birch–

Murnaghan equation of state [ 65]. The fitting procedure did not include datapoints 

representing local energy minima and/or poor convergence and lying above the curve 

representing a global energy minimum. The formation energy (Eform) of a particular HoN 

configuration was obtained as a difference between its ground-state energy and the energy of 

the same set of atoms in the form of gas N2 and ferromagnetic metal Ho. 

Two types of calculations were performed for each simulation-cell size, differing in the way 

of treating the total magnetisation (Mtotal: unpaired spin density – not to be confused with a 

density of magnetic moments m; evaluated as a space integral and therefore not necessarily 

integer). First, Mtotal was a free quantity, optimised together with the wave function during the 

self-consistent solution of the Kohn–Sham equations. Each calculation was performed 5× 

with starting magnetisation of Ho atoms constituted by uniform and parallel spins 

(ferromagnetic ordering) corresponding to Mtotal = 3.0, 3.5, 4.0, 4.5, or 5.0 μB/f.u., without any 

significant effect of the magnitude choice on any quantity of interest. Second, Mtotal was fixed 
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at selected values, and the Eform dependence on Mtotal was evaluated. In some cases, the 

convergence of the wave-function optimisation of the second type to reliable energy minima 

was achieved (and thus, the number of datapoints involved in the Birch–Murnaghan fitting 

was enhanced) by setting the initial spin structure based on that resulting from successfully 

converged wave functions for similar volumes of the given Mtotal and simulation-cell size. In 

addition to evaluating or enforcing the total magnetisation, absolute magnetisation (Mabsol; 

space integral of the absolute value of the local magnetisation) was evaluated for each 

configuration. Magnetisation associated with individual atoms (integral spin values in spheres 

around them) has been evaluated as well. Note that Mtotal is equal to Mabsol for the 

ferromagnetic configuration, while it is zero for the antiferromagnetic configuration. 

3. Results and discussion

3.1. Calculations at free total magnetisation 

Figure 1 shows an example of the results of the self-consistent optimisation of the wave 

function including spin orientations for the case of the 2-f.u. simulation cell. There is a 

dependence of Eform (Fig. 1a) and absolute and total magnetisation (Fig. 1b) on the 

isotropically varied volume. In this calculation we employed Ntotal = 22 = 1.22Nocc single-

electron states (occupied or unoccupied) per f.u., where Nocc = 18 is the number of occupied 

states (at zero temperature) per f.u. (Ntotal, Nocc, and especially Ntotal/Nocc, both here and below, 

would of course change in case of describing quantum-mechanically also some of the non-

valence electrons). As indicated in Sec. 2, there are (i) full symbols representing a reliable 

Birch–Murnaghan curve and (ii) empty symbols representing local energy minima and/or 

poor convergence, leading not only to enhanced energy (Fig. 1a) but also to a deviation in 

Mabsol (Fig. 1b). While Mtotal stays in the narrow region between 3.98 and 4.00 μB/f.u. (first 

fingerprint of the fact which is also discussed below: one value of Mtotal can be realised by 

various spin structures), Mabsol fluctuates between 4.04 μB/f.u. (wave function representing 

only a local energy minimum for a given volume) and 4.23 μB/f.u. (global energy minimum 

for a given volume: the figure shows that higher Mabsol generally leads to lower energy). 
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Figure 1. Example of a dependence of energy (panel a) and absolute and total magnetisation (panel b) on the 
volume, obtained with the 2-f.u. cell at free magnetisation (starting in a ferromagnetic state with Mtotal = 
4 μB/f.u.). Full symbols represent datapoints involved in Birch–Murnaghan fitting, empty symbols represent 
excluded ones. 

Table 1 lists all calculations performed with Mtotal as a self-consistently optimised quantity. 

The table shows the effect of the number of electronic states (expressed in terms of Ntotal/Nocc) 

on resulting Mtotal. First, the table confirms that a free Ho atom exhibits Mtotal = 3.0 μB (3 

unpaired electrons), corresponding to 7 spin-up and 4 spin-down f-electrons coming from the 

pseudopotential. Second, in HoN crystal, these electrons are absorbed by molecular orbitals, 

yielding a different preferred Mtotal = 4.0 μB/f.u. On the one hand, this preferred value is 

independent of varied cell size (see Table 1 at enhanced Ntotal) and of its isotropic deformation 

(similarly to the example in Fig. 1b), while its dependence on the initial spin configuration 

(the ferromagnetic energy minimum is not the only one) is related to Sec. 3.2. On the other 

hand, whether this preferred value is achieved in some cases depends on whether Ntotal/Nocc 

has the routinely used default value given by the simulation code of ≈1.20 before rounding 

Ntotal to an even integer (this part of presented calculations intentionally employs the default 

rounding, leading to Ntotal/Nocc = 1.19–1.22, not rounding to a single Ntotal/Nocc value 

independent of the cell size) or whether it is enhanced. In particular, simulation cells of 4 and 

8 HoN formula units exhibit abrupt changes of Mtotal from 3.5 μB/f.u. at Ntotal/Nocc = 1.19 
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(integral spin values in spheres around one quarter of Ho atoms are below those around the 

other Ho atoms) to 4.0 μB/f.u. at Ntotal/Nocc = 1.67. Regarding Mabsol, the scarcity of space areas 

with negative net spin implies a notable similarity of Mabsol and Mtotal: the former exhibits 

values by factors of only 1.12 and 1.04 higher than the latter for Ntotal/Nocc = 1.19 and 1.67, 

respectively. The presented role of Ntotal/Nocc is independent of the type of smearing of the 

occupations of the states near the Fermi level and is present also in models using the 

tetrahedron method of treating the electronic-state occupations [ 66] (not shown). 

Table 1. Total magnetisation (Mtotal), obtained as a self-consistently optimised quantity (in optimisation starting 
in a ferromagnetic state), at varied simulation-cell size and varied ratio of the number of all electronic states 
considered (Ntotal) to the number of occupied states (Nocc). The latter has either the frequent default value 
(Ntotal/Nocc = 1.20 before rounding Ntotal to an even integer, at ≥8 unoccupied single-electron states per simulation 
cell) or an enhanced value. 

Type 
of calculation 

Simulation-cell 
size 

Number of states 
considered, Ntotal 

Total magnetisation, 
Mtotal (μB/f.u.) 

Free Ho atom 1.69Nocc 3.0 

Default 
Ntotal 

1 HoN f.u. 1.44Nocc 4.1 

2 HoN f.u. 1.22Nocc 4.0 

4 HoN f.u. 1.19Nocc 3.5 

8 HoN f.u. 1.19Nocc 3.5 

Enhanced 
Ntotal 

1 HoN f.u. 1.67Nocc 4.1 

2 HoN f.u. 1.67Nocc 4.0 

4 HoN f.u. 1.67Nocc 4.0 

4 HoN f.u. 2.22Nocc 4.0 

8 HoN f.u. 1.67Nocc 4.0 

16 HoN f.u. 1.67Nocc 4.0 

Furthermore, the increase in Mtotal after the enhancement of Ntotal is accompanied by a 

decrease in energy: while calculations with cells of 4 and 8 f.u. and Ntotal/Nocc = 1.19 lead only 

to a local energy minimum characterised by Eform = –2.32 eV/f.u. (actually published in – and 

sufficient for the conclusions of – our recent work [ 67]), enhancing Ntotal/Nocc to 1.67 enables 

reaching the global minimum characterised by Eform = –2.76 eV/f.u. Further increase in 

Ntotal/Nocc (shown in the table for 2.22) does not lead to further differences in Mtotal or Eform. 

Figure 2 (an example for the 4-f.u. cell) shows the effect of Ntotal/Nocc (1.19 or 1.67) on the 

electronic structures and supports the finding that the frequent default choice Ntotal/Nocc ≈ 1.20 

(again, before rounding Ntotal to an even integer) may not lead to a reliable energy minimum. 
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The nonmagnetic peak near –13 eV consists of nitrogen s-electrons, while all the peaks near 

the Fermi level (EF) consist mainly of holmium f-electrons. The unoccupied states, observed 

at Ntotal/Nocc = 1.67, are mainly holmium d-states. The peaks in the top part of Fig. 2b 

(majority spins at Ntotal/Nocc = 1.67) are broader than those in the top part of Fig. 2a (majority 

spins at Ntotal/Nocc = 1.19), and, indeed, correspond to the higher Mtotal. Note that while the 

quantitative energy positions of the obtained electronic bands lead to unrealistically short 

distances between the occupied and unoccupied states, the described qualitative appearance of 

the densities of states is well captured by the used standard DFT. The top part of Fig. 2a 

actually shows that considering as few as 1.19Nocc electronic states in spin-polarised 

calculations is not even sufficient for describing the occupied majority-spin states and thus 

causes the aforementioned undesirable effects, such as the decrease in the magnetisation of 

some Ho atoms and subsequent increase in total energy. 
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Figure 2. Electronic density of states for majority spins up and minority spins down obtained with spin 
orientations as a free quantity at two different ratios of the number of all electronic states considered (Ntotal) to 
the number of occupied states (Nocc): Ntotal/Nocc = 1.19 (panel a) and 1.67 (panel b). 

3.2. Calculations at fixed total magnetisation 

In the next step we take into account also the experimental value of Mtotal. The 10 f-electrons 

of Ho (not including the single d-electron which is expected to be involved in covalent 
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bonding) lead to quantum numbers L = 6, S = 2, and J = 8, to the g-factor gJ = 1 + [J(J+1) + 

S(S+1) – L(L+1)] / 2J(J+1) = 1.25, and, in turn, to m = gJJ = 10.0 μB per Ho atom, i.e. per f.u. 

(neglecting the contribution of N). This extremal ferromagnetic value (4 unpaired electrons 

leading to Mtotal = 4.0 μB/f.u., shown in Table 1, and therefore to the aforementioned m = 

10.0 μB/f.u.) has been achieved in Sec. 3.1 for sufficient Ntotal/Nocc and ferromagnetic initial 

configuration, but it is contrary to experimental m = 6.5–7.0 μB/f.u. (Sec. 1). The latter can be 

achieved by ferrimagnetic ordering where 15%–17.5% of Ho spins have opposite orientation, 

e.g. in the latter case m = 10.0·(1 – 2·0.175) = 6.5 μB/f.u. (not to be confused with

ferrimagnetic ordering characterised by different magnitudes rather than different numbers of

antiparallel magnetic moments). Because this kind of magnetic ordering can be achieved only

using sufficiently large simulation cells, Figure 3 shows HoN properties obtained with fixed

numbers of spin-up and spin-down electrons using cells of 1 to 16 f.u. The Ntotal/Nocc ratio in

all the calculations safely exceeded the minimum appropriate values identified in Table 1, and

Ntotal was further enhanced by substituting Nocc by twice the number of electrons with the

majority spin rather than by the total number of electrons.

The effect of the total magnetisation (Mtotal) on the formation energy (Eform) is shown in Fig. 

3a and (in detail) 3b. The 1-f.u. cell exhibits a unimodal dependence with a minimum of –2.80 

eV/f.u. at 4.0 μB/f.u. This value corresponds to Mtotal calculated self-consistently in Sec. 3.1. 

Changing Mtotal in this small cell inevitably leads to a change in Mabsol and thus to an increase 

in Eform (see also Fig. 1). For example, fixed Mtotal of 3.5 μB/f.u. leads to Eform = –2.46 eV/f.u.: 

lower than Eform = –2.32 eV/f.u., obtained when Mtotal was obtained in free-magnetisation 

calculations at insufficient Ntotal/Nocc (Sec. 3.1), but still well above –2.80 eV/f.u. Higher cell 

sizes do not allow anything special in the case of increasing Mtotal above 4.0 μB/f.u. (the 

growth in Eform is exhibited by all the cell sizes), but bring higher flexibility in the case of 

lowering Mtotal below 4.0 μB/f.u. In particular (in terms of integral net spins in atomic 

spheres), lower Mtotal can be achieved not only by a uniform decrease in the magnetisation 

around all Ho atoms (as it is when using the 1-f.u. primitive cell) but also by changing the 

direction of the magnetisation around some atoms. Thus, some of the low Mtotal values can be 

realised without a change in Mabsol and consequently without any significant change in Eform: 

the dependence of Eform on Mtotal for larger simulation cells gets additional minima. In 

particular, the 2-f.u. cell achieves two similarly deep energy minima at 4.0 and 0 μB/f.u. 

thanks to the presence of 2 Ho atoms with preferred magnetisation of ±4.0 μB each. The 4-f.u. 

cell enables reversing spins of either one or two Ho atoms, yielding minima at 4.0, 2.0, and 0 
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μB/f.u. Further enlarging of the cell leads to more such possibilities, with five minima for the 

8-f.u. cell and nine minima for the 16-f.u. cell (such as –2.78 eV/f.u. at 2.5 μB/f.u.), gradually

minimising the distance between the experimental value (m = 6.5–7.0 μB/f.u. corresponding to

Mtotal = 2.6–2.8 μB/f.u.) and the position of the nearest Eform minimum (e.g. at Mtotal =

2.5 μB/f.u. for the 16-f.u. cell). The depth of most of the energy minima is similar and

approaches the aforementioned Eform = –2.80 eV/f.u.

The figure also shows that incorrect description of the magnetisation can even change relative 

preferences of the extremal cases, antiferromagnetic and ferromagnetic. Note that a given 

number of electronic states in free-magnetisation calculations (Sec. 3.1) may be sufficient to 

describe an antiferromagnetic state but not the ferromagnetic state. The consequently too high 

Eform (associated with Mtotal of 3.5 μB/f.u. instead of 4.0 μB/f.u.) in the latter case may imply an 

incorrect qualitative conclusion of a thermodynamic preference of the antiferromagnetic state 

over the ferromagnetic one: compare the energies in Fig. 3b at 3.5 μB/f.u. (for ≤8-f.u. cells; the 

16-f.u. cell is not ferromagnetic at this Mtotal) and at 0 μB/f.u.

The relationship between Mabsol and Mtotal is illustrated by Fig. 3c, showing the former as a 

function of the latter and of the size of the simulation cell. For each datapoint, Mabsol was 

averaged over the volumes used for the Birch–Murnaghan fitting, suppressing its observed 

moderate variations with volume as well as any potential statistical noise. First, the figure 

confirms the independence of the material characteristics of the cell size at Mtotal > 4.0 μB/f.u., 

mentioned earlier for Eform. Second, thanks to the higher flexibility at higher cell sizes, 

increasing cell size leads to increasingly constant dependencies of Mabsol on Mtotal at Mtotal < 

4.0 μB/f.u. The largest 16-f.u. cell yields Mabsol slightly over 4 μB/f.u. for those Mtotal values 

which are integer multiples of 0.5 μB/f.u. (not shown), the 8-f.u. cell allows that only at 

multiples of 1.0 μB/f.u. (see e.g. the lower Mabsol at 1.5 μB/f.u. or 2.5 μB/f.u.), the 4-f.u. cell at 

multiples of 2.0 μB/f.u. (see the unfavourable cases of 1.0 μB/f.u. and 3.0 μB/f.u.), the 2-f.u. 

cell at Mtotal = 0 and 4.0 μB/f.u., and the 1-f.u. cell only at Mtotal = 4.0 μB/f.u. Furthermore, 

decreasing cell size leads not only to decreasing number of datapoints with Mabsol at its 

achievable maximum, but also to increasing distance of the other datapoints from this Mabsol 

maximum. 
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Figure 3. Formation energy (Eform; panels a and b) and absolute magnetisation (Mabsol; panel c; the results for 
8 f.u. and 16 f.u. largely overlap) as a function of the total magnetisation (Mtotal) and of the size of the simulation 
cell. The arrow in panel b denotes the minimum which is nearest to the experiment. 

Figure 4 compares the dependencies of HoN elastic bulk modulus and lattice constant on 

Mtotal obtained using the 1-f.u. and 16-f.u. cell. The lattice constant is of ≈1–2% higher than 

the established experimental value of a ≈ 4.87 Å [ 3, 4, 15, 56, 64]. This overestimation, 

achieved using the generalised-gradient approximation of the exchange and correlation, is 

similar to that achieved using the local-density approximation in a previous full-potential 
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muffin-tin calculation [ 11]. According to our knowledge, the experimental literature on HoN 

elastic properties is scarce with a single value of B = 189 ± 5 GPa [ 68], accompanied by a 

range of theoretically calculated values from 39 [ 29] through 138 [ 14, 28] and 149 [ 27] to 170 

GPa [ 11]. Figure 4a shows the dependence of crystal characteristics obtained with the 1-f.u. 

cell on Mtotal. At 4.0 μB/f.u. (obtainable both from the magnetisation optimisation as indicated 

by Table 1 and as a sole minimum of the Eform dependence on Mtotal as indicated by Fig. 3), 

the characteristics include a = 4.98 Å and B = 158 GPa, while at 2.5 μB/f.u. (close to the 

experimental value, allowed by the 1-f.u. cell only at a cost of wrong spin distribution which 

does not even lead to an energy minimum), they include a = 4.97 Å and B = 138 GPa. Figure 

4b shows that larger cell leads to a much weaker dependence of crystal characteristics on 

Mtotal. The ferromagnetic Mtotal value of 4.0 μB/f.u. leads (by definition) to a and B close to 

those obtained using the 1-f.u. cell, and the change of Mtotal to the experimentally relevant 

value of 2.5 μB/f.u. (this time represented by an energy minimum) leads only to their minor 

correction to a = 4.98 Å and B = 160 GPa. 
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(panel a) and the 16-f.u. cell (panel b) as a function of the total magnetisation (Mtotal). 

In parallel to the dependence of Eform on Mtotal, there is a dependence of Eform on the 

distribution of antiparallel spins at a given Mtotal. The most important case is the most 
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experimentally relevant Mtotal = 2.5 μB/f.u., which can be realised by the 16-f.u. (or larger) cell 

containing 13 and 3 Ho atoms associated with a magnetisation of +4.0 and –4.0 μB, 

respectively. Figure 5 shows the energetically preferred distribution of spin-up and spin-down 

Ho atoms, exhibiting Eform = –2.78 eV/f.u., shown in Fig. 3. Other investigated magnetic 

structures exhibit higher Eform (with differences comparable to those caused by varied Mtotal). 

Figure 5. Lowest-energy ordering of up and down spins in the 16-f.u. simulation cell (periodic images are 
depicted as well). The cell contains 13 Ho atoms with 4 unpaired spin-up electrons (large green balls), 3 Ho 
atoms with 4 unpaired spin-down electrons (large red balls), and 16 N atoms (small yellow balls), leading to 
Mtotal = 2.5 μB/f.u. This value corresponds to the ferromagnetic moment m = 6.25 μB per Ho atom (close to values 

measured in Refs. [ 4, 56]). 

While Fig. 2 shows that obtaining reliable electronic structure of HoN requires sufficiently 

high Ntotal/Nocc, the complementary Fig. 6 shows that obtaining reliable electronic structure of 

HoN with the experimentally relevant Mtotal = 2.5 μB/f.u. requires sufficiently large simulation 

cell. First, the electronic densities of states (EDOS), shown in Fig. 6a for the 1-f.u. cell and in 

Fig. 6b for the 16-f.u. cell, are far from each other – this is contrary to EDOS of the 

ferromagnetic state with Mtotal = 4.0 μB/f.u. which is independent of the cell size (not shown). 

Second, the figure confirms that Mtotal = 2.5 μB/f.u. does not even constitute an energy 

minimum for the 1-f.u. cell: the energy threshold separating the highest occupied and lowest 

unoccupied state strongly depends on the spin orientation. While the transition from Mtotal = 

4.0 μB/f.u. (Fig. 2b) to Mtotal = 2.5 μB/f.u. (Fig. 6b) manifests itself as a lower difference 

between the integrals of the spin-up and spin-down curves under the Fermi level, these curves 

are still qualitatively different (resembling half-metallicity, actually reported for HoN in [ 14] 
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but contrary to measured band gap of HoN in [ 8, 9]). See the moderate EDOS around EF for 

spins up, and the large peak just below EF, followed by a large gap, for spins down. 
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Figure 6. Electronic density of states (EDOS) for majority spins up (top horizontal axes) and minority spins 
down (bottom horizontal axes) obtained with fixed Mtotal = 2.5 μB/f.u. Panel a shows EDOS for the 1-f.u. cell 
(where the experimental Mtotal does not constitute an energy minimum, see that there are occupied spin-down 
states below EF↓ with higher energies than unoccupied spin-up states above EF↑). Panel b shows EDOS for the 
16-f.u. cell (experimental Mtotal achieved by spins distributed according to Fig. 5).

4. Conclusions

We performed spin-polarised density-functional theory calculations on cubic holmium nitride, 

studying the effect of the size of the simulation cell (ranging from 1 to 16 HoN formula units) 

and the total magnetisation on the formation energy, bulk modulus, lattice constant, and 

electronic density of states. First, we show that calculations treating the magnetisation as a 

free quantity (i) are not reliable when they employ only the frequently used default number of 

electronic states and (ii) allow one to well predict the total energy – albeit not necessarily the 

magnetisation – in a case of employing an enhanced number of electronic states. Second, we 

performed calculations at a fixed total magnetisation and found that the simulation cell of 16 

formula units is needed to identify the experimentally relevant magnetic moment as an energy 
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minimum of the model. We found the optimum distribution of 13 spin-up and 3 spin-down 

Ho atoms inside the cell. The HoN characteristics obtained using this simulation protocol 

include formation energy of –2.78 eV/f.u. with respect to ferromagnetic Ho and gas N2, lattice 

constant of 4.98 Å, bulk elastic modulus of 160 GPa, and qualitatively different electronic 

density of states for both spin orientations. The results provide a theoretical insight into the 

spin structure of HoN and possibly also other rate-earth nitrides, and allow one to build on 

them in order to use the correct methodology of future DFT or DFT+U calculations. 
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IV Závěr 

Disertační práce se zabývá teoretickým popisem pevných látek pomocí počítačových simulací 

na úrovni kvantové mechaniky s využitím teorie funkcionálu hustoty (density-functional 

theory, DFT). Kromě samotné aplikace existujících metod na případy konkrétních materiálů 

práce také studuje a optimalizuje některé metodické aspekty výpočtů. Jsou zkoumány kubické 

a hexagonální nitridy HfxM1–xN (M je přechodový kov) včetně kubického HoN, amorfní 

nitridy Hf(–M)–Si–B–C–N, kubický nitrid Ta2N3 a oxynitrid Ta2N2O a hexagonální boridy 

Ti0,25Zr0,25Hf0,25Ta0,25B2–x(Cx). Výpočty předpovídají vlastnosti těchto materiálů, zejména 

mechanické a elektronické, a vysvětlují výsledky experimentálních měření těchto vlastností. 

Hlavní výsledky výzkumu provedeného v rámci této disertační práce lze shrnout 

v následujících bodech: 

1. V části III B byla prozkoumána termodynamická stabilita a mechanické vlastnosti

vybraných krystalických nitridů přechodových kovů (MN, kde M = Y, Hf, Ho, Ta, Mo)

a některých jejich tuhých roztoků (ternárních nitridů HfxM1–xN, kde x = 0,25, 0,50,

0,75). Podle očekávání záleží formovací energie (Eform) tuhého roztoku na jeho složení

(M, x), na krystalických strukturách binárních nitridů, z nichž je složen a vůči nimž je

zde Eform určována (vůči rozpadu na preferované struktury složek jsou všechny roztoky

pouze metastabilní, zatímco vůči izostrukturnímu rozpadu jsou některé stabilní), a na

krystalické struktuře samotného HfxM1–xN: při M = Y nebo Ho nebo při vyšších x jsou

všechny zkoumané roztoky kubické, stejně jako YN, HfN a HoN (mřížka typu NaCl,

prostorová grupa 𝐹𝑚3𝑚), zatímco HfxTa1–xN při x nižších než ≈0,375 preferuje

hexagonální strukturu TaN (typ WC, 𝑃6𝑚2) a HfxMo1–xN při x nižších než ≈0,5

preferuje hexagonální strukturu MoN (typ NiAs, 𝑃6 /𝑚𝑚𝑐). Kromě toho bylo zjištěno,

že Eform záleží v kvantitativně významné míře také na parametrech, označitelných

za prvky metodiky výpočtu a v literatuře často stanovovaných bez uvážení. Byl

prokázán velký význam geometrické optimalizace (posunu atomů, vedoucího

k uvolnění působících sil) pro snížení Eform, které například pro některé konfigurace

HfxY1–xN znamená stabilizaci jinak metastabilního roztoku. Dále byl pro kubické

HfxM1–xN prozkoumán význam rozložení atomů Hf a M v kovové (kationtové)

podmřížce. Na příkladu čtyř různých rozložení včetně kvazináhodného bylo prokázáno,

že změny rozložení vedou na nezanedbatelné rozdíly jednak ve vlivu geometrické

optimalizace, která například u rozložení vycházejícího z osmiatomové krychlové
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simulační buňky vzhledem k symetriím neprobíhá, a jednak v samotné Eform. 

Termodynamicky preferované rozložení atomů navíc není univerzální, ale mění se jak 

s volbou prvku M, tak s geometrickou optimalizací. 

2. V částech III B a III D byl prošetřen vliv volby druhého kovového prvku (M = Y, Ho,

Ta, Mo nebo zvýšený obsah Hf) a množství dusíku na vlastnosti amorfních materiálů

Hf–M–Si–B–C–N o hustotách a prvkových složeních vycházejících z tenkých vrstev

deponovaných na naší katedře. Na příkladech Hf6Y3Si30B12C2N47 a Hf4Y2Si28B11C2N53

výpočet prokázal, že zvýšení obsahu N z nenasycených 47 at.% na nasycených 53 at.%

vede ke snížení podílu vazeb neobsahujících N na celkovém počtu vazeb ze 14 na 5 %

a k rozšíření intervalu obsahujícího 5 nejvyšších obsazených a 5 nejnižších neobsaze-

ných elektronových stavů (míry zakázaného pásu) z 2,00 na 2,99 eV, což vysvětluje

změny v experimentálním zakázaném pásu i extinkčním koeficientu. Při růstu čísla sku-

piny v periodické tabulce (přechodu od M = Y k M = Mo při fixním obsahu N2 v plaz-

matu) klesá průhlednost (extinkční koeficient roste z 0,09–0,17 na 0,60–0,67) a roste

elektrická vodivost (řádově z 10–4 na 102 S/m) vrstev Hf–M–Si–B–C–N. To souvisí

s poklesem hybné síly k tvorbě vazeb M–N v Hf–M–Si–B–C–N s 37–43 at.% dusíku

a fixním celkovým obsahem Hf a M, která je dobře kvantifikovatelná pomocí Eform nitridů

MN, určované vzhledem ke kovovému M a plynnému N2 a téměř monotónně rostoucí

z –1,73 na –0,42 eV/at. Růst kovovosti Hf–M–Si–B–C–N lze i zde prokázat přímo

modely těchto materiálů, v nichž s přechodem od Y k Mo klesá podíl vazeb M–N

na vazbách atomů M z 99 na 41 %, desetistavový interval kolem Fermiho meze se zužu-

je z 1,82 na 1,29 eV a elektronové stavy se delokalizují. Také vypočítané mechanické

vlastnosti MN korelují se změřenými mechanickými vlastnostmi Hf–M–Si–B–C–N, a lze

tak učinit závěr, že mnohé trendy v charakteristikách amorfních multikomponentních

Hf–M–Si–B–C–N lze předpovědět na nenáročných modelech krystalických binárních MN.

3. V částech III B a III E byl využit způsob vyhodnocení výsledků výpočtů týkajících se

materiálů založených na magnetickém kubickém HoN, který spočívá ve vyšetření

energie i magnetického momentu m, čímž usnadňuje identifikaci bodů zkonvergova-

ných k nekvalitním lokálním energetickým minimům a umožňuje zisk krystalových

charakteristik (nikoli však m a přesné elektronové struktury) i bez použití výpočetně

náročnějších modelů. Dále byla pro HoN pozorována závislost Eform a vypočítaného m

na počtu uvažovaných elektronových stavů, který je pro zisk správných výsledků

v případě užití pseudopotenciálu popisujícího kvantověmechanicky pouze valenční
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elektrony nutno navýšit z obvykle používané a jindy dostatečné výchozí hodnoty 

1,20násobku počtu obsazených stavů. Poté byl m fixován na různých hodnotách 

a uvažován jako nezávisle proměnný parametr výpočtů, čímž mohl být prozkoumán 

jeho vliv na Eform a další vlastnosti. Ukázalo se, že hodnota m blízká experimentu může 

tvořit energetické minimum jen při použití simulační buňky o dostatečně vysokém 

počtu atomů, protože preferovaná spinová struktura není jednoduše feromagnetická – 

atomy Ho asociované s nespárovanými elektrony o majoritním a minoritním spinu se 

v ní vyskytují v početním poměru 13:3 a jejich rozložení v kovové podmřížce má 

na energii krystalu nezanedbatelný vliv. Pro popsaný experimentálně relevantní případ 

byla vypočítána formovací energie kubického HoN o hodnotě –1,39 eV/at., mřížková 

konstanta 4,98 Å a objemový modul tuhosti 160 GPa. Jakkoliv se hodnoty těchto veličin 

významně nemění při změnách m v rámci hodnot tvořících lokální energetická minima, 

elektronová struktura materiálu závisí na m silně – hustota elektronových stavů mění 

svůj charakter a v případě experimentálního m, na rozdíl od jednoduché feromagnetické 

struktury, nabývá tvaru připomínajícího „half-metal“. 

4. V části III A byla modelována elektronová struktura materiálů Ta2N3 a Ta2N2O

s bixbyitovou kubickou krystalickou strukturou s cílem vyšetřit jejich potenciál

pro rozklad vody katalyzovaný viditelným světlem. Výsledky výpočtů podpořily

experimentální program našeho pracoviště, v jehož rámci byl bixbyitový oxynitrid

Ta2N2O (dosud nepublikovaný v literatuře, na rozdíl od nitridu Ta2N3) připraven

žíháním původně amorfní tenké vrstvy, nanesené metodou vysokovýkonného pulzního

magnetronového naprašování s jemně řízeným množstvím dusíku a kyslíku

v plazmatu. Z hlediska výpočetní metodiky bylo u Ta2N2O mezi třemi testovanými

neekvivalentními možnostmi nalezeno energeticky preferované rozložení atomů O

v aniontové podmřížce. Následně byly předpovězeny hustoty elektronových stavů

Ta2N3 a Ta2N2O včetně projekcí na jednotlivé typy orbitalů. Výsledky byly porovnány

(i) s publikovanou elektronovou strukturou Ta2N3, (ii) s elektronovou strukturou

Ta2N2O vypočítanou odlišnou metodou v rámci DFT (mj. předpokládající náhodné

rozložení atomů O) a s experimentálními vlastnostmi tenkých vrstev Ta2N2O, jmenovitě

(iii) elektronovou strukturou změřenou pomocí rentgenové fotoelektronové

spektroskopie (XPS), (iv) elektrickými zakázanými pásy získanými analýzou teplotní 

závislosti elektrické vodivosti a (v) optickým zakázaným pásem získaným analýzou 

spektrální závislosti extinkčního koeficientu. Byla potvrzena kovovost Ta2N3 (částečně 
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obsazený vodivostní pás) a polovodivé vlastnosti Ta2N2O (významné lokální minimum 

hustoty stavů na Fermiho mezi) včetně přibližných pozic jednotlivých valenčních 

i vodivostních pásů. Hlavní změnou při přechodu od Ta2N3 k Ta2N2O se jeví výskyt 

elektronových stavů v původně téměř neobsazené oblasti mezi energiemi –2,1 a –0,3 eV 

vzhledem k Fermiho mezi, pozorovaný i ve výsledcích XPS. Protože jsou tyto stavy 

projektovány zejména na tantalové d-orbitaly, stejně jako neobsazené stavy 

nad Fermiho mezí, jsou vzájemné přechody mezi těmito dvěma pásy opticky zakázané, 

a struktura je tak konzistentní s naměřeným optickým zakázaným pásem o šířce 2,0 eV, 

umožňujícím absorpci světla až do 620 nm. Výskyt těchto stavů navíc pravděpodobně 

souvisí s naměřenými elektrickými zakázanými pásy o šířkách 0,2 a 1,0 eV, jelikož 

tepelné přechody mezi orbitaly o stejných vedlejších kvantových číslech jsou povolené. 

5. V části III C byl studován vliv koncentrace a rozložení bórových vakancí a uhlíkových

substitucí na bórových pozicích na formovací energii (Eform), mřížkovou konstantu,

mechanické vlastnosti a elektronické vlastnosti multikomponentního diboridu

Ti0,25Zr0,25Hf0,25Ta0,25B2 (krystalická mřížka typu AlB2, prostorová grupa 𝑃6/𝑚𝑚𝑚).

Přestože je známo, že tyto bodové poruchy se běžně vyskytují v materiálech

připravovaných nerovnovážnými technikami, Eform je nižší pro dokonalý diborid než

pro diborid s vakancemi, nebo zejména s uhlíkovými substitucemi. S rostoucí

koncentrací poruch Eform materiálu dále roste. V případě vakancí také roste objem

na atom, a tedy klesá koeficient zaplnění. To může být příčinou experimentálně

pozorovaného uvolnění kompresního pnutí při žíhání, kdy se v krystalitech téměř

beze změny jejich objemu zaplní termodynamicky nepreferované vakance bórovými

atomy z amorfních hranic zrn, jejichž objem poklesne. Rozložení atomů jednotlivých

kovů v kovové podmřížce má na Eform výrazně menší vliv než rozložení, a zejména

koncentrace poruch v bórové podmřížce. Preferované rozložení poruch v bórové

podmřížce dále záleží na jejich druhu – vakance upřednostňují shlukování

do rozsáhlejších celků, zatímco uhlíkové substituce preferují větší vzájemné

vzdálenosti. Elektronová struktura Ti0,25Zr0,25Hf0,25Ta0,25B1,625 (s bórovými vakancemi

o koncentraci 19 %, tvořícími rovinný shluk) vykazuje kovovější charakter než

elektronová struktura Ti0,25Zr0,25Hf0,25Ta0,25B2 (bez poruch). Mechanické vlastnosti 

materiálů s vakancemi jsou horší než u čistého diboridu (předpovězená tvrdost 

Ti0,25Zr0,25Hf0,25Ta0,25B1,625 je o 40 % nižší) a nad 34 % vakancí materiál ztrácí 

mechanickou stabilitu. 
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Résumé 

Tato disertační práce se zabývá teoretickým popisem pevných látek pomocí teorie 

funkcionálu hustoty (density-functional theory, DFT), nejrozšířenější metody počítačového 

modelování na úrovni kvantové mechaniky (výpočtů ab initio). Práce studuje a rozvíjí 

vybrané prvky metodiky výpočtů a využívá tuto úroveň teorie k předpovězení struktur 

a vlastností vybraných materiálů, převážně těch, jež jsou na pracovišti, kde vznikla, 

připravovány v podobě tenkých vrstev. Teoretické výsledky jsou proto často uvedeny 

do souvislosti s dostupnými experimentálními výsledky a použity k jejich vysvětlení. 

Jednou ze skupin studovaných materiálů jsou kubické a hexagonální nitridy 

přechodových kovů včetně svých tuhých roztoků, tj. ternárních nitridů HfxM1–xN (M = Y, Ho, 

Ta, Mo). Je zkoumána jejich termodynamická stabilita a mechanické vlastnosti. Formovací 

energie roztoků závisí nejen jejich složení a na krystalické struktuře jich samotných i jejich 

binárních složek, ale také na rozložení atomů Hf a M v kovové podmřížce krystalu a pro 

některá složení a rozložení též na případném provedení geometrické optimalizace relaxací 

pozic jednotlivých atomů. 

Vypočítané vlastnosti krystalických binárních a ternárních nitridů jsou dále vztaženy 

k vlastnostem amorfních multikomponentních nitridů Hf–M–Si–B–C–N, modelovaných 

pomocí ab initio molekulární dynamiky. Formovací energie MN se ukazuje být užitečnou 

měrou hybné síly k tvorbě vazeb M–N ve zmíněných amorfních materiálech. Její postupný 

nárůst při růstu čísla sloupce prvku M v periodické tabulce (při přechodu od Y k Mo) jasně 

koreluje s poklesem podílu vazeb M–N na všech vazbách atomů M v Hf–M–Si–B–C–N 

či s delokalizací elektronových stavů a zúžením zakázaného pásu. Trend růstu kovovosti 

těchto materiálů potvrzují i dostupné experimentální výsledky jako růst elektrické vodivosti 

a extinkčního koeficientu. Korelaci lze vypozorovat také mezi mechanickými vlastnostmi 

pro multikomponentní tenké vrstvy a modelované binární nitridy, a snadno proveditelné 

výpočty vlastností MN tak lze označit za užitečnou metodu předpovědi trendů vlastností 

Hf–M–Si–B–C–N. Pro případ Hf–Y–Si–B–C–N je korelace modelu s experimentem 

prokázána také při rostoucím obsahu dusíku: vypočítaný pokles zastoupení vazeb 

neobsahujících N a vzdálení elektronových stavů od Fermiho meze vysvětlují pokles 

experimentálního extinkčního koeficientu a odpovídající rozšíření zakázaného pásu. 

Zvláštní pozornost je věnována magnetickému nitridu HoN s potenciálním využitím 

ve spintronice nebo v roli magnetokalorického chladiče. Výpočty ab initio, týkající se 
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elektronových struktur a souvisejících vlastností materiálu takového typu, by měly správně 

reprodukovat jeho magnetický moment. V práci je nejprve určen neobvykle vysoký počet 

neobsazených elektronových stavů, který zaručuje, že zjištěné energetické minimum je 

globální. Dále je vyvinuta metoda, která umožňuje, aby experimentálně relevantní hodnota 

magnetizace tvořila energetické minimum, a je kladen důraz na příznivé rozložení spinů 

v neobvykle velké simulační buňce. Je prozkoumána závislost vybraných charakteristik HoN 

na velikosti buňky a na magnetizaci. Tyto výsledky poskytují teoretický vhled do spinové 

struktury nitridů kovů vzácných zemin a přinášejí možnost použití správné metodiky 

podobných výpočtů vlastností silně korelovaných materiálů. 

Dalšími zkoumanými materiály jsou Ta2N3 a Ta2N2O s kubickou strukturou typu 

bixbyit, které mají potenciál pro využití při fotokatalyzovaném rozkladu vody. Jsou 

vypočítány hustoty elektronových stavů, které jsou v případě Ta2N2O užity k vysvětlení jeho 

experimentálních vlastností. Model je v souladu s odlišným modelem v rámci DFT 

i s přímým experimentálním měřením elektronové struktury a díky projekci elektronových 

stavů na konkrétní orbitaly vysvětluje experimentální existenci jednoho optického a dvou 

elektrických zakázaných pásů. 

Je zkoumán také tvrdý a elektricky vodivý diborid Ti0,25Zr0,25Hf0,25Ta0,25B2 o vysoké 

tepelné stabilitě. Pozornost je věnována vlivu poruch (jednak vakancí, a jednak atomů C, tedy 

poruch relevantních pro četné experimenty) na charakteristiky materiálu. Jsou prozkoumány 

různé druhy, koncentrace i rozložení poruch a jsou rozpoznána uspořádání vedoucí na nejnižší 

formovací energie. Náhrada atomů B atomy C je shledána méně výhodnou než tvorba 

bórových vakancí. Vakance dále upřednostňují shlukování do rozsáhlejší plošné oblasti 

bez atomů, a minimalizují tak počet přerušených vazeb B–B, zatímco uhlíkové substituce 

na bórových pozicích shlukování neupřednostňují a mají sklon minimalizovat počet vazeb 

C–C. S koncentrací vakancí zároveň roste objem na atom. Tyto výsledky jsou využity 

k vysvětlení experimentálních jevů, jako je uvolnění kompresního pnutí při žíhání diboridů. Je 

kvantifikován také vliv vakancí na mechanické a elektronické vlastnosti. 
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Abstract 

This Ph.D. thesis deals with a theoretical description of the solid state by density-functional 

theory (DFT), the most widely used method of quantum-mechanical computer modelling 

(ab-initio calculations). The thesis studies and develops selected components of the 

calculational methodology and applies this level of theory to the prediction of the structures 

and properties of selected materials, predominantly those prepared as thin films at the 

department of the thesis’s origin. Therefore, the theoretical results are often associated to and 

used for the explanation of the available experimental results. 

One class of the studied materials consists of cubic and hexagonal transition-metal nitrides, 

including their solid solutions, i.e. ternary nitrides HfxM1–xN (M = Y, Ho, Ta, Mo). We study 

their thermodynamic stability and mechanical properties. The solid-solution formation energy 

depends not only on its composition and on its own and its binary constituents’ crystal 

structures, but also on the distribution of Hf and M atoms in the metal sublattice of the crystal 

and, for some compositions and distributions, on the decision to perform geometrical 

optimisation by relaxation of the individual atomic positions. 

The calculated properties of the crystalline binary and ternary nitrides are then associated with 

the properties of amorphous multicomponent nitrides Hf–M–Si–B–C–N, modelled 

by ab-initio molecular dynamics. Formation energy of MN turns out to be a useful measure 

of the driving force towards M–N bond formation in the mentioned amorphous materials. Its 

gradual increase with the increase in the periodic-table group number of the M element 

(transition from Y to Mo) clearly correlates with the decrease in the ratio of the number 

of M–N bonds to the total number of M bonds in Hf–M–Si–B–C–N as well as with the 

delocalisation of electronic states and narrowing of the band gap. The growing trend in the 

metallicity of these materials is confirmed also by the available experimental results such as 

the growth of electrical conductivity and extinction coefficient. In addition, correlation is 

found between mechanical properties of the multicomponent thin films and the modelled 

binary nitrides, so the easily feasible calculations of the MN properties are found to be 

a useful method for the prediction of the trends in the Hf–M–Si–B–C–N properties. 

For the case of Hf–Y–Si–B–C–N, the correlation of the model and experiment is proven also 

at growing nitrogen content: the calculated decrease in the number of N-less bonds 

and the retreat of the electronic states from the Fermi level explain the decrease of the 

experimental extinction coefficient and the corresponding band-gap broadening. 
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Special attention is paid to the magnetic nitride HoN with potential application in spintronics 

or as a magnetocaloric refrigerant. Ab-initio calculations of electronic structures and related 

properties of such a material should correctly reproduce its magnetic moment. First, 

an unusually high number of unoccupied electronic states is identified which guarantees that 

the energy minimum identified is the global one. A method is then developed which allows 

the experimentally relevant magnetisation to constitute an energy minimum, emphasising 

the favourable distribution of the spins in an exceptionally large simulation cell. 

The dependence of selected HoN characteristics on the cell size and on the magnetisation is 

examined. These findings provide a theoretical insight into the spin structure of rare-earth 

metal nitrides and allow one to use the correct methodology of similar calculations 

of properties of strongly correlated materials. 

Ta2N3 and Ta2N2O with a bixbyite-like cubic structure are the next studied materials, as they 

show potential for an application for photocatalytic water splitting. Densities of electronic 

states are calculated and in the case of Ta2N2O used to explain its experimental properties. 

The model is consistent with a different DFT model as well as with a direct experimental 

determination of the electronic structure and, thanks to the projection of the electronic states 

onto particular orbitals, it explains the experimental existence of one optical and two electrical 

band gaps. 

A hard and electrically conductive diboride Ti0.25Zr0.25Hf0.25Ta0.25B2 with high thermal 

stability is studied, too. The attention is turned to the effect of defects (either vacancies or C 

atoms, both relevant for numerous experiments) on material characteristics. Different types, 

concentrations and distributions of defects are investigated, and the configurations leading 

to the lowest formation energies are identified. The replacement of B by C is found more 

unfavourable than the formation of B vacancies. Furthermore, vacancies prefer to coalesce 

into a larger planar void, minimising the number of broken B–B bonds, while carbon 

substitutions at boron sites do not prefer coalescence and tend to minimise the number of C–C 

bonds. In parallel, the volume per atom increases with the vacancy concentration. The results 

are used to explain experimental phenomena such as the compressive stress release during 

annealing of diborides. In addition, the effect of vacancies on mechanical and electronic 

properties is quantified. 
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