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Résumé

Les interfaces métal/céramique interviennent dans de nombreuses technologies, où l’on

recherche des propriétés électriques, optiques, magnétiques ou mécaniques particulières. Ces

propriétés dépendent des caractéristiques des interfaces, comme leur structure atomique, leur

adhésion, leur composition, ainsi que la nature des liaisons interfaciales. L’étude des

propriétés fondamentales des interfaces métal/céramique permet d'accéder à ces

caractéristiques.

Vu toutes les potentialités de l’outil informatique, d’une part, et le développement de

plusieurs méthodes de calculs ab initio de plus en plus précises d’autre part, il est devenu

possible d’étudier, virtuellement, les propriétés des matériaux. Parmi les objectifs de cette

thèse, l’utilisation d’une meilleure approche de calcul, au sein de la théorie de la fonctionnelle

de la densité (DFT), permettant d’expliquer et de prédire la nature d’adhésion dans un nombre

d’interface métal/céramique.

Dans ce contexte, la méthode de pseudo-potentiel (PP) ab initio a été utilisée pour examiner

les propriétés mécaniques (adhésion), structurales (géométries atomiques) et électroniques

(type de liaison) d’une sélection d’interfaces métal/céramique, y compris Al/Mo2B, Mo/HfC,

Mo/ZrC et Fe/HfC.
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Abstract

Metal-ceramic interfaces are involved in a great number of technologies, where specific

electrical, optical, magnetic or mechanical properties are required. These properties often

depend on the characteristics of the interfaces, such as their atomic structure, adhesion,

composition, as well as the nature of the interfacial bonds. Such relevant characteristics can

be obtained by analyzing the fundamental properties of metal/ceramic interfaces.

The enormous progress of computer technology, coupled with several developed ab initio

calculations methods (more precision and more efficiency), allow the study of the different

properties of materials. One of the aims of this thesis is to test an approach, within density

functional theory (DFT), which can explain and predict the nature of metal/ceramic adhesion.

In this context, the ab initio pseudo-potential (PP) method was used to examine the

mechanical (adhesion), structural (atomic geometries) and electronic (bond type) properties of

a selection of metal/ceramic interfaces, including Al/Mo2B, Mo/HfC, Mo/ZrC and Fe/HfC.
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Nomenclature

Abréviations les plus couramment utilisées :

ZB Zone de Brillouin (Brillouin zone)

DFT Théorie de la fonctionnelle de la densité (Density functional theory)

LDA Approximation de la densité locale (Local density approximation)

GGA Approximation du gradient généralisée (Generalized gradient approximation)

rc Rayon de coupure (Cutoff radius)

PP Pseudo-potentiel (Pseudo-potential)

US Ultra-doux (Ultra-Soft)

PAW Pseudo-potentiel et onde augmentée (Projector augmented wave)

Ef Energie de Fermi (Fermi energy)

Ecut Energie de coupure (Cutoff energy)

VASP Vienna ab initio Simulation Package

DOS Densité d’états (Density of States)

PW91 Perdew-Wang 91

Wad Travail d’adhésion (Work of adhesion)

B Module de compressibilité (Bulk modulus)

NM Non-magnétique (Non-magnetic)

FM Ferromagnétique (Ferromagnetic)

cfc Cubique à faces centrées

cc Cubique centré
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Chapitre 1

Introduction

1.1. Contexte général

1.2. Objectifs

1.3. Plan de travail

1.1. Contexte général

Compte tenu des progrès techniques expérimentaux et théoriques, la recherche sur les

interfaces évolue en une nouvelle branche à part entière parmi les sciences des matériaux. Le

but de la science des interfaces est de faciliter la fabrication de matériaux d’importance

technologique en optimisant les propriétés se basant sur une compréhension globale de la

microstructure de l’interface et son influence sur les performances [1].

L’interface joue un rôle critique dans diverses propriétés physiques et chimiques. Beaucoup

de propriétés importantes des matériaux dans les applications technologiques sont fortement

affectées ou même déterminées par la présence des interfaces. Les propriétés physiques et

chimiques d’un matériau peuvent être modifiées ou changées significativement autour de

l’interface.

Les interfaces entre des matériaux différents, tel qu’entre les métaux et les céramiques, sont

assez spéciales. Dans le cas général, le dépôt d’un métal (plusieurs dizaines de monocouches)

sur une céramique présente une zone de transition (l’interface à proprement dite) où les

propriétés physiques sont différentes de celles de la céramique et celles du métal. Il peut y
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avoir plusieurs phénomènes : formation des liaisons spécifiques, création d’un dipôle etc.…...

Il en résulte une modification des propriétés structurales et électroniques. Au-delà de cette

interface, la céramique et le métal gardent leurs propriétés du matériau massif.

Du point de vue historique, l’émaillage est appliqué depuis plus de trois millénaires, mais

seulement depuis l’apparition des céramiques techniques (Al2O3, ZrO2, AlN…) et leur

utilisation dans l’électronique que les recherches sur la liaison entre un métal et une

céramique se sont développées. Parmi les applications visées, on peut citer les tubes

électroniques, les isolateurs électriques, les valves à vide, les condensateurs, etc…. Les deux

caractéristiques principales demandées à la liaison sont l’étanchéité et une tenue mécanique

correcte.

Depuis une trentaine d’années, les céramiques thermomécaniques (Al2O3, ZrO2, SiC,

Si3N4…) sont étudiées en vue d’applications dans les turbines à gaz et les moteurs thermiques

afin d’améliorer le rendement grâce à une augmentation de la température de fonctionnement.

C’est ainsi que plusieurs programmes d’étude et développement ont vu le jour dans divers

pays [2] :

-1972, U.S.A. « DARPA » moteur turbine pour véhicule terrestre.

-1976, U.S.A. « NAVSEA » et « GARRET » céramisation de turbine 200 CV.

-1980, R.F.A. moteur céramisé pour automobile avec la collaboration des Sociétés

Volkswagen, Feldmühle, Rosenthal…

-1984, Japon. Projet « moonlight », turbine à gaz à haut rendement.

Devant l’échec des programmes concernant les moteurs " tout céramique ", plus récemment

d’autres applications sont apparues, par exemple :

2006, France. Projet ANR « CERAMAT » : composite céramique-métal pour EHT

(Electrolyseur haute température) et SOFC (Solid Oxide Fuel cell).

Cet aperçu ne serait pas complet si nous ne mentionnions pas les interfaces métal/céramique

utilisées dans le génie biologique et médical. Dans le domaine dentaire, avec l’utilisation des

barbotines comme revêtements sur les prothèses métalliques, mais aussi récemment avec les

prothèses articulaires, l’emploi des céramiques appelées biocompatibles (Al2O3 et ZrO2

essentiellement) offre de réels espoirs pour la chirurgie osseuse.
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1.2. Objectifs

Malgré leur utilisation dans une variété d’applications, les propriétés fondamentales des

interfaces métal/céramique sont encore mal comprises. Historiquement, cela est dû aux

complications expérimentales associées à l'étude d'une interface cachée, et aux difficultés

théoriques provenant des interactions des liaisons d'interfaces complexes [3-6]. Toutefois,

l’avènement des techniques du premier principe basées sur la théorie de la fonctionnelle de la

densité (DFT) a conduit à de nouvelles opportunités pour des simulations très précises de la

structure atomique et électronique des interfaces.

La DFT est une théorie basée sur la mécanique quantique qui produit des résultats précis pour

la résolution des structures électroniques. Elle permet de réduire le problème à plusieurs

particules en une équation à une particule avec un champ effectif, dans lequel toutes les

interactions sont prises en compte. Ce potentiel effectif qui tient compte d’un champ moyen

est augmenté du potentiel d’échange-corrélation. L’énergie de ce dernier terme ainsi que

l’énergie totale du système sont des fonctionnelles d’un seul paramètre variationnel qui est la

densité électronique. C’est aussi par rapport à cette fonctionnelle d’échange-corrélation que

les différentes approximations sont déterminées, telles que l’approximation de la densité

locale (LDA, née avec la DFT elle-même) ou encore l’approximation du gradient généralisé

(GGA). Dans ce travail, nous utilisons la méthode du pseudo-potentiel ab initio, implémentée

dans le code VASP, qui permettra de décrire la structure électronique et optimiser les

géométries des différents modèles d’interfaces.

Nous présentons une série de calculs DFT sur une sélection d’interfaces métal/céramique,

avec principal objectif d’examiner et de prédire les propriétés mécaniques (adhésion) et

structurales (géométries atomistiques) et électroniques (type de liaison) de ces interfaces. Bien

qu’un nombre important d’interfaces métal/oxyde ait été étudié par des méthodes

expérimentales et théoriques (particulièrement des calculs ab initio) [7-9], les interfaces

métal/céramique non-oxyde sont encore mal connues et la nature de l’adhésion reste à

élucider. C’est dans ce contexte qu’a été initié et réalisé ce travail.

1.3. Plan de travail

Après cette introduction générale, un deuxième chapitre présente quelques généralités sur

les interfaces métal/céramique et un aperçu des travaux théoriques publiés sur ces systèmes.

Le troisième chapitre est consacré aux outils numériques basés sur la DFT, où la méthode de
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calcul utilisée sera présentée. Nous entamerons la présentation des résultats de notre travail

dans le quatrième chapitre, où l’interface Al/Mo2B est étudiée. Après avoir présenté les

résultats de calcul du volume et des tests de validation de surface, nous exposerons et

discuterons l’adhésion et la structure électronique des deux faces (Molybdène et Bore). Le

cinquième chapitre est dédié aux interfaces Mo/HfC et Mo/ZrC. A ce niveau, nous suivons le

même schéma que dans le chapitre précédent, avec l’examen de l’influence d’impureté de

Rhénium sur l’adhésion et la structure électronique de ces systèmes. L’adhésion et la structure

électronique de l’interface Fe/HfC font l’objet du sixième chapitre. Compte tenu du

magnétisme du fer, les propriétés magnétiques de l’interface sont aussi traitées. Enfin, des

conclusions sont exposées à travers une discussion générale pour chaque cas abordé.

Les trois thèmes principaux abordés dans cette thèse ont fait objet de publications :

1. H. Si Abdelkader and H.I. Faraoun, Ab initio investigation of Al/Mo2B interfacial

adhesion. Computational Materials Science 50 (2011) 880-885.

2. H. Si Abdelkader, H.I. Faraoun and C. Esling, Effects of rhenium alloying on

adhesion of Mo/HfC and Mo/ZrC interfaces: A first-principles study. Journal of

Applied Physics 110 (2011) 044901.

3. H. Si Abdelkader and H.I. Faraoun, First-principles calculations of adhesion, bonding

and magnetism of the Fe/HfC interface. Accepted to Journal of Magnetism and

Magnetic Materials.
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Chapitre 2

Généralités sur les interfaces métal/céramique

2.1. Introduction

2.2. Les interfaces métal/céramique non-réactives

2.2.1. Structure atomique de l’interface
2.2.2. Adhésion métal/céramique

2.2.2.1. Définition
2.2.2.2. Critères énergétiques

2.3. Revue de littérature

2.3.1. Études expérimentales
2.3.2. Études théoriques : Simulations du premier-principes

2.4. Conclusion

2.1. Introduction

Il est difficile de trouver deux classes de matériaux qui soient plus différentes que les

métaux avec les céramiques. Les matériaux métalliques sont naturellement constitués

d’éléments métalliques et ils procèdent un grand nombre d’électrons non-localisés. Ses

matériaux sont en général ductiles, malléables, résistent aux hautes températures, mais leur
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instabilité au contact de l’air et de l’eau diminue leur résistance à la corrosion et à l’usure. Les

métaux sont de très bons conducteurs d’électricité et de chaleur.

Les céramiques sont juste à l’opposé, ce sont des composés d’éléments métalliques et non-

métalliques. La plupart d’entre eux, tels que les oxydes, les carbures, les nitrures, les borures

et les siliciures sont très durs, très rigides, résistent à la chaleur, à l’usure et à la corrosion,

mais sont très fragiles. Ses matériaux sont typiquement non-conducteurs d’électricité et de

chaleur, c'est-à-dire de bons isolants.

Le tableau 2.1 résume quelques propriétés de ces deux familles de matériaux.

Tableau 2.1 : Quelques propriétés des deux grandes familles de matériaux.

Famille de matériaux Métaux Céramiques

Densité

Rigidité (module d’Young)

Coefficient de dilatation thermique

Dureté, résistance

Ductilité (déformabilité)

Conductivité électrique, thermique

Résistance à l’environnement (corrosion)

Température maximale d’utilisation

Mise en forme

élevée

élevée

moyen

élevée

élevée (plasticité)

élevée

faible en général

élevée

facile (déformation)

faible

très élevée

faible

très élevée

faible et aléatoire

faible en général

élevée

très élevée

difficile (frittage)

En raison d’une telle différence des propriétés, la combinaison de matériaux métalliques et

céramiques a menée à des avantages technologiques et industriels. Des exemples sont les

dispositifs microélectroniques, les catalyseurs hétérogènes, les barrières thermiques, les outils

de coupe industriels et les implants médicaux [1]. Toutefois, l’assemblage des métaux massifs

avec des céramiques massives reste toujours un problème d’actualité. Il est en effet

relativement délicat de créer des liaisons entre des matériaux aux propriétés si différentes.

Cependant, tout un éventail de techniques est proposé dans la littérature [2-4]. Les principales

techniques de liaison métal/céramique sont : le frittage, le soudage et le brasage. La plupart de

ces techniques sont basées sur la création d’interfaces chimiques stables entre les composants

métalliques et céramiques. Ces procédés d’assemblage sont contrôlés par les conditions

d’adhésion.
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La figure 2.1 est une représentation schématique des avantages et inconvénients de

l’assemblage de matériaux des deux familles.

Figure 2.1 : Représentation schématique illustrant la situation avec l’utilisation pratique des

systèmes métal/céramique.

L'adhésion est induite par les forces d'attraction entre les atomes [5] et assure la formation et

la cohésion de l'interface entre les deux solides. Il s’agit :

- des forces à longue portée, d’origine électrostatique, qui sont reliées aux mécanismes

de polarisation (micrométrique),

- des forces à moyenne portée, qui correspondent à des interactions de type van der

Waals (quelques nanomètres),

- des forces de courte portée, qui correspondent aux liaisons chimiques de type intra

moléculaire (ionique, covalente, métallique) de l’ordre de 0,1-0,2 nm.

La figure 2.2 illustre ces différentes forces.
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Figure 2.2 : Différents types d’interaction ; (1) Forces à longue, (2) moyenne et (3) courte

portée.

Dans les assemblages métal/céramique, les trois niveaux de force sont à rechercher pour

obtenir un contact permanent entre les deux surfaces solides. De plus, il faut tenir compte de

la formation possible de produits de réactions entre les deux matériaux à associer. En

l’absence de réaction chimique avec formation de phases nouvelles, on utilise le terme

« système non-réactif ». A l’inverse, si de nouvelles phases sont formées (phases

intermétalliques ternaires), on parle de système réactif. Bien que les réactions interfaciales

soient un aspect important des interfaces métal/céramique, dans cette étude nous nous

concentrons sur les interfaces non-réactives.

2.2. Les interfaces métal/céramique non-réactives

Les recherches de base sur les interfaces métal/céramique non-réactives sont centrées sur

l’adhésion, la structure atomique et la nature des liaisons interfaciales.

2.2.1. Structure atomique de l’interface

Pratiquement toutes les propriétés des interfaces métal/céramique dépendent directement

de la structure atomique qui se forme à l’interface. Les interfaces qui nous intéressent sont
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celles considérées comme deux surfaces libres de différents matériaux mis atomiquement

proches l’un de l’autre. La structure atomique de l’interface décrit comment les atomes des

deux surfaces de contact sont arrangés. Ce placement relatif est affecté par le fait que les

interactions interatomiques à travers l’interface peuvent influencer significativement les

interactions et les structures atomiques dans chacun des sous-systèmes de contact (relaxations

d’interface). En outre, les atomes peuvent pénétrer d’un côté de l’interface à l’autre

(interdiffusion). Un facteur plus important est la différence dans la structure et la périodicité

de chacune des surfaces, ce qu’est appelé accommodation de réseau ‘lattice mismatch’. Ceci

peut avoir comme conséquence l’irrégularité significative de la structure de l’interface, avec

une cellule unitaire d’interface beaucoup plus grande que celles des deux surfaces, avec

beaucoup de défauts (dislocations d’interface), ou sans aucun ordre à longue portée

(amorphe).

Figure 2.3 : Représentation schématique des distorsions de réseau localisées qui forment

une dislocation de misfit à l’interface [6]. La région principale de la dislocation de misfit

est montrée par un cercle pointillé.

Cristallographiquement, certaines interfaces ont la bonne accommodation de réseau à travers

l’interface tandis que d’autres sont mal adaptées. Typiquement, les interfaces hétérophases ne

sont pas un réseau parfaitement adapté. Il en résulte des interfaces incohérentes ou semi-

cohérentes (c’est-à-dire cohérentes "presque partout" moyennant un réseau de défauts misfit).

Pour un réseau de misfit raisonnablement petit, la structure d’interface résultante est souvent

décrite comme étant composée des régions bien-adaptées (cohérentes), avec la déformation de

misfits localisés comme des défauts linéaires, désignés sous le nom de dislocations de misfit.
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La figure 2.3 présente un cas typique. La distance entre les dislocations de misfit devrait

diminuer avec l’augmentation du degré de misfit, de sorte qu’à un certain point il serait

difficile de distinguer une dislocation de misfit séparée. À ce point, ces irrégularités de

structure devraient fusionner, donnant lieu à une structure d’interface totalement irrégulière

(amorphe).

2.2.2. Adhésion métal/céramique

2.2.2.1. Définition

En raison du large champ couvert par le mot « adhésion », il n’existe pas un critère

physique permettant de définir de façon universelle l’adhésion. De nombreuses propriétés

peuvent intervenir dans le phénomène d’adhésion, ce qui le rend difficile à interpréter :

relation d’orientation, ségrégation, chimie des surfaces mises en présence, déformations

élastiques ou plastiques, mais aussi présence d’impuretés venant de l’environnement. Pour

être précis en termes d’adhésion, il est utile de différencier les phénomènes macroscopiques et

microscopiques.

 Point de vue physicochimique microscopique : « adhésion »

L’adhésion correspond à la formation d’une interface entre deux corps suffisamment proches

pour qu’il existe des forces interatomiques ou intermoléculaires entre eux.

L’adhésion microscopique prend donc en compte les liaisons atomiques ou moléculaires

présentes dans le système où le phénomène macroscopique est constaté. C’est une propriété

intrinsèque commune aux deux matériaux mis en présence. On utilise parfois le terme «

adhésion thermodynamique ».

 Point de vue macroscopique : « adhérence »

On dit que deux corps solides adhèrent macroscopiquement quand:

- Il existe entre eux une interface qui persiste si le système est sollicité dans

n’importe quelle direction,

- Le tenseur des contraintes appliqué aux deux corps est continu à la traversée de

l’interface et reste continu lors d’une sollicitation.

L’adhérence correspond donc à un phénomène comportant aussi des aspects mécaniques. Elle

dépend de la géométrie des corps en présence, de leur histoire et des contraintes appliquées
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(direction, intensité, durée de la charge), et d’une façon générale de tous les phénomènes

dissipatifs d’énergies.

2.2.2.2. Critères énergétiques

Une quantité fondamentale qui influence les propriétés mécaniques d’une interface est le

travail d’adhésion idéal, adW [1]. Il est défini comme étant l’énergie nécessaire pour briser les

liaisons interfaciales et séparer réversiblement une interface en deux surfaces libres, en

négligeant la diffusion et la déformation plastique. Lorsqu’il est combiné avec le travail de la

déformation plastique, pW , le travail d’adhésion détermine l’énergie de rupture d’une

interface,  :

pad WW  (2.1)

Cependant, puisque le degré de déformation plastique qui se produit pendant la rupture

interfaciale est connu pour dépendre de adW [7, 8].

Formellement, il peut être défini par la différence dans l’énergie totale entre l’interface et les

surfaces isolées :

  AEEEW tot
cm

tot
c

tot
mad 2// (2.2)

tot
mE : Énergie totale de la structure relaxée du métal isolé.

tot
cE : Énergie totale de la structure relaxée de la céramique isolée.

tot
cmE / : Énergie totale de l’interface métal/céramique.

A : L’aire élémentaire de l’interface. Le facteur multiplicatif 2 tient compte de la présence

des deux interfaces identiques dans une supercellule de simulation.

Le travail d’adhésion idéal peut également être exprimé par l’équation de Dupré en termes

d’excès des énergies libres de surface et d’interface :

cmcmadW /  (2.3)

m : Énergie de surface libre du métal.

c : Énergie de surface libre de la céramique.

cm / : Énergie de l’interface métal/céramique.

La figure 2.4 représente la différence entre les deux définitions du travail d’adhésion.
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Figure 2.4 : Représentation graphique des deux méthodes différentes pour obtenir Wad, selon

les équations (2.2) et (2.3).

2.3. Revue de littérature

2.3.1. Études expérimentales

La plupart des mesures de travail d’adhésion sont effectuées à partir d’un système métal

liquide/céramique solide à partir de la notion de mouillabilité. La mouillabilité correspond en

fait à la variation d’énergie libre produite lors de la rupture du contact d’un solide et d’un

liquide sur une unité de surface. Lorsqu’un solide est en contact avec un liquide, l’énergie

libre du système diminue de cette quantité par unité de surface.

Dans le cas des interfaces métal/céramique, l’énergie interfaciale métal (liquide)/céramique

(solide) est habituellement caractérisée par l’angle de contact  liquide/solide formé à la ligne

triple du système composé du métal liquide ( m ), de la céramique solide ( c ) et de l’interface

liquide/solide ( cm / ). L’angle de contact explicité dans la figure 2.5 est défini grâce à

l’équation de Young [9].

m

cmc




 /cos


 (2.4)
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 Étant l’angle de contact liquide/solide (dit angle de mouillage).

Deux configurations peuvent apparaitre :

- Un mouillage partiel caractérisé par un angle de contact compris entre 0 et 180°.

Le liquide tend à prendre la forme d’une calotte sphérique. Si l’angle de contact est

supérieur à 90° le liquide est dit non-mouillant, dans le cas contraire il est dit

mouillant.

- Un mouillage parfait, caractérisé par un angle de contact nul, conduit à la

formation d’un film liquide recouvrant le solide. Dans le cas des systèmes de type

métal liquide/céramique solide, le mouillage parfait reste un cas exceptionnel.

Il y a formation de l’interface si cm / est inférieure à cm   . La plupart des mesures de

travail d’adhésion correspondent à une configuration métal (liquide)/céramique (solide) et

sont effectuées par la méthode de la goutte posée [1] en utilisant la relation de Young-Dupré:

  cmcmmadW /cos1   (2.5)

Figure 2.5 : Définition de l’angle de contact .

Bien qu’il semble actuellement qu’une comparaison directe pourrait être faite entre Wad à

partir d’un calcul théorique et à l’angle de contact de l’expérience, il faut procéder avec

prudence. En particulier, Wad expérimental dérivé des équations (2.4) et (2.5) dépend des

énergies de surface et d’interface qui sont en équilibre avec la vapeur environnante et les

phases en volume adjacents. Il y’a souvent des différences additionnelles entre l’expérience et

la théorie, tels que les effets de la température et les différences structurales liées à une

interface liquide-solide contre un système solide-solide. En tout, il est peut-être mieux de
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n’assumer que l’accord qualitatif entre les valeurs de Wad calculées et expérimentales. Une

compilation des données expérimentales concernant la mouillabilité des céramiques par des

métaux liquides peut être trouvée dans la référence [10].

2.3.2. Études théoriques : Simulations du premier-principes

Il est clair que des méthodes plus précises et plus détaillées sont nécessaires pour une

compréhension approfondie de l’adhésion métal/céramique. Avec l’avènement des techniques

de simulation basées sur la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT), une image plus

claire de la structure atomique et électronique de ces interfaces commence à émerger. Ces

méthodes sont désignées collectivement comme « premier-principe » ou ab initio parce

qu’elles ne comptent pas sur une donnée expérimentale autre que la masse et le numéro

atomique d’un élément donné. Les interactions électroniques fondamentales sont traitées au

niveau de la mécanique quantique par une solution auto-cohérente de l’équation d’onde de

Schrödinger. Dans cette section nous examinons brièvement quelques études sur l’adhésion

qui ont utilisé ces techniques.

Les raisons principales pour utiliser des méthodes du premier principe pour étudier les

interfaces métal/céramique sont leur généralité et exactitude. En raison de la disparité dans la

structure électronique entre les métaux (où la liaison est souvent dominée par les électrons

délocalisés) et les céramiques (généralement ayant des liaisons covalentes ou des interactions

ioniques localisées), la liaison à l’interface peut comporter n’importe quelle combinaison de

liaison métallique, covalente, ionique, ou via la polarisation. Cette variété fait qu’il est

presque impossible de développer des modèles atomistiques empiriques ou semi-empiriques

où on doit présupposer la nature indéterminée des interactions atomiques. Puisque la nature

auto-cohérente d’un calcul ab initio ne nécessite pas de telle prescience, et est suffisamment

générale pour décrire une série d’interactions et de liaisons, il fournit un choix normal et

impartial pour de telles études.

Premières études : Systèmes métal/oxyde

Les premiers calculs ab initio sur l’adhésion ont été réalisés sur des interfaces métal/oxyde, et

ces systèmes sont restés aussi l’objet de l’étude intensive au cours des dernières années. Un

des premiers calculs a été effectué par Freeman et al. [11]. Ils ont utilisé la méthode des ondes

planes augmentées linéarisées à potentiel total (FPLAPW) pour étudier une monocouche Ag

adsorbée sur une surface rigide MgO(0 0 1), ils ont également examiné la structure

électronique et l’énergie de liaison de l’interface Ag/CdO(0 0 1) [12] (encore une fois à l’aide
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d’une configuration de monocouche sur une surface rigide) et ont étudié les propriétés

magnétiques des interfaces M/MgO(0 0 1), avec M représentant des monocouches de Fe, Pd,

Rh et Ru [13, 14].

Hong et al. [15-17] ont utilisé la méthode de combinaison linéaire d’orbitales atomiques

(LCAO) pour calculer l’énergie d’adhésion et la structure électronique des deux interfaces

métal/oxyde : Ag/MgO(1 0 0) et Al/MgO(1 0 0). En plus ils ont étudié l’influence de la

présence d’une monocouche interfaciale d’impureté sur l’adhésion de ces interfaces, en

dopant les substrats de MgO par du C ou du Si. Dans la plupart des cas, une diminution du

travail d’adhésion est observée. Cette diminution varie entre 9 % et 61 %.

Schönberger, Anderson, and Methfessel [18] ont utilisé la méthode des orbitales muffin-Tin

linéarisées à potentiel total (FPLMTO) pour étudier les interfaces Ti/MgO(0 0 1) et

Ag/MgO(0 0 1). Ils ont constaté que les constantes de force d’interface pour l’interface

Ti/MgO étaient 3 à 4 fois plus grandes que celles pour Ag/MgO.

Pour finir, Finnis et al. [19, 20] ont utilisé les deux méthodes FPLMTO et pseudopotentiel

(PP) pour étudier trois interfaces : Ti/MgO, Ag/MgO, et une monocouche de Nb adsorbée sur

une surface d’Al2O3. Pour ces systèmes ils ont pu calculer le travail d’adhésion idéal, la nature

de la liaison interfaciale, les densités des états électroniques locales, et la distribution de la

charge électronique.

Les calculs discutés ci-dessus démontrent que des calculs ab initio des interfaces

métal/céramique sont devenus possibles au début et au milieu des années 1990. Cependant,

les problèmes avec la puissance de calcul et l’efficacité algorithmique ont limité

l’applicabilité de ces méthodes aux systèmes relativement petits (modèles) qui ne pouvaient

pas tenir compte des effets plus réalistes telles que des relaxations atomiques, l’épaisseur de

surface, ou des défauts interfacials (lacunes et misfits). Les progrès récents ont rendu de telles

études possibles, et nous présentons ci-dessous une brève revue des développements récents

impliquant des systèmes métal/céramique.

Progrès récents : interfaces métal/céramique réalistes

Suite aux études de Freeman et al. sur les interfaces entre des monocouches de métaux de

transition (Fe, Pd, Rh et Ru) et MgO(0 0 1), Nokbin et al. [21] ont réalisé des calculs du

même système (Rh/MgO), en utilisant la méthode pseudopotentiel (PP). Où ils ont calculé les

énergies d’adsorption/adhésion d’interface à des recouvrements allant de 1/8 à 1 monocouche.

D’autres études utilisant Al2O3 pour céramique ont été effectuées par deux groupes. Zhang et

al. [22, 23] ont conduit la première étude de la stabilité interfaciale des interfaces non-
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stœchiométriques impliquant Al, Ag, Ni et Cu sur α-Al2O3 (0 0 0 1), en calculant l’énergie

libre interfaciale en fonction de la pression partielle d’oxygène. Les valeurs de travail

d’adhésion calculées pour ces systèmes sont en bon accord avec l’expérience de mouillage.

Eremeev et al. [24] ont examiné les propriétés de la liaison électronique aux interfaces Me(1 1

1)/Al2O3(0 0 0 1), où Me sont des métaux cubiques à faces centrées, cfc (Al, Ag, Cu). Ils ont

calculé le travail d’adhésion et la structure électronique afin de révéler des facteurs

électroniques sur la liaison métal/céramique aux interfaces idéales et en présence des lacunes

d’oxygène dans les couches interfaciales.

Bien que les citations ci-dessus suggèrent qu’il y ait eu beaucoup d’activité visant à

comprendre les interfaces métal/oxyde, moins d’attention a été accordée aux interfaces

métal/non-oxyde. À notre connaissance, des études d’adhésion entre les métaux et les

céramiques non-oxydes ont été faites seulement à partir des années 2000, Siegel et al. [25-28]

ont obtenu une base de données des énergies d’adhésion pour les interfaces Al/céramique,

dans laquelle la composante céramique est variée entre les carbures (WC, VC), les nitrures

(VN, CrN, TiN) et les oxydes (Al2O3). Dudiy et al. [29-32] ont étudié les interfaces Co/Ti (C,

N) et Co/WC, et ont constaté que les valeurs de Wad sont en accord avec les expériences de

mouillage à 10%.

Carter et al. [33-36] ont examiné l’adhésion et la structure électronique des interfaces entre le

substrat de Fe et les céramiques TiC, ZrC, SiC et MoSi2. Leurs résultats ont montré que ces

céramiques peuvent être utiles comme des alternatives en revêtements protecteurs pour les

aciers de ferrite.

Liu et al. [37-40] ont calculé les structures électroniques, les travaux d’adhésion et les

géométries optimisées des interfaces Al/TiC, Ti/TiC, Al/TiN et Ti/TiN, et ils ont fait une

comparaison entre les interfaces polaires Al/TiN(1 1 1) et les interfaces non-polaires Al/TiN(0

0 1).

Une brève liste des travaux théoriques dans les dernières années est présentée dans le tableau

2.2. Les conclusions générales de ces études peuvent être tirées :

- Les énergies de surfaces jouent un rôle dominant dans la détermination des travaux

d’adhésion des interfaces métal/céramique.

- Le travail d’adhésion des interfaces polaires est plus grand que celui des interfaces

non-polaires.

- L’adhésion d’interface du métal avec la céramique qui se termine par un atome

métalloïde est plus forte pour les interfaces polaires.
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Tableau 2.2 : Travaux théoriques récents sur des interfaces métal/céramique.

Classe Interface Propriétés

Oxydes

Carbures

Nitrures

Borures

Siliciures

Ni(1 1 1)/α-Al2O3(0 0 0 1) [23]

Al(1 1 1)/α-Al2O3(0 0 0 1) [24,22,27]

Ag(1 1 1)/α-Al2O3(0 0 0 1) [24,22]

Cu(1 1 1)/α-Al2O3(0 0 0 1) [24,23]

Nb(1 1 1)/α-Al2O3(0 0 0 1) [41]

Rh(0 0 1)/MgO(0 0 1) [21]

Ni(0 0 1)/MgO(0 0 1) [42]

Ni (Fe)/ZrO2(0 0 1) [43,46]

Al(0 0 1)/TiC(0 0 1) [37,39]

Fe(1 1 0)/ZrC(1 0 0) [34]

Fe(1 1 0)/TiC(1 0 0) [33]

Ti(1 1 0)/TiC(1 1 1) [40]

Al(1 1 1)/WC(0 0 0 1) [25]

Al(1 0 0)/VC(1 0 0) [26]

Fe(1 1 0)/SiC(1 0 0) [35]

Co(0 0 1)/TiC(0 0 1) [29,30,31]

Al(1 1 1)/TiN(1 1 1) [38]

Al(0 0 1)/TiN(0 0 1) [39]

Al(1 0 0)/VN(1 0 0) [26]

Co(0 0 1)/TiN(0 0 1) [30]

Al(1 1 1)/TiB2(0 0 0 1) [44]

Fe(1 1 0)/MoSi2(1 1 0) [36]

Ni(1 1 1)/MoSi2(1 1 0) [45]

Adhésion, stabilité

Adhésion, stabilité, liaison

Adhésion, stabilité, liaison

Adhésion, stabilité, liaison

Adhésion, structure

Adhésion, structure

Adhésion

Adhésion, structure, liaison

Adhésion

Adhésion, structure, liaison

Adhésion, structure, liaison

Adhésion, structure

Adhésion, stabilité, liaison

Adhésion, liaison

Adhésion, liaison

Adhésion, liaison

Adhésion, structure, liaison, stabilité

Adhésion, structure, liaison

Adhésion, liaison

Adhésion, liaison

Adhésion, structure, liaison, stabilité

Adhésion, structure

Adhésion, structure
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2.4. Conclusion

Les interfaces métal/céramique interviennent dans de nombreuses technologies, où l'on

recherche des propriétés électriques, optiques, magnétiques ou mécaniques particulières. Les

propriétés mécaniques sont très importantes parce que toutes applications exigent une fiabilité

mécanique. Ces propriétés dépendent des caractéristiques des interfaces, comme leur structure

atomique, leur adhésion, leur composition, ainsi que la nature des liaisons interfaciales. Dans

cette présentation, nous avons tenté de souligner les études théoriques de l’adhésion

métal/céramique, ainsi que les progrès réalisés au cours des dernières années. Ces études

serviront de référence à notre travail théorique.
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Chapitre 3

Aperçu sur le cadre théorique

3.1. Introduction

3.2. Equation de Schrödinger

3.3. Théorie de la fonctionnelle de la densité

3.3.1. Principes de base
3.3.2. Les théorèmes de Hohenberg et Kohn
3.3.3. Les équations de Kohn et Sham
3.3.4. Formulation de l’échange-corrélation  rVXC

3.3.5. Fonctionnelles de la densité électronique

3.4. Méthode utilisée

3.4.1. Pseudo-potentiels et ondes planes

3.4.1.1. Théorème de Bloch et ondes planes
3.4.1.2. Intégration de la zone de Brillouin et points k
3.4.1.3. Approximations générales

3.1. Introduction

Les méthodes de type ab initio sont basées sur la résolution de l’équation de Schrödinger.

Ces méthodes permettent de déterminer les grandeurs physiques et chimiques d’un système

telles que sa structure électronique, son énergie d’ionisation. La résolution de l’équation de

Schrödinger multi-particule étant très complexe, sa simplification en un système d’équations
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mono-particules est plus aisée à résoudre numériquement, notamment grâce à quelques

approximations. Dans ce chapitre, les principales méthodes de résolution de ces équations

seront brièvement exposées. Dans la suite, la méthode sur laquelle repose le code VASP

utilisé dans ce travail sera présentée.

3.2. Equation de Schrödinger

Le point de départ pour étudier les propriétés électroniques des matériaux d’un point de

vue théorique est la résolution de l’équation de Schrödinger dépendante du temps :

         tRr
t

itRrH IiIi ,,,, 



  (3.1)

Le système étant décrit à l’aide d’une fonction d’onde multi-particule     tRr Ii ,, , où

l’ensemble  ir contient les variables décrivant la position des électrons, et  IR celles

décrivant la position des noyaux, H est l’hamiltonien du système.

La fonction d’onde du système comporte un grand nombre de degrés de liberté, et son état

fondamental peut être obtenu à partir de l’équation de Schrödinger indépendante du temps

(état stationnaire) [1] :

         IiIi RrERrH ,,   (3.2)

Où E est l’énergie de l’état fondamental décrit par la fonction propre . Généralement,

l’opérateur hamiltonien s’écrit :

         RrVRVrVRTrTH NeNNeeNe , (3.3)

Où eT et NT sont les opérateurs d’énergie cinétique des électrons et des noyaux, eeV et NNV sont

les opérateurs d’énergie de répulsion entre électrons et entre noyaux, NeV est l’opérateur

d’énergie d’attraction entre noyaux et électrons. Ces opérateurs peuvent s’écrire (en unités

électrostatiques tel que 14 0  ) :
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, (3.6)

Où 2/h et h la constante de Planck, m la masse d’un électron, M la masse du noyau et

Z sa charge.

L’équation (3.3) peut ensuite être simplifiée grâce à l’approximation de Born-Oppenheimer

(BO) qui découple le mouvement des électrons et des noyaux en subdivisant le système en

deux sous-systèmes appariés : l’un pour les électrons, et l’autre pour les noyaux [2] :

noyauxélecBO   (3.7)

En effet, la masse des électrons étant bien plus faibles que celle des protons, on peut

considérer qu’ils se réorganisent instantanément pour une position donnée des noyaux. Ainsi,

pour les deux termes de l’équation (3.3) ne dépendant que des noyaux, NT peut être négligée

et NNV est constant. On peut alors résoudre l’équation de Schrödinger pour cette position des

noyaux.

Les hamiltoniens électronique et nucléaire ainsi obtenus s’écrivent :

     RrVrVrTH Neeeeélec , (3.8)

     RVRVRTH NNNNNnoyaux  (3.9)

L’approximation de Born-Oppenheimer constitue une première simplification qui permet de

voir le solide comme un ensemble d’électrons en interaction baignant dans le potentiel d’un

ensemble de noyaux considérés comme statiques. Pour autant, la résolution de l’équation de

Schrödinger demeure très complexe dans la plupart des cas et requiert généralement d’autres

types d’approximations basées sur les théories de champ moyen dans lesquelles les électrons

sont considérés comme indépendants et dont l’un des exemples les plus connus est

l’approximation de Hartree-Fock [3].
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Cependant, une autre approche pour résoudre le problème est l’utilisation de la densité

électronique comme l’inconnue plutôt que la fonction d’onde électronique qui comporte 3 fois

autant de variables que le système contient d’électrons (sans tenir compte des variables de

spin). Il s’agit des méthodes ab initio basées la théorie de la fonctionnelle de la densité.

3.3. Théorie de la fonctionnelle de la densité

La théorie de la fonctionnelle de la densité, DFT pour ‘Density Functional Theory’, est

l’une des méthodes les plus largement utilisées dans les calculs ab initio de la structure

d’atomes, de molécules, de cristaux et de surfaces. Une première approche a été proposée par

Thomas et Fermi dans les années 1920 [4, 5]. Un pas important a été franchi dans l’étude de

la structure électronique avec la formulation de cette théorie par Hohenberg et Kohn [6].

3.3.1. Principes de base

Comme mentionné précédemment, Thomas et Fermi ont été les premiers à proposer un

modèle basé sur l’utilisation de la densité électronique comme variable fondamentale pour

décrire les propriétés du système. Mais ce modèle comportait quelques points faibles, car

quantitativement il décrivait mal les propriétés des molécules et des solides. Environ quarante

ans plus tard, d’autres pionniers comme Slater, Hohenberg et Kohn ont proposé une théorie

exacte et plus élaborée. Ils ont formellement établi la densité électronique comme la quantité

décrivant le système électronique, et ont établi la DFT comme étant la méthode qui détermine

la densité de l’état fondamental. C’est une méthode qui a le double avantage de pouvoir traiter

de nombreux types de problèmes et d’être suffisamment précise.

3.3.2. Les théorèmes de Hohenberg et Kohn

Les théorèmes de Hohenberg-Kohn [6] sont relatifs à tout système d’électrons (fermions)

dans un champ externe  rVext tel que celui induit par les noyaux. Ces théorèmes sont les

suivants :

 Théorème 1 : Pour un système d’électrons en interaction, le potentiel externe  rVext

est uniquement déterminé, à une constante près, par la densité électronique de l’état

fondamental  r0 . Toutes les propriétés du système sont déterminées par la densité

électronique de l’état fondamental  r0 .
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 Théorème 2 : L’énergie totale du système peut alors s’écrire comme une fonctionnelle

de la densité électronique,  EE  , et le minimum de l’énergie totale du système

correspond à la densité exacte de l’état fondamental    rr 0  (principe

variationnel). Les autres propriétés de l’état fondamental sont aussi fonction de cette

densité électronique de cet état.

Une extension de ces propriétés à un système polarisé est faisable, à la condition que E

devienne une fonctionnelle des deux états de spin :    


  ,EE .

Sous cette forme, l’applicabilité et l’utilité de la DFT dépend de la forme de la fonctionnelle

de densité  E , dont les deux théorèmes précédents ne donnent aucune indication. Il est alors

nécessaire de trouver des approximations suffisamment « exactes » permettant de traiter  E .

3.3.3. Les équations de Kohn et Sham

Les équations de Kohn-Sham publiées en 1965 [7], ont permis de faire de la DFT un outil

pratique pour obtenir l’énergie de l’état fondamental d’un système électronique. Leur

formulation est basée sur l’idée suivante :

 Le gaz électronique peut être décrit par des particules fictives sans

interactions, représentées par des fonctions d’onde mono-particules  ri ,

telles que le gaz de particules fictives présente à l’état fondamental la même

densité électronique, donc la même énergie  E que le gaz électronique réel.

     iiieffeiKS rVrTH   (3.10)

Où  rTe est l’opérateur énergie cinétique des particules fictives sans interaction et i

l’énergie de l’état  ri . Les particules fictives subissent un potentiel effectif  rVeff , somme

de trois potentiels :

       rVrVrVrV XCHexteff  (3.11)

 rVH est le potentiel de Hartree ou potentiel d’interaction coulombienne classique entre les

particules de gaz électronique et  rVXC est le potentiel d’échange-corrélation.

Ces deux termes s’expriment très simplement en fonction de la densité électronique :
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    '3
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'
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erVH 
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
(3.12)

 
 
 r

E
rV XC

XC



 (3.13)

Les théorèmes de Hohenberg et Kohn ainsi que le développement amenant aux équations

mono-particules de Kohn et Sham sont parfaitement rigoureux et sont obtenus sans avoir

recours à des approximations. Cependant, la fonctionnelle d’échange-corrélation  rVXC

apparaissant dans les équations rend toute résolution exacte impossible, sa forme analytique

étant inconnue.

3.3.4. Formulation de l’échange-corrélation  rVXC

Ce potentiel est la clé de voûte de la théorie de la fonctionnelle de la densité puisqu’il

permet de compenser la perte d’information sur les propriétés d’échange et de corrélation du

gaz électronique induite par le passage d’une fonction d’onde réelle multi-particules à des

fonctions d’onde fictives mono-particules sans interactions par la méthode de Kohn-Sham.

Dans un gaz électronique réel, les électrons présentant des spins parallèles subissent une

répulsion liée au principe d’exclusion de Pauli. La réduction d’énergie du gaz électronique

réel vis-à-vis d’un gaz électronique qui ne présenterait que des interactions coulombiennes est

appelée énergie d’échange.

L’énergie du système peut encore être modifiée en augmentant la distance de séparation des

électrons présentant des spins antiparallèles. Cependant, la diminution des interactions

coulombiennes s’accompagne d’une augmentation de l’énergie cinétique du gaz électronique.

La différence d’énergie entre cet ensemble de particules réelles et le gaz de particules diminué

seulement de l’énergie d’échange (gaz de Hartree-Fock) est appelée énergie de corrélation.

A partir des équations (2.8), (2.10) et (2.11) on peut exprimer simplement  rVXC :

           rVrVrTrTrV HeeXC  int
' (3.14)

 rVXC est donc la différence d’énergie cinétique et d’énergie interne entre le gaz électronique

réel et le gaz fictif pour lequel les interactions entre électrons sont limitées au terme classique
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de Hartree. Les interactions coulombiennes étant de longue portée,  rVXC est une grandeur

physique locale.

L’efficacité de l’approche de Kohn-Sham dépend entièrement de la capacité du physicien à

calculer aussi précisément que possible  rVXC dont l’expression analytique est inconnue dans

le cas général.

3.3.5. Fonctionnelles de la densité électronique

L’expression de la fonctionnelle de la densité XCV et donc l’énergie qui s’y rapporte XCE

est inconnue. Cependant, de nombreux travaux proposent une forme approchée de cette

fonctionnelle, et la recherche d’une fonction toujours plus proche de la véritable fait l’objet de

nombreuses recherches [8].

L’approximation introduite par Kohn et Sham repose sur la formulation d’un gaz homogène

électronique en interaction, c’est l’approximation de la densité électronique locale, LDA pour

‘Local Density Approximation’.

En supposant que l’énergie d’échange-corrélation par électron dans le gaz réel (à priori

inhomogène),   XC , soit égale à l’énergie d’échange-corrélation par électron dans le gaz

homogène de même densité  r ,   hom
XC , alors l’énergie totale d’échange-corrélation du gaz

réel peut s’écrire :

     drrE XC
LDA
XC   (3.15)

      CXXC  (3.16)

La partie échange est calculée via la fonctionnelle d’énergie d’échange formulée par Dirac :

   
3/1

3

4

3








 rX 


 (3.17)

La partie corrélation, plus complexe, est évaluée de différentes façons. Par exemple à l’aide

de calculs Monte-Carlo quantiques. De nombreuses formes sont proposées dans la littérature

[8-11].
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Afin de rendre compte des effets de polarisation de spin, le principe de la LDA a été par la

suite généralisé pour donner la LSDA ’Local Spin Density Approximation’, en modifiant la

fonctionnelle de la densité pour prendre en compte les deux états de spin :

     drrE XC
LSDA
XC    ,, (3.18)

Bien qu’elle soit très performante, le problème de l’approximation de la densité locale est

qu’elle ne convient pas pour décrire des systèmes contenant de fortes délocalisations

électroniques. De plus certaines erreurs, du fait que les densités électroniques ne sont

généralement pas uniformes localement, sont systématiques ; par exemple dans le cas des

cristaux, la LDA a tendance à sous-estimer les longueurs de liaison et à conduire à des

énergies de cohésion trop importantes.

Cependant, on peut introduire une prise en compte de ces variations en utilisant

l’approximation du gradient généralisé, GGA pour ‘Generalized Gradient Approximation’.

On considère alors un gaz d’électron uniformément variant. La GGA tient compte du gradient

de la densité électronique pour étendre le terme purement local pris en considération par la

LDA, en remplaçant la fonction   XC par une fonction locale doublement paramétrée par la

densité et l’amplitude de son gradient   ,XC :

     drrE XC
GGA
XC    , (3.19)

Ou encore

   drfE GGA
XC  

  ,,,, (3.20)

De même que précédemment, on peut séparer les termes d’échange et de corrélation.

Plusieurs expressions des énergies d’échange et de corrélation ont été proposées. En principe,

il est possible de les conjuguer à volonté mais, en pratique, seules quelques combinaisons sont

utilisées. On retiendra plus particulièrement la fonctionnelle de corrélation de Lee, Yang et

Par (LYP) [12] et la fonctionnelle d’échange de Becke (B88) [13] ainsi que la fonctionnelle

d’échange-corrélation proposée par Perdew et Wang (PW91) [14] que nous utiliserons dans

nos calculs. L’approximation GGA a fait ses preuves dans de très nombreux cas et est connue

pour donner de meilleurs résultats que la LDA, notamment pour les systèmes magnétiques.
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Les systèmes avec des fortes variations de densité électronique sont ainsi décrits plus

correctement.

Plus récemment, des améliorations de la GGA ont été proposées afin de mieux décrire les

interactions à plus longue distance. En méta-GGA, le second ordre du gradient de la densité

électronique est également introduit en tant que paramètre d’entrée [15]. Enfin, en hyper-

GGA, l’échange exact est introduit dans le but de permettre un traitement de la corrélation

plus fin.

3.4. Méthode utilisée

3.4.1. Pseudo-potentiels et ondes planes

L’approche du pseudo-potentiel (PP) utilise une description quantique des interactions

électroniques, dans le cadre de la DFT. Elle est basée sur un couplage d’ondes planes et de

PP, via une technique de transformée de Fourier. Cette méthode est extrêmement précise, et

raisonnablement rapide (faisant abstraction des électrons de cœur) pour la modélisation des

matériaux. Dans les méthodes PP, les forces agissant sur les atomes au sein de la maille

peuvent être calculées une fois que la description des interactions électroniques est achevée.

L’état fondamental du système est alors déterminé. Plusieurs codes ont été créés dans ce cadre

tels que CASTEP [16], SIESTA [17], ABINIT [18],...et le code VASP [19] utilisée dans ce

travail.

Le code VASP (Vienna Ab initio Simulation Package) est créé par l’équipe du Professeur

Jürgen Hafner (Université de Technologie de Vienne en Autriche). Nous l’avons utilisé pour

optimiser les géométries des différents modèles de surfaces et d’interfaces. Les calculs sont

basés sur des PP dits ultra-doux et PAW construits dans le cadre des deux fonctionnelles

principales de la DFT : LDA et GGA. Le formalisme général des méthodes PP est l’objet des

paragraphes suivant.

3.4.1.1. Théorème de Bloch et ondes planes

Le théorème de Bloch [20] stipule que dans un cristal parfait, à 0°K, les atomes sont

arrangés de manière parfaitement périodique. Cette périodicité est aussi caractéristique du

potentiel cristallin, de sorte qu’en un point quelconque r, on peut écrire : )()( Rrvrv  , avec
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R un vecteur du réseau direct. La fonction d’onde )( i , en fonction des vecteurs de l’espace

réciproque, peut alors s’exprimer :

)()( . rfer i
rik

i  (3.21)

Où k est un vecteur d’onde de l’espace réciproque. Le deuxième terme de cette équation est la

fonction d’onde périodique au sein de la cellule unitaire. Elle peut être développée en série

d’ondes planes, avec des vecteurs d’ondes du réseau réciproque comme suit :

riG

G
Gi ekCrf .)()(  (3.22)

En combinant les équations (3.21) et (3.22) on obtient la fonction d’onde mono-particule

écrite comme une somme d’ondes planes :

rGki

G
Gi ekCr ).()()(  (3.23)

Pour décrire une fonction d’onde mono-particule, il faudrait logiquement un nombre infini

d’ondes planes.

Néanmoins, en pratique, ce nombre est limité par une énergie de coupure notée cutE . Cette

énergie de coupure permet de limiter la base aux ondes planes dont le vecteur GK  vérifie :

cutEGK
m


2

2


(3.24)

Où m est la masse de l’électron. Plus cutE est grande, plus la base est étendue mais plus le

temps de calcul est important.

3.4.1.2. Intégration de la zone de Brillouin et points k

Le théorème de Bloch a permis de simplifier un système infini d’équations en un

système fini mais pour un nombre infini de points k. Pour calculer l’énergie du système, il

faut intégrer la zone de Brillouin (ZB). Pour une intégration précise, il faut échantillonner la

ZB le plus finement possible. Ceci nécessite l’utilisation d’un maillage très dense, ce qui
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allonge considérablement le temps de calcul. Pour diminuer le nombre de points d’intégration,

on peut utiliser les symétries du système. La méthode d’échantillonnage la plus répandue est

celle proposée par Monkhorst et Pack [21] qui permet d’obtenir une grille uniforme de points

k de dimension choisie.

En pratique, le choix du maillage en points k est un point crucial de chaque calcul. Ces points

appartiennent au réseau réciproque dont la taille est inversement proportionnelle au réseau

direct. Donc, plus ce dernier est grand moins le réseau réciproque l’est, le nombre de points k

nécessaire pour un bon échantillonnage est donc plus faible. Par contre, dans le cas où le

réseau direct est de petite dimension, le réseau réciproque sera grand et le nombre de points k

devra donc être plus important pour intégrer la ZB correctement. De plus, le nombre de points

k dans une direction de l’espace doit également être proportionnel à celui des autres

directions. Par exemple, si dans une direction la maille est deux fois plus grande que dans une

autre il faudra deux fois moins de points k. Ceci est pour garder une répartition spatiale des

points k la plus uniforme possible.

3.4.1.3. Approximations générales

Dans la plupart des systèmes, les électrons du cœur sont souvent très liés aux noyaux. Par

rapport à ceux de valence, les électrons du cœur ont une réponse lente à des sollicitations

extérieures. A partir de ces observations, le cœur électronique peut être considéré comme

immobile : c’est l’approximation dite du cœur gelé (frozen core approximation). Par ailleurs,

la méthode à base de pseudo-potentiel respecte les approximations suivantes :

1. Le potentiel fort du cœur est remplacé par un pseudo-potentiel dont la fonction d’onde

de l’état de base pseudo reproduit la fonction d’onde tous-électron en dehors d’un

rayon de cœur (rayon de coupure rc) choisi. Ceci permet d’éliminer les états de cœur et

l’orthogonalisation dans les fonctions d’ondes de valence. La figure 3.1 schématise ce

principe.

2. Les pseudo-fonctions d’ondes résultantes pseudo sont souvent assez lisses pour de

nombreux éléments, et peuvent donc être décrites en utilisant des ondes planes à

faibles G. Les ondes planes deviennent ainsi une base simple et efficace de pseudo .

3. Les pseudo-potentiels doivent être générés. Cela constitue la partie la plus complexe,

plus que le calcul lui-même, dans ces méthodes.
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Trois grandes familles de pseudo-potentiels ont ainsi été créées : les pseudo-potentiels

standards dits « à norme conservée », les pseudo-potentiels de Vanderbilt appelés ultra-doux

(ultra-soft) [22] et les pseudo-potentiels projetés PAW (Projector Augmented Waves) [23] qui

ne conservent pas la norme.

Figure 3.1 : Illustration schématique du potentiel réel en rZ / et du pseudo-potentiel pseudoV ,

ainsi que de leurs fonctions d’onde associées, V et pseudo respectivement. Les grandeurs

réelles sont représentées en traits pleins, les pseudo-grandeurs en pointillés. Le rayon de

coupure rc est matérialisé par la ligne verticale en pointillés.

Pseudo-potentiels à normes conservées

Pour qu’un pseudo-potentiel soit utilisable, il faut que sa densité puisse reproduire, de façon

aussi précise que possible, la densité de valence. D’autre part, un pseudo-potentiel est valable

s’il est doux et transférable. Le terme doux veut dire que le développement des pseudo-

fonctions de valence doit s’effectuer avec un petit nombre d’ondes planes. Pour la

transférabilité, elle signifie qu’un pseudo-potentiel généré pour une configuration atomique

particulière, devrait permettre de reproduire d’autres configurations de manière précise. C’est

un point très important, notamment dans le cas des solides où les potentiels qui règnent sont
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différents. Les conflits qui apparaissent dans ces caractéristiques des pseudo-potentiels

peuvent être résolus en utilisant la notion de conservation de norme [24, 25]. Dans cette

démarche, les pseudo-potentiels sont construits de sorte à ce qu’ils soient égaux aux fonctions

d’ondes réelles en dehors d’un certain rayon de coupure. Cependant, si crr  les fonctions

diffèrent des fonctions réelles, mais leurs normes sont imposées à être identiques.

     rrdrrrrdrr vv

r

pseudopseudo

r cc

 *

0

2*

0

2 )(   (3.25)

La conservation de la norme trouve ses limites dans l’étude des systèmes ayant des orbitales

de valence localisées (plusieurs ondes planes sont nécessaires pour les décrire au voisinage du

noyau).

D’autres classes de pseudo-potentiels ont été proposées pour contourner la contrainte de

conservation de la norme. Ce sont les pseudo-potentiels à norme non conservée ou relaxée.

Pseudo-potentiels ultra-doux (US-PP)

En 1990, David Vanderbilt [22] introduit une nouvelle approche dans laquelle les pseudo-

fonctions d’ondes sont contraintes à être égales aux fonctions d’ondes tous-électrons au-delà

de rc. Cela permet d’avoir des pseudo-fonctions les plus douces possibles à l’intérieur, mais au

détriment de la conservation de la norme. Par conséquent, de grandes valeurs de rc peuvent

être utilisées, permettant ainsi de réduire considérablement l’énergie de coupure de l’onde

plane nécessaire au calcul. Néanmoins, les défauts suivants doivent être pris en compte :

1. Les pseudo-fonctions d’ondes ne sont pas normalisées, puisqu’elles sont identiques

aux fonctions d’ondes tous-électron dans l’espace interstitiel (donc même norme) mais

différent dans le cœur. Ceci introduit un recouvrement non-diagonal dans l’équation

séculaire.

2. La densité de pseudo-charge n’est pas calculée en résolvant  * , comme dans la

méthode de conservation de la norme. Un terme augmenté doit être ajouté dans la

région de cœur.

3. L’abandon de la conservation de la norme entraîne une baisse de la transférabilité des

pseudo-potentiels.

Les pseudo-potentiels proposés par Vanderbilt ont été présentés pour une utilisation dans des

calculs à grandes échelles, pour lesquels le coût de génération des PP est quasiment
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négligeable face au coût des calculs. Dans le schéma de Vanderbilt, l’énergie totale est

exprimée de la façon suivante :

          ionXC
L

j
NL

occ
j VV

rr

rr
rrddrrrVdVTE 


  




'

'
'333

2

1
(3.26)

Où T est l’opérateur énergie cinétique, LV la constante locale du PP et j les pseudo-

fonctions d’ondes. La composante non locale du PP est NLV , qui est décrit par une somme de

coefficients représentés par des fonctions harmoniques sphériques et radiales. La densité de

pseudo-charge est exprimée par le carré des pseudo-fonctions et une augmentation des

sphères.

En appliquant le principe variationnel, le déterminant séculaire s’écrit :

jjj SH   (3.27)

Avec

       rVrVrVrVTH NLL
HXC  (3.28)

Pseudo-potentiels et onde augmentée (PAW)

Peter Blöchl développa en 1994 l’algorithme PAW [23] en combinant les principes des

méthodes à base de pseudo-potentiels d’une part et à base d’onde plane augmentée linéarisée

(linear augmented plane wave – LAPW) d’autre part. Dans le contexte de PAW, la fonction

d’onde est décrite en superposant différents termes : (i) une onde plane, (ii) une pseudo-

fonction d’onde, et (iii) des orbitales étendues, atomiques et pseudo-atomiques.

Le terme (i) permet de décrire les régions liantes et les traces de la fonction d’onde.

Néanmoins, l’utilisation de ce terme seul requiert une grande base afin de décrire d’une façon

correcte toutes les oscillations de la fonction d’onde près du noyau. Ce dernier aspect est

reproduit fidèlement par le terme (iii) auquel manque la considération des degrés variationnels

de liberté et des traces. La méthode PAW regroupe alors tous les aspects précédents dans une

base bien définie.

Afin d’éviter un effort calculatoire double (ondes plane et orbitales atomiques) la méthode

PAW ne détermine pas les coefficients des orbitales atomiques dans le cadre variationnel. En

outre, ces dernières sont traitées comme des fonctions uniques des coefficients de l’onde
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plane. L’énergie totale ainsi que les autres quantités fournies par le calcul sont composées de

trois contributions dues respectivement à l’onde plane et à une paire d’orbitales atomiques

étendues. Les contributions dues aux orbitales atomiques sont attribuées à chaque atome. Ceci

implique qu’il n’existe pas de recouvrement entre les orbitales atomiques des différents sites

réduisant alors l’effort calculatoire.

Il est important de signaler que la fonction d’onde des états de cœur dans les potentiels PAW

est exprimée de la manière suivante :

c
pseudo

cc
pseudo

c   (3.29)

Où c
pseudo , c et c

pseudo sont respectivement la pseudo-fonction d’onde de cœur, la

fonction d’onde tous-électrons du potentiel du cœur et la pseudo-fonction d’onde partielle des

états de cœur.

En principe, la méthode PAW permet de traiter des états semi-cœur comme états de valence

fournissant alors de meilleurs résultats que les PP ultra-doux dans l’étude des systèmes

magnétiques [26]. Néanmoins les potentiels PAW sont généralement moins doux que les PP

ultra-doux.
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Chapitre 4

L’interface Al(0 0 1)/Mo2B(0 0 1)

4.1. Introduction

4.2. Résultats de l’optimisation géométrique

4.2.1. Cristal d’Al et de Mo2B
4.2.2. Structure électronique du Mo2B

4.3. Calculs de surface

4.4. Calculs d’interface

4.4.1. Géométrie d’interface
4.4.2. Travail d’adhésion
4.4.3. Structure électronique

4.5. Conclusion

4.1. Introduction

L’aluminium a beaucoup de propriétés telles que la ductilité élevée, la conductivité

thermique et électrique élevée, la faible densité et légèreté remarquable qui le rendent idéal

pour l’utilisation dans les véhicules, les matériaux de construction, l’emballage alimentaire et

la microélectronique [1]. Dans l’industrie de semi-conducteur, l’aluminium est souvent utilisé

comme interconnexions (interconnects) où il forme des interfaces avec d’autres matériaux,

tels que les céramiques (SiC, AlN, BeO, Al2O3,……). Les propriétés de ces interfaces

peuvent affecter les performances du dispositif dans l’ensemble [2], il est donc souhaitable de
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comprendre leurs structures atomiques et électroniques. Spécifiquement, le fonctionnement de

nombreux dispositifs crée des fluctuations de température qui peuvent décoller des interfaces

dues à la différence de la dilatation thermique. En conséquence, il est souhaitable de

quantifier l’adhésion entre les deux matériaux à l’interface. Il est difficile de mesurer

l’adhésion à l’aluminium parce qu’il s’oxyde immédiatement dans l’air pour former une

couche d’alumine (Al2O3). Les expériences doivent être faites dans le vide ou des

atmosphères inertes. Par conséquent, la plupart des mesures d’adhésion de l’aluminium à

d’autres matériaux a été faite en utilisant des simulations sur ordinateur.

Beaucoup de travaux sur l’adhésion des interfaces Al/céramique ont été réalisés en utilisant

des méthodes du premier-principes, principalement la théorie de la fonctionnelle de la densité

(DFT). La plupart des investigations sur la céramique ont considéré les oxydes (Al2O3 [3]),

les carbures (TiC, WC, SiC et VC [4–7]), les nitrures (VN, TiN et CrN [7–10]) et les borures

(TiB2 [11]). Dans ce chapitre, nous considérons une autre classe de matériaux réfractaires, à

savoir les semi-borures de métaux, en se concentrant sur semi-borure de molybdène en

particulier.

Dans cette classe, les semi-borures de métaux de transition montrent une excellente stabilité,

des propriétés électroniques et mécaniques, telles que la bonne conductivité thermique et

électrique, point de fusion élevé, dureté très élevée, bonne résistance à la corrosion et les

coefficients de dilatation thermique relativement faibles [12].

Nous allons exposer dans la section suivante les résultats de nos calculs sur l’interface

Al/Mo2B. Une discussion et confrontation de nos résultats par rapport à ceux de la littérature

seront présentées. Notre étude portera principalement sur les points suivants :

 Les propriétés structurales de l’aluminium (Al) et du semi-borure de molybdène

(Mo2B) et leurs structures électroniques correspondantes.

 Les propriétés de surface de la face (0 0 1) des deux matériaux.

 L’adhésion et la structure électronique de l’interface.
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4.2. Résultats de l’optimisation géométrique

Les résultats présentés ici sont issus des calculs auto-cohérents menés à l’aide du code

VASP à base de pseudo-potentiels (PP) en utilisant les PP ultra-doux (voir chapitre 3). Les

effets d’échange-corrélation ont été traités en premier lieu dans l’approximation de la densité

locale (LDA) paramétrée par Predew et Zunger [13]. Comme il est d’usage et vue les résultats

théoriques sur Al et Mo2B, l’introduction de l’approximation du gradient généralisé (GGA) a

permis de corriger les faiblesses de la LDA dans l’estimation des énergies et des paramètres

de maille. La paramétrisation de Predew et Wang (PW91) [14] a été adoptée pour la GGA et

les résultats de la LDA seront omis dans la discussion.

4.2.1. Cristal d’Al et de Mo2B

L’aluminium massif possède une structure de type cubique à faces centrées cfc

(représentée sur la figure 4.1.a) tandis que la maille élémentaire du semi-borure de molybdène

Mo2B (figure 4.1.b) est de symétrie tétragonale 18
4hD I4/mcm, groupe d’espace No. 140 [15].

Les atomes de molybdène occupent les positions de Wyckoff notées 8h et les atomes de bore

les positions 4a, les positions atomiques sont détaillées dans le tableau 4.1. La maille

conventionnelle contient donc quatre unités formulaires avec les coordonnées des positions

équivalentes dans la maille : (0, 0, 0 ; ½, ½, ½).

Tableau 4.1 : Positions atomiques de Wyckoff de la maille de Mo2B.

4a (0, 0, 1/4) ; (0, 0, 3/4)

8h (1/6, 2/3, 0) ; (5/6, 1/3, 0) ; (1/3, 1/6, 0) ; (2/3, 5/6,0)

La première étape de cette étude consiste à optimiser le maillage en points k et l’énergie de

coupure afin de déterminer les paramètres de maille, les modules de compression ainsi que les

énergies de référence qui serviront par la suite.

L’énergie totale par atome a été convergée pour 1-2 meV à l’aide d’une énergie de coupure de

321.5 eV. Le même degré de convergence du maillage en points k a été atteint en utilisant une

grille de Monkhorst-Pack de 11x11x11.
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(a) (b)

Figure 4.1 : Maille élémentaire de (a) Al et (b) Mo2B.

Les figures 4.2 (a et b) montrent les résultats de la variation de l’énergie en fonction du

volume avec des courbes E=f(V) ajustées à l’aide de l’équation d’états de Murnaghan [16] :
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Où E0, B, V0 sont respectivement : l’énergie de l’état fondamental, le module de compression

et le volume à l’équilibre. B’ est la dérivée première du module de compression.

Les valeurs des paramètres de maille (a et c) et des modules de compression B sont

regroupées et comparées aux valeurs théoriques et expérimentales existantes dans la littérature

dans le tableau 4.2. Toutes les données expérimentales rapportées de références [18] et [20]

sont prises à 0 K.

Nos calculs faits avec les PP-GGA montrent un bon accord avec les valeurs expérimentales et

les calculs théoriques précédents utilisant la GGA. Nous tenons à mentionner qu’il n’existe

pas dans la littérature de données expérimentales du module de compression de Mo2B.
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Figure 4.2 : Variation de l’énergie totale en fonction du volume de (a) Al et (b) Mo2B.

Tableau 4.2 : Les propriétés d’équilibre d’Al et de Mo2B : paramètre de maille a, c et module
de compression B. Nos résultats calculés par PP-GGA sont comparés avec les valeurs
expérimentales et théoriques.

Système Méthode a (Å) c (Å) B (GPa)

Al

Nos calculs

LAPW-GGAa

PP-GGAb

Expc

4.05

4.05

4.05

4.05

-

-

-

-

75

73

75

72

Mo2B

Nos calculs

PP-GGAd

Expe

5.545

5.545

5.547

4.755

4.753

4.739

283

289.43

-

a Ref. [17]

b Ref. [4]

c Ref. [18]

d Ref. [19]

e Ref. [20]

4.2.2. Structure électronique du Mo2B

Pour obtenir une compréhension approfondie de la structure électronique du Mo2B nous

avons analysé la contribution de chaque caractère atomique sur une série de bandes de la
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décomposition de la densité totale. La densité d’états, DOS pour ‘Density Of States’ totale et

partielle projetées entre -15 et 10 eV sont illustrées dans la figure 4.3. La DOS du Mo2B est

divisée en trois parties :

 Dans l’intervalle de basse énergie entre -10.67 à -6.40 eV, nous pouvons voir les états

2s du B.

 Les états 2p du B et 4d du Mo sont placés dans les bandes de valence occupées dans la

région entre -6.40 jusqu’à -1.53 eV, et sont séparés par une forte hybridation, où les

états B-2p, formant le pic à environ -3 eV, sont plus localisés et contribuent à la

covalence forte dans les liaisons Mo-4d-B-2p.

 Les bandes occupées près de l’énergie de Fermi, dans la région entre -1.53 à 0 eV sont

dominées par les états 4d de l’atome Mo.

Figure 4.3 : Densités d’états totales et partielles du Mo2B.
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Au niveau de Fermi (0 eV), la DOS est dominée principalement par les états Mo-4d, ce qui

confirme le caractère métallique du Mo2B.

Le calcul de la densité de charge électronique nous informe sur le transfert de charge et par

conséquent sur la nature des liaisons entre atomes. Ainsi, pour visualiser ces liaisons, nous

avons tracé les contours de la densité de charge dans le plan (0 0 1).

Dans la figure 4.4, les distributions de charge électronique calculées indiquent clairement le

caractère covalent fort de la liaison Mo-B ; raison pour laquelle, les niveaux énergétiques qui

dérivent les électrons-d du Mo et les électrons-p du B sont fortement chevauchés.

Figure 4.4 : Contours de la densité de charge du Mo2B dans le plan (0 0 1).

4.3. Calculs de surface

Afin de simuler la structure, l’adhésion et la liaison à l’interface entre Al et Mo2B, il est

nécessaire de s’assurer que les surfaces utilisées dans la formation de l’interface soient

suffisamment épaisse pour être représentatif du volume et éviter de simuler les propriétés

d’adhésion d’un film ou couche mince. Une façon de tester cette représentativité consiste à

vérifier la convergence de l’énergie de surface en fonction du nombre de couches atomiques

utilisées dans la super cellule. En effet, en atteignant une épaisseur critique, l’énergie de

surface converge à une valeur fixe ; ceci implique que les deux surfaces soient découplées par

une région de volume. En conséquence, nous avons effectué des tests de convergence sur les

surfaces Al(0 0 1) et Mo2B(0 0 1) (les deux faces : la face Mo c'est-à-dire celle qui se termine

B

Mo

Mo

Mo

Mo
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par des atomes de molybdène et la face B c'est-à-dire celle qui se termine par des atomes de

bore) pour être utilisées dans les calculs d’interface.

(a) (b) (c)

Figure 4.5 : Diagrammes schématiques des supercellules (a) Al(0 0 1), (b) Mo2B(0 0 1)-Face

Mo et (c) Mo2B(0 0 1)-Face B avec 9 couches.

La face (0 0 1) parfaite, c'est-à-dire sans reconstruction ni lacune, a été étudiée. Pour un

formalisme et un pseudo-potentiel donnés, les calculs sont effectués à volume constant avec

les paramètres de maille optimisés précédemment. Dans tous les cas, un modèle de surface

sera caractérisé par son nombre de couches de matière, noté nL. Par la suite, on appellera

feuillet ou slab la partie de matière représentant la surface tandis que le terme de supercellule

inclura l’ensemble du système, c'est-à-dire le slab et le vide (Figure 4.5). Après optimisation

de la structure, l’énergie de surface peut être calculée à l’aide de l’Equation [21] :

S

ENE
E

bulkatoms

surf
2

sup 
 (4.2)

Où supE est l’énergie totale de la supercellule considérée, bulkE l’énergie d’un motif dans le

cristal, atomsN le nombre de motif contenus dans la supercellule et S l’aire élémentaire de la
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face considérée. Le facteur multiplicatif 2 provient du fait que chaque supercellule contient

deux faces identiques.

Dans les calculs suivants, le maillage en points k utilisé a été établi à partir de celui utilisé

pour le cristal (11×11×11) et diffère selon la face (0 0 1), il n’y a donc qu’un seul point k

selon l’axe z car la supercellule est très allongée dans cette direction; la dimension de la

supercellule selon les axes x et y est toujours a, on garde donc 11 points k comme pour le

cristal ; Le maillage résultant est donc (11×11×1). Les positions de tous les atomes dans les

structures ont été relaxées en minimisant les forces de Hellmann-Feynman [22] en utilisant

l’algorithme du gradient conjugué. L’optimisation est conduite jusqu’à ce que toutes les

forces agissant sur les atomes soient inférieures à 0.02 eV/Å.

Il a fallu déterminer l’épaisseur de vide nécessaire entre les surfaces de manière à ce qu’elles

n’interagissent pas entre elles. Ces calculs ont été effectués sur des systèmes à 5 couches (5L)

avec des vides de a, 2a, 3a, 4a et 5a correspondant à 4.05 Å, 8.1 Å, 12.15 Å, 16.2 Å et 20.25Å

pour Al et c, 2c, 3c, 4c correspondant à 4.755 Å, 9.51 Å, 14.265 Å et 19.02 Å pour Mo2B. Les

énergies de surface ainsi calculées sont présentées dans la figure 4.6. Les différences

d’énergie calculées sont très faibles (0.003 J/m² au maximum) à partir de 10Å de vide. Ainsi,

une épaisseur de 4a (12.15 Å) pour Al et 2c (9.51 Å) pour Mo2B est donc largement suffisante

pour pouvoir négliger l’interaction entre les faces de deux slabs.

Le tableau 4.3 résume les énergies de surface calculées pour la surface (0 0 1) d’Al et de

Mo2B (face Mo et face B) pour des systèmes allant de 3 à 13 couches. Nous remarquons que

les énergies de surface d’Al convergent à 0.93 J/m² à partir de 9 couches. Ce qui est en bon

accord avec le résultat expérimental de 0.94 J/m², extrapolé à 0 K [23]. En outre, en

comparaison avec l’énergie de surface calculée par Liu et al. [4], nous notons que notre

énergie de surface convergée est compatible à 0.95 J/m². Pour Mo2B, l’énergie converge à

3.8J/m² pour la face B et 2.01 J/m² pour la face Mo pour des systèmes à 9 couches. Nous

tenons à mentionner qu’il n’existe pas dans la littérature des résultats expérimentaux ou

théoriques pour comparer avec nos résultats.
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Figure 4.6 : Variation d’énergie de la face (0 0 1) en fonction de l’épaisseur de vide pour (a)

Al, (b) Mo2B (Face Mo) et (c) Mo2B (Face B).
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Tableau 4.3: Convergence de l’énergie de surface en fonction du nombre de couches.

Nombre de couches, nL Energie de surface (J/m2)

Al (0 0 1) Mo2B (0 0 1)

Face B Face Mo

3

5

7

9

11

13

0.85

0.87

0.91

0.93

0.93

-

4.34

3.80

3.77

3.81

3.88

3.88

-

1.88

-

2.01

-

2.01

En plus de notre examen de l’énergie de surface, nous avons considéré les relaxations de

surface d’Al (0 0 1) et de Mo2B (0 0 1) en fonction de l’épaisseur du slab. Le tableau 4.4

illustre ces relaxations.

Les déplacements inter-couche de M (Al et/ou Mo2B) sont dénommées ∆ij et donnés par :

ijMbulk

ijMbulkijMrelaxé

ij
d

dd 
 .100 (4.3)

Contrairement aux grandes relaxations présentes dans Mo2B (0 0 1), la surface d’Al (0 0 1)

montre très faible degré de relaxation inter-couche. Où les déplacements inter-couche du

premier espace interatomique ∆12 augmente de 2% de la distance interatomique du volume, ce

qui est cohérent aux travaux précédents [4, 24]. Les relaxations inter-couches pour Mo2B

(présentées au tableau) sont surtout caractérisées par une forte contraction du premier espace

interatomique ∆12 d'environ 50% et une faible expansion/contraction de ∆23 de 5% environ.
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Tableau 4.4 : Relaxation de la face (0 0 1) en fonction de l’épaisseur du slab, déplacements

perpendiculaires
*

ij (en %).

Système Inter-couche Épaisseur du slab, nL
3 5 7 9 11 13

Al

∆12

∆23

∆34

∆45

∆56

3.80 2.37
2.22

1.03
0.39
-1.03

1.28
0.09
-1.03
-1.08

1.33
0.88
-0.49
-1.23
0.39

-
-
-
-
-

Mo2B

B

∆12

∆23

∆34

∆45

∆56

∆67

-26.1 -37.54
-2.28

-40
-1.01
1.01

-40.67
-1.01
-0.42
0.34

-50.41
-0.65
-0.42
0.31
-0.20

-59.40
-0.61
-0.41
0.36
0.21

Mo

∆12

∆23

∆34

∆45

∆56

∆67

-10.67
5.67

-10.84
5.25
2.20
1.01

-58.05
5.42
3.05
-0.16
0.76
0.58

* ij donné par l’équation (4.3) en pourcentage avec i et j les indices des couche relaxée.

i=1 pour la couche interface solide-vide.

4.4. Calculs d’interface

4.4.1. Géométrie d’interface

Généralement, il y a un nombre énorme de manières dont deux surfaces peuvent être

jointes pour former une interface : les surfaces peuvent être créées par clivage le long de l’un

des nombreux plans possibles. Lorsqu’il s’agit des composés, il faut choisir parmi plusieurs

stœchiométries de surface, et finalement il y a un continuum d’orientations de rotation et de

translation relatives. Un moyen pratique pour désigner l’orientation d’interface est en écrivant

les indices des plans cristallins qui sont parallèles au plan de l’interface. Par exemple, la

notation métal(0 0 1)/céramique(0 0 1) qui est souvent utilisée dans la littérature implique que

le plan de l’interface métal/céramique est parallèle aux plans cristallins (0 0 1) des deux

cristaux en contact (métal et céramique).

Notre modèle d’interfaces utilise 9 couches de Mo2B(0 0 1) placées sur 9 couches d’Al(0 0 1).

Ceux-ci donnent une supercellule avec un total de 44 et 46 atomes pour la face B et Mo

respectivement. La structure schématique est montrée dans la figure 4.7.
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En utilisant cette orientation, il y’ a une accommodation de réseau entre Mo2B et Al. Dans le

système d’interface réelle, cette accommodation aurait probablement comme conséquence un

rang largement dispersé des dislocations de misfit pour le système Al/Mo2B. Ainsi, notre

modèle imite les régions cohérentes entre les dislocations. Pour accommoder les conditions de

limites périodiques inhérentes à un calcul de supercellule, nous appelons l’approximation

d’interface cohérente [25] dans laquelle l’Al est étiré pour assortir les dimensions du Mo2B.

Figure 4.7 : Structure schématique de l’interface Al/Mo2B.

4.4.2. Travail d’adhésion

Comme discuté dans le chapitre 2, le travail d’adhésion idéal (Wad) est une quantité

fondamentale importante pour prédire les propriétés mécaniques d’une interface, il est défini

comme étant l’énergie nécessaire pour séparer réversiblement une interface en deux surfaces

libres, négligeant les degrés de liberté de la déformation plastique et de la diffusion.

Formellement, il peut être défini par la différence dans l’énergie totale entre l’interface et les

surfaces isolées :

A

EEE
W

tot
cm

tot
c

tot
m

ad
2

/
 (4.4)

Où tot
cmE / : Énergie totale de la supercellule contenant les multicouches d’Al et de Mo2B. tot

mE ,

tot
cE sont les énergies totales de la supercellule contenant seulement la surface d’Al ou de

Mo2B.

A : L’aire élémentaire de l’interface. Le facteur multiplicatif 2 tient compte de la présence

des deux interfaces identiques dans la supercellule.

Les travaux d’adhésion ont été calculés avant et après la relaxation atomique. Premièrement,

nous avons calculé les travaux d’adhésion des interfaces non-relaxées pour différentes

Mo2B (0 0 1) slabAl (0 0 1) slab d0 d0
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distances interfaciales. Ensuite, le travail d’adhésion et la distance interfaciale optimale sont

utilisés pour lancer une deuxième série de calculs dans laquelle tous les atomes de chaque

interface ont été relaxés dans les trois directions spatiales.

Le tableau 4.5 représente la distance interfaciale (d0) et le travail d’adhésion (Wad) calculés

pour deux structures d’interface (face Mo et B) ; y compris les deux résultats non-relaxé et

relaxé. Le travail d’adhésion pour l’interface terminée par les atomes de métal (11.86 J/m²) est

plus grand que celui pour l’interface terminée par les atomes du métalloïde (6.85 J/m²). Ce

résultat est similaire à l’interface Al/TiB2 et opposé à d’autres interfaces Al/céramique par

exemple Al/TiC, Al/TiN, Al/VC, Al/VN et Al/Al2O3 où l'adhésion de l'interface terminée par

métalloïde est plus grande que celle qui correspond à l’interface terminée par métal [3-9].

En outre, notre travail d’adhésion calculé est grand comparé à celui de l’interface Al/TiB2

(3.18 J/m² pour face Ti et 2.77 J/m² pour face B [11]) ; cette différence peut s’expliquer par

les différences dans les énergies de surface entre Mo2B et TiB2.

Tableau 4.5 : Travaux d’adhésion (Wad) et distances interfaciales (d0) pour les deux systèmes
d’interface Al/Mo2B.

Face Non-relaxé Relaxé ∆Wrelax

(eV/atom)d0 (Å) Wad (J/m2) d0 (Å) Wad (J/m2)

Mo

B

2.130 11.91

2.043 6.12

2.086 11.86

2.042 6.85

0.081

1.048

4.4.3. Structure électronique

Les propriétés mécaniques d’une interface sont intimement liées à la liaison atomique

interfaciale. Ainsi, nous avons utilisé les densités de charge, les différences de la densité de

charge électronique et les densités d’états (DOS) pour analyser la structure électronique et la

liaison interfaciale. La différence de la densité de charge électronique  est donnée par :

BMoAlBMoAl 22/   (4.5)

Avec :

BMoAl 2/ est la densité de charge totale du système d’interface.



Chapitre 4. L’interface Al(0 0 1)/Mo2B(0 0 1)

54

Al et BMo2
 sont calculées pour les slabs isolés de l’Al et du Mo2B dans la même

supercellule, respectivement.

(a) (b)

Figure 4.8 : Contours de la densité de charge (a) et de la différence de la densité de charge (b)

pour la face Mo dans le plan (0 1 0). La ligne pointillée indique la localisation de l’interface.

(a) (b)

Figure 4.9 : Contours de la densité de charge (a) et de la différence de la densité de charge (b)

pour la face B dans le plan (0 1 0). La ligne pointillée indique la localisation de l’interface.
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Afin de voir la structure électronique interfaciale confinée principalement aux premières et

deuxièmes couches, les densités de charge et les différences de la densité de charge pour la

face Mo et la face B sont tracées dans les figures 4.8 et 4.9.

 La figure 4.8 (a et b) montre la région interfaciale de la face Mo dans le plan (0 1 0).

Nous pouvons voir qu’il y a une petite accumulation de charge entre les atomes

d’interface d’Al et de Mo, qui est caractéristique de la liaison covalente faible. Ainsi,

la liaison à l’interface reste principalement métallique.

 La figure 4.9 (a et b) montre la région interfaciale de la face B sur le même plan (0 1

0). Il révèle que l’atome interfacial Al est traîné très près de l’atome B où

l’accumulation de charge est évidente. Ceci est cohérent avec la différence

d’électronégativité entre les atomes Al et B ( 43.0 AlB  ). Cette accumulation de

charge est généralement caractéristique d’une liaison covalente polaire.

En outre un aperçu de la nature de liaison pour les interfaces (face Mo et face B) peut être

obtenu en analysant les densités d’états électroniques. La figure 4.10 (a et b) montre les

densités d’états projetées pour les atomes d’interface.

 Pour la face Mo, la DOS de l’atome Mo de l’interface présente plus des états occupés

près du niveau de Fermi, et il y a une diminution faible sur la DOS d'Al près du niveau

de Fermi. Ainsi, nous concluons de nouveau que la liaison est principalement

métallique à travers l'interface.

 Pour la face B, la DOS de l’atome B de l’interface ne montre presque aucune

différence significative par rapport à celle relative à l’atome en volume. La DOS de

l’atome interfacial d’Al montre un nouveau pic autour de -8 eV à la même position

que celui du B interfacial. Ces états de chevauchement contribuent à l’hybridation des

orbitales d’Al et du B, particulièrement Al-3s et B-2s, pour former une liaison

covalente. De plus, il y a une grande quantité d’états épuisés sur l’atome Al à partir -2

eV à EF, ce qui affaiblit considérablement le caractère métallique et a plus le

comportement du B-2p.
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(a)

(b)

Figure 4.10 : Densités d’états de l’interface Al/Mo2B de la (a) Face Mo et (b) Face B. La ligne

pointillée verticale indique la localisation du niveau de Fermi.
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4.5. Conclusion

Dans ce chapitre nous avons présenté une étude ab initio de l’adhésion et la structure

électronique de l’interface Al(0 0 1)/Mo2B(0 0 1). Dans un premier temps, l’étude des

cristaux d’Al et de Mo2B a été effectuée et a permis de déterminer les paramètres de calcul, en

termes de maillage en points k et d’énergie de coupure, nécessaires pour obtenir des résultats

convergés. Ainsi, les propriétés structurales de ces cristaux ont pu être optimisées. Les

résultats obtenus sont en bonne concordance avec ceux déterminés expérimentalement et ceux

obtenus par d’autres méthodes théoriques. Les propriétés électroniques du Mo2B ont été

également calculées et montrent que les liaisons dans le composé est de caractère covalent

fort.

Ensuite, les paramètres de maille optimisés ont été utilisés pour étudier les surfaces d’Al(0 0

1) et la face Mo et B de Mo2B(0 0 1). Les calculs de surface révèlent que la convergence est

atteinte avec des slabs de neuf couches atomiques.

L’étude s’est focalisée par la suite sur les deux faces d’interface Al(0 0 1)/Mo2B(0 0 1) : la

face Mo et la face B. Les calculs montrent que la surface de la face Mo liée avec la surface

d’Al plus efficacement que celle de la face B. En fait, le travail d’adhésion pour la face Mo

est 11.86 J/m² significativement supérieure à la valeur de 6.85 J/m² calculée pour la face B.

Ceci est analogue à l’étude précédente d’interface Al/TiB2. Enfin, la structure électronique et

la liaison interfaciale ont été étudiées en déterminant les différences de la densité de charge et

les densités d’états, les résultats montrent que les atomes d’Al forment des liaisons covalentes

polaires avec les atomes B, tandis que les liaisons Al-Mo présentent un caractère métallique.
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Chapitre 5

Les interfaces Mo/HfC et Mo/ZrC

5.1. Introduction

5.2. Résultats de l’optimisation géométrique

5.2.1. Structure cristalline
5.2.2. Structure électronique

5.3. Calculs de surface

5.4. Calculs d’interface

5.4.1. Géométrie d’interface
5.4.2. Travail d’adhésion
5.4.3. Structure électronique
5.4.4. Effets d’alliage sur l’adhésion

5.5. Conclusion

5.1. Introduction

Les carbures de métaux de transition appartiennent à une classe de matériaux

technologiquement très importante avec un certain nombre de propriétés uniques, y compris

une dureté et un point de fusion extrêmement élevée, une stabilité chimique élevée, et une

bonne résistance à la corrosion. Cette combinaison de propriétés qui rend ces carbures les

candidats idéaux comme matériaux de revêtement de protection dans les environnements
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extrêmement durs et corrosifs [1-4]. Par conséquent, pendant les dernières décennies, l’intérêt

s’est déplacé de propriétés des cristaux massiques (bulk) à ceux de leurs surfaces [5-9] et des

interfaces formées entre ces céramiques et des substrats métalliques ou d’alliage [10-15]. Une

classe importante des interfaces métal/céramique concerne les carbures cimentés et les

cermets, qui sont généralement utilisés pour des applications d’outils de coupe. Ces matériaux

se composent d’un matériau céramique (usuellement les carbures ou les carbonitrures) avec

un liant métallique, idéalement conçu pour avoir des propriétés optimales des deux

composants. La céramique offre une dureté élevée tandis que le métal offre une ténacité. La

phase liante métallique garantit une bonne mouillabilité et adhésion à la phase céramique. La

bonne adhésion entre les phases métallique et céramique résulte de la ténacité plus élevée due

à la propagation de fissure à travers la phase liante ductile [16]. En conséquence, il est

souhaitable de quantifier cette adhésion à l’interface métal/céramique.

Des calculs du premier-principes ont été largement utilisés pour étudier l’adhésion des

interfaces de cermet. Dudiy et Lundqvist [17-19] ont étudié les interfaces Co/Ti(C, N). Leurs

résultats ont montrés que la liaison dominante à l’interface était la liaison covalente forte entre

les orbitales Co-3d et de C(N)-2p, et l’énergie d’adhésion calculée est compatible avec les

expériences de mouillabilité. De même, Christensen et al. [20] ont comparé l’adhésion

d’interface Co/WC et Co/TiC, et ont observé que l’adhésion forte de l’interface Co/WC peut

être attribuée à la liaison métallique à l’interface.

Dans ce chapitre, nous considérons un autre effet important qui peut considérablement

améliorer la mouillabilité et l’adhésion. C’est notamment le cas pour l’alliage au Rhénium

(Re) aux interfaces Mo/HfC et Mo/ZrC. Bien que le Mo mouille les carbures réfractaires HfC

et ZrC, l’examen microscopique des interfaces métal/céramique a montré que Mo-

40%Re/HfC et Mo-40%Re/ZrC ont le mouillage hautement souhaitable et les caractéristiques

de solubilité [21]. Afin d’obtenir une compréhension plus profonde, nous utilisons des calculs

du premier-principes pour examiner l’adhésion et la structure électronique des interfaces

Mo/HfC et Mo/ZrC avec et sans la présence de l’impureté de Re. Les résultats de calculs

seront traités et discutés de la même manière que le chapitre précédent.
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5.2. Résultats de l’optimisation géométrique

Les calculs sont effectués au sein de la DFT en utilisant le code VASP, basée sur la

méthode pseudo-potentiel (PP). Dans la même approximation des effets d’échange-corrélation

GGA, utilisée dans le chapitre précédent, des pseudo-potentiels de type ultra-doux (US-PP)

ont été adoptés.

5.2.1. Structure cristalline

Le molybdène massif cristallise dans la structure cubique centrée cc, tandis que les

deux carbures HfC et ZrC cristallisent dans la structure cubique à faces centrées de type NaCl,

appelée ci-après "cfc-NaCl". Ces structures sont illustrées dans la figure 5.1.

(a) (b) (c)

Figure 5.1 : Structure cristalline de (a) Mo, (b) HfC et (c) ZrC.

Avant de commencer l’optimisation géométrique, les énergies totales de chaque cellule

unitaire ont été soigneusement vérifiées pour la convergence en ce qui concerne le maillage

en points k et l’énergie de coupure d’onde plane. Nous avons constaté qu’une grille de

Monkhorst-Pack [22] 11x11x11 et une énergie de 358.4 eV sont suffisantes pour assurer la

convergence vers 1-2 meV pour les trois systèmes.

Pour estimer les paramètres de maille et les modules de compression de l’équilibre, des

calculs d’énergie en fonction du volume ont été exécutés, avec des résultats ajustés à l’aide de

l’équation d’états de Murnaghan [23]. Les courbes E=f(V) obtenues sont schématisées dans

les figures 5.2 (a, b et c).
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Nos valeurs calculées sont reportées dans le tableau 5.1, et comparées avec d’autres valeurs

théoriques et expérimentales.

Figure 5.2 : Variation de l’énergie totale en fonction du volume de (a) Mo, (b) HfC et (c) ZrC.

5.2.2. Structure électronique

Bien que la structure électronique des monocarbures ait été analysée par d’autres

travaux, nous présentons ici une brève revue de ces propriétés afin de faciliter les

comparaisons avec ce qui se trouve aux interfaces Mo/HfC et Mo/ZrC.

Pour analyser la structure électronique du HfC et du ZrC, nous montrons dans les figures 5.3

et 5.4 les densités d’états électroniques (DOS) et les contours des densités de charge dans le

plan (1 0 0).
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Tableau 5.1 : Les propriétés d’équilibre de Mo, de HfC et de ZrC : paramètre de maille a et
module de compression B. Nos résultats calculés par PP-GGA sont comparés avec les valeurs
expérimentales et théoriques.

Système Méthode a (Å) B (GPa)

Mo Nos calculs

Expa

3.15

3.15

255.6

272.5

HfC Nos calculs

PP-GGAb

LAPW-LDAc

Expd

4.632

4.69

4.65

4.64

245

-

248

-

ZrC Nos calculs

PP-GGAe

LAPW-LDAc

Expf,e

4.699

4.731

4.66

4.699

229.8

220.7

239

227.9

a Ref. [24]

b Ref. [25]

c Ref. [26]

d Ref. [27]

e Ref. [28]

f Ref. [29]

Les DOS du HfC et du ZrC sont assez semblables, les deux se composent de deux régions

principales : la première est dominée principalement par les états 2s du carbone et la

deuxième région est composée de l’hybridation des états 2p du carbone et 3d (4d) du hafnium

(zirconium).

La valeur finie de DOS au niveau de Fermi implique la nature métallique, mais sa faible

valeur suggère un caractère covalent fort.

Les contours des densités de charge montrent un transfert de charge partiel de l’atome

hafnium (zirconium) vers l’atome de carbone. Ceci est compatible avec la différence

d’électronégativité entre les atomes C et Hf (Zr), qui est de l’ordre de 25.1 HfC  (

22.1 ZrC  ).



Chapitre 5. Les interfaces Mo/HfC et Mo/ZrC

65

La liaison dans HfC et ZrC montre alors un mélange du caractère métallique, ionique et

covalent, ce qui est compatible avec d’autres résultats sur les monocarbures de métaux de

transition : Ti, V, Zr, Hf et Nb [25, 26, 28, 30, 31].

Figure 5.3 : Densités d’états totales et partielles pour (a) HfC et (b) ZrC.
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(a)

C

C

C

C Hf

(b)

C

C

C

C Zr

Figure 5.4 : Contours des densités de charge dans le plan (1 0 0) du (a) HfC et (b) ZrC.

5.3. Calculs de surface

Nous avons utilisé des supecellules pour représenter les systèmes de surface et d’interface.

Afin de restaurer la périodicité dans la direction normale à la surface, un modèle de slab-

répété a été adopté. L’épaisseur du modèle de slab a été ajustée en ce qui concerne la

convergence de l’énergie. Dans ce cas, la zone de Brillouin a été échantillonnée en utilisant

une grille de 11x11x1, avec une énergie de coupure de 358.4 eV. Tous les atomes dans les

slab (surfaces et interfaces) ont été relaxés librement à l’état fondamental en minimisant les
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forces de Hellmann-Feyman [32] en utilisant l’algorithme du gradient conjugué tels que

toutes les forces agissant sur les atomes étaient moins de 0.03 eV/Å.

Pour éviter l’interaction entre les surfaces et ses images périodiques, une région de vide doit

être incluse dans la cellule, nous avons fait des tests de convergence sur des systèmes à 5

couches (5L) avec des vides de 2a , 2 2a , 3 2a , 4 2a et 5 2a correspondant à 4.455

Å, 8.91 Å, 13.36 Å, 17.82 Å et 22.27 Å pour Mo et a, 2a, 3a, 4a, 5a correspondant à 4.632 Å,

9.264 Å, 13.896 Å, 18.528 Å et 23.16 Å pour HfC et , 2a, 3a, 4a, 5a correspondant à 4.699 Å,

9.398 Å, 14.097 Å, 18.796 Å et 23.495 Å pour ZrC. Les énergies de surface ainsi calculées

sont présentées dans la figure 5.5. Nos tests de convergence trouvent qu’une région de 3 2a

(13.36 Å) pour Mo, 2a (9.264 Å) pour HfC et 2a (9.398 Å) pour ZrC est suffisante pour

converger l’énergie totale à moins de 2 meV.

Afin de simuler la surface, il est nécessaire de s’assurer que les deux surfaces de la

supercellule sont découplées par une région de volume intermédiaire. En conséquence, nous

avons fait des tests de convergence sur Mo (1 1 0), HfC (1 0 0) et ZrC (1 0 0) en calculant les

énergies en fonction du nombre de couches atomiques.

Des calculs de relaxation pour les trois matériaux sont faits pour l’épaisseur de slab allant de 3

à 11 couches. Les résultats sont énumérés dans le tableau 5.2.

Nous pouvons voir que les relaxations ne sont pas grandes et leurs effets sont localisés

principalement dans les deux premières couches atomiques. Une analyse préliminaire dans le

tableau 5.2 indique que les slabs avec 7 couches de carbure et 9 couches de Mo possèdent

apparemment le volume à l’intérieur (les déplacements inter-couches central moins

qu’environ 0.2% de la distance interatomique de volume).

Le tableau 5.3 montre les énergies de surface calculées du Mo (1 1 0), HfC (1 0 0) et ZrC (1 0

0) pour des systèmes allant de 3 à 11 couches. L’énergie de surface pour les deux carbures

converge rapidement avec l’augmentation de l’épaisseur de slab à environ 0.01 J/m² pour les

slab nL ≥ 7. Pour le molybdène, l’énergie de surface calculée converge à 2.9 J/m², à partir de 

9 couches. Cette valeur est en bon accord avec celle de l’expérience (2.907 J/m²), extrapolé à

0 K [33].
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Figure 5.5 : Variation de l’énergie de surface en fonction de l’épaisseur de vide pour (a) Mo,

(b) HfC et (c) ZrC.
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Tableau 5.2 : Relaxation de surface en fonction de l’épaisseur du slab, déplacements

perpendiculaires
*

ij (en %).

Système Inter-couche Épaisseur du slab, nL
3 5 7 9 11

Mo ∆12

∆23

∆34

∆45

∆56

-3.5 -4.7
1.0

-4.5
0.9
0.5

-4.2
0.8
0.5
0.2

-4.5
0.9
0.4
0.0
0.0

HfC ∆12

∆23

∆34

∆45

∆56

-3.6 -2.6
-0.9

-2.4
-0.6
-0.2

-2.4
-0.6
0.0
0.0

-2.5
-0.7
-0.1
0.0
0.0

ZrC ∆12

∆23

∆34

∆45

∆56

-3.7 -2.4
-0.6

-2.3
-0.3
-0.1

-2.5
-0.3
0.0
0.0

-2.6
-0.5
-0.1
0.0
0.0

* ij donné par   ijMbulkijMbulkijMrelaxéij ddd /.100  en pourcentage avec i et j les indices des

couche relaxée. i=1 pour la couche interface solide-vide.

Tableau 5.3 : Convergence de l’énergie de surface en fonction du nombre de couches.

Nombre de couches, nL Energie de surface (J/m2)

Mo (1 1 0) HfC (1 0 0) ZrC (1 0 0)

3

5

7

9

11

2.85

2.80

2.79

2.93

2.96

1.85

1.81

1.78

1.77

1.76

1.76

1.74

1.75

1.75

1.76

5.4. Calculs d’interface

5.4.1. Géométrie d’interface

Généralement, il y a un grand nombre de manières que deux surfaces peuvent être

jointes pour former une interface : les surfaces peuvent être créées par clivage le long d’un

des nombreux plans possibles et lorsqu’il s’agit des composés, il faut choisir parmi plusieurs

stœchiométries de surface, et finalement il y a un continuum d’orientations de rotation et de

translation relatives. Toutefois, Christensen et al. [34, 35] indiquent que les interfaces stables



Chapitre 5. Les interfaces Mo/HfC et Mo/ZrC

70

sont généralement formées entre les surfaces les plus stables. Ainsi, nous avons limité notre

étude aux interfaces Mo (1 1 0)/HfC (1 0 0) et Mo (1 1 0)/ZrC (1 0 0)

Le modèle d’interfaces utilise 7 couches de carbure (1 0 0) placées sur 9 couches de Mo (1 1

0). Ce qui donne une supercellule de 46 atomes.

Pour identifier la géométrie d’interface optimale, nous avons considéré deux séquences

d’empilement différentes (illustré à la figure 5.6), en plaçant le Mo interfacial dans l’une des

deux positions en ce qui concerne la structure du réseau de surface en céramique : Mo au-

dessus des atomes de C (C-site) et Mo au-dessus des atomes d’Hf ou Zr (Hf-site ou Zr-site).

Pour compenser l’accommodation, le réseau de métal est étiré pour s’adapter avec celui de

carbure et la relaxation totale permettra de déplacer les atomes à des positions plus favorables.

Figure 5.6 : Deux séquences d’empilement de l’interface Mo/HfC. Les petites sphères

présentent les atomes de Mo interfacials ; les sphères de taille moyenne présentent les atomes

de C ; les grandes sphères présentent les atomes de Hf. (a) C-site et (b) Hf-site.

5.4.2. Travail d’adhésion

Comme discuté dans le chapitre 2, le travail d’adhésion idéal (Wad) est une quantité

fondamentale importante pour prédire les propriétés mécaniques d’une interface, il est défini

comme étant l’énergie nécessaire pour séparer réversiblement une interface en deux surfaces

libres, négligeant les degrés de liberté de la déformation plastique et de la diffusion.

Formellement, il peut être défini par la différence dans l’énergie totale entre l’interface et les

surfaces isolées :

(a) (b)



Chapitre 5. Les interfaces Mo/HfC et Mo/ZrC

71

A

EEE
W

tot
cm

tot
c

tot
m

ad
2

/
 (5.1)

Où tot
cmE / : Énergie totale de la supercellule contenant les multicouches de Mo et de carbure.

tot
mE , tot

cE sont les énergies totales de la supercellule contenant seulement la surface de Mo

ou de carbure.

A : L’aire élémentaire de l’interface. Le facteur multiplicatif 2 tient compte de la présence

des deux interfaces identiques dans la supercellule.

Le travail d’adhésion et la distance interfaciale calculés pour les quatre interfaces sont

résumés dans le tableau 5.4.

Dans les deux cas, l’interface formée avec des atomes de Mo placés au-dessus des atomes de

C montre un plus grand travail d’adhésion : 3.30 J/m² pour Mo/HfC et 3.67 J/m² pour

Mo/ZrC. Comparé à C-site, le travail d’adhésion pour Hf- et Zr-site est nettement plus faible :

1.19J/m² et 1.29J/m², respectivement. Ce résultat est compatible avec d’autres interfaces

métal/carbure, par exemple, Al/TiC, Al/WC, Ti/TiC et Al/VC [11-13, 30].

Tableau 5.4 : Travail d’adhésion (Wad) et distance interfaciale (d0) calculés pour les quatre
systèmes d’interface Mo/HfC et Mo/ZrC.

Céramique Empilement Non-relaxé Relaxé ∆Wrelax

(eV/atom)d0 (Å) Wad (J/m2) d0 (Å) Wad (J/m2)

HfC

ZrC

C-site

Hf-site

C-site

Zr-site

1.90 4.71

2.50 1.11

1.90 4.60

2.50 1.06

1.68 3.30

2.49 1.19

1.66 3.67

2.71 1.29

1.61

0.09

1.08

0.27
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(a) (b)

Figure 5.7 : Contours des différences de la densité de charge de l’interface Mo/HfC dans le

plan (0 1 0) pour (a) C-site et (b) Hf-site. La ligne en pointillés indique la localisation de

l’interface.

(a) (b)

Figure 5.8 : Contours des différences de la densité de charge de l’interface Mo/ZrC dans le

plan (0 1 0) pour (a) C-site et (b) Zr-site. La ligne en pointillés indique la localisation de

l’interface.
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Mo
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5.1.1. Structure électronique

Pour révéler la nature de la liaison interfaciale entre le Mo et les carbures. Les figures

5.7(a et b), 5.8(a et b), 5.9(a et b) et 5.10(a et b) illustrent les différences de la densité de

charge interfaciale et les densités d’états (DOS) projetées, respectivement, pour les interfaces

Mo/HfC et Mo/ZrC relaxées. La différence de la densité de charge électronique  est

donnée par :

CarbureMoCarbureMo   / (5.2)

Avec :

CarbureMo / est la densité de charge totale du système d’interface.

Mo et Carbure sont calculés pour les slabs isolés de Mo et de carbure dans la même

supercellule, respectivement.

 Les figures 5.7(a) et 5.8(a) montrent les différences de la densité de charge pour C-site

dans le plan (0 1 0), pour les interfaces Mo/HfC et Mo/ZrC respectivement. Le

déplacement de charge entre les atomes interfaciaux Mo et C suggère un caractère

covalent significatif. En fait, l’accumulation de charge est claire entre les atomes

interfaciaux de Mo et de C.

 Les figures 5.7(b) et 5.8(b) montrent les différences de la densité de charge pour Hf-

site et Zr-site dans le plan (0 1 0), pour les interfaces Mo/HfC et Mo/ZrC

respectivement. L’accumulation de charge à l’interface est délocalisée et largement

écartée de l’interface, qui est caractéristique d’une liaison métallique.

 Les densités d’états projetées pour C-site sont tracées dans les figures 5.9(a) et 5.10(a),

pour les interfaces Mo/HfC et Mo/ZrC respectivement. Celles-ci révèlent plus

explicitement les caractéristiques de la liaison interfaciale. En fait, la DOS de l’atome

de C interfacial ne montre aucun changement significatif comparé à celle du volume

(voir figure 5.3), la DOS de l’atome de Mo interfacial présente de nouveaux états

autour de -10 eV à la même position que ceux du carbone interfacial. Ces états de

chevauchement contribuent à l’hybridation des orbitales Mo-4d et de C-2p, formant
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une liaison covalente. Ceci est cohérent avec les résultats ci-dessus de la distribution

de charge.

 Les densités d’états projetées pour Hf-site et Zr-site sont tracées dans les figures 5.9(b)

et 5.10(b), pour les interfaces Mo/HfC et Mo/ZrC respectivement. La DOS des atomes

interfaciaux Mo et Hf (Zr) présente plus des états occupés près du niveau de Fermi,

ainsi, l’interface de Hf-site (Zr-site) est principalement des liaisons métalliques.

En conséquence, le plus grand travail d’adhésion correspondant à C-site dans les deux

interfaces peut être directement lié au mécanisme de la liaison interfaciale et le caractère

covalent trouvé entre les atomes de Mo et de C.

5.1.2. Effets d’alliage sur l’adhésion

La présence d’impureté dans les joints de grains peut soit fragiliser, soit au contraire

consolider une interface. Ce phénomène de ségrégation qui met en jeu des monocouches ou

des fractions de monocouches d’impuretés aux interfaces est très complexe. Si la ségrégation

diminue l’énergie d’interface, il y a consolidation. La fragilisation peut intervenir par des

transferts de charges qui affaiblissent les liaisons électroniques.

Nous avons effectué des calculs ab initio afin de déterminer l’effet du Rhénium (Re) sur

l’adhésion des interfaces Mo/HfC et Mo/ZrC.

Nous utilisons les supercellules précédentes, en supposant que l’atome de Re substitue un

atome interfacial de Mo des interfaces C-site les plus optimales, ce qui donne une

concentration de 50% de Re.

Le tableau 5.5 résume la distance interfaciale (d0) et le travail d’adhésion (Wad) calculés. Pour

les deux systèmes, nous constatons que la présence de Re augmente le travail d’adhésion :

0.55 J/m² (17%) pour Mo/HfC et 0.67 J/m² (19%) pour Mo/ZrC. Ceci implique que l’impureté

de Re améliore l’adhésion. Ce qui est en bon accord avec les résultats expérimentaux

disponibles, qui montrent que l’addition de 40% de Re dans le liquide Mo améliore la

mouillabilité de Mo sur les céramiques HfC et ZrC [21].

Les études précédentes [11, 12] ont montré que la contrainte joue un rôle important dans la

détermination des effets des éléments d’additions sur le travail d’adhésion. Entre-temps,

l’atome de Mo et l’atome de Re sont presque de la même taille atomique et ainsi n’induisent

pas une contrainte de réseau significative en alliage.
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(a)

(b)

Figure 5.9: Densités d’états de l’interface Mo/HfC de (a) C-site et (b) Hf-site. La ligne en

pointillés verticale indique la localisation du niveau de Fermi.
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(a)

(b)

Figure 5.10: Densités d’états de l’interface Mo/ZrC de (a) C-site et (b) Zr-site. La ligne en

pointillés verticale indique la localisation du niveau de Fermi.
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Comme montré dans le tableau 5.5, la présence de Re ne change pas la distance interfaciale

(d0) de l’interface Mo/HfC et seulement réduit légèrement d0 de l’interface Mo/ZrC. De plus,

notre analyse de la densité de charge et la densité d’états révèle que l’impureté de Re n’affecte

pas la nature et la force de la liaison interfaciale Mo-C, ce qui concorde avec les résultats des

études précédentes, où les atomes d’impuretés ne pouvaient pas améliorer la liaison des

interfaces métal/céramique [12, 36, 37].

Tableau 5.5 : Changement de Wad et d0 due à l’incorporation de substitutionnel Re à la surface
Mo.

Céramique Atome de ségrégation d0 (Å) Wad (J/m2)

HfC

ZrC

Clean

Re

Clean

Re

1.68

1.68

1.66

1.63

3.30

3.85

3.67

4.34
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5.2. Conclusion

Ce chapitre a présenté une étude ab initio de l’adhésion et la structure électronique des

interfaces Mo/HfC et Mo/ZrC avec et sans la présence de l’impureté de Re. Dans un premier

temps, les calculs d’optimisation géométrique des systèmes Mo, HfC et ZrC ont été effectués

à l’aide de PP US dans le code VASP. Nos résultats montrent un bon accord avec les valeurs

expérimentales et théoriques existantes dans la littérature.

Ensuite, les paramètres structuraux optimisés ont été utilisés pour étudier les surfaces de Mo(1

1 0), HfC(1 0 0) et ZrC(1 0 0). Les calculs de surface révèlent que la convergence est atteinte

avec des slabs de sept couches de carbure et neuf couches de Mo.

Dans la dernière partie, les deux séquences d’empilement des interfaces Mo/HfC et Mo/ZrC

ont été étudiées. Le travail d’adhésion a été calculé : 3.30 J/m² pour Mo/HfC et 3.67 J/m² pour

Mo/ZrC pour la configuration C-site. Ces valeurs de travail d’adhésion nous ont permis de

dire que les atomes de Mo se lient préférentiellement avec les atomes de C. L’analyse de la

structure électronique interfaciale indique que les deux interfaces forment des liaisons Mo-C

covalentes.

Dans la même optique, des calculs ont été effectués pour les interfaces avec la présence

d’impureté de Re. Les résultats révèlent deux choses importantes. D’une part, la présence de

Re à l’interface améliore l’adhésion, augmentant le travail d’adhésion de 17% et 19% pour

Mo/HfC et Mo/ZrC respectivement. Ces résultats confirment l’observation expérimentale.

D’autre part, l’impureté de Re n’affecte pas la liaison interfaciale ce qui est en accord avec

d’autres études.
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Chapitre 6

L’interface Fe(1 1 0)/HfC(1 0 0)

6.1. Introduction

6.2. Magnétisme du Fe

6.3. Résultats de l’optimisation géométrique

6.4. Calculs de surface

6.5. Calculs d’interface

6.5.1. Géométrie d’interface
6.5.2. Travail d’adhésion
6.5.3. Structure électronique
6.5.4. Magnétisme d’interface

6.6. Conclusion

6.1. Introduction

Les matériaux composites sont des matériaux constitués d’au moins deux phases distinctes

(une matrice et une phase dispersée ou un renfort) dont l’association confère au matériau final

des propriétés différentes de chacune de ces phases. Différentes familles de matériaux

composites peuvent être considérées en fonction de la matrice et du type de renfort : les

composites à matrice polymère, les composites à matrices céramique (CMC) et les composites

à matrice métallique (CMM) dont fait partie le composite étudié dans ce chapitre.
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La matrice des CMM peut être une matrice aluminium, magnésium, fer, cuivre et les renforts

sont soit céramiques (oxydes, carbures) soit métalliques (tungstène, molybdène).

Les matériaux métalliques renforcés par des particules céramiques peuvent constituer une

alternative aux alliages métalliques. Les CMM sont actuellement utilisés pour des

applications de niche dans les secteurs de l’automobile, de l’aéronautique, de l’armement et

de l’espace avec des productions en faible volume. Par rapport aux alliages métalliques

traditionnels, ils se caractérisent notamment par une meilleure résistance à l’usure pour des

pièces de frottement (pistons, pièces de freinage…), par de meilleures caractéristiques

mécaniques associées à une faible densité (bielles, axes de piston…), par une meilleure

résistance en fatigue thermique, une rigidité élevée ainsi que de meilleures propriétés

mécaniques à chaud. Ces propriétés sont pour partie liées à la qualité de l’interface entre le

renfort et la matrice [1].

Les composites à matrice de fer ont attirés l’attention essentiellement pour des applications de

résistance à l’usure ; aussi, un renfort discontinu de particules de céramique est utilisé pour

améliorer la résistance à l’usure [2-5]. Les matériaux céramiques communs utilisés pour

renforcer des matrices de Fe sont Al2O3, SiO2, Si3N4, SiC, TiC, B4C, VC etc. Les

monocarbures du (des métaux de transition de groupe IV) groupe 4 (TiC, ZrC et HfC) sont

des matériaux types pour augmenter la dureté, la résistance à l’usure et à la corrosion des

matrices de fer [6]. De plus, ces composés ont la capacité d’être entièrement mouillés par le

fer fondu [7]. Dans ces conditions, il est indispensable que l’interface entre matrice et renfort

soit forte ; c'est-à-dire il est souhaitable d’avoir une forte adhésion entre le revêtement et la

matrice de fer.

Arya et Carter [8,9] ont utilisé des calculs du premier-principes pour étudier l’adhésion des

interfaces TiC(1 0 0)/Fe(1 1 0) et ZrC(1 0 0)/Fe(1 1 0), et ont révélé qu’un mélange d’une

liaison covalente et métallique a dominé à travers l’interface. Leurs résultats ont montré que le

TiC et le ZrC peuvent être utiles comme alternatives en revêtements protecteurs pour les

aciers de ferrite. Ces études nous ont encouragés à examiner l’interface Fe/HfC avec cette

méthode. Principalement, le revêtement de carbure de hafnium a une dureté élevée, une

excellente résistance à l’usure, une bonne résistance à la corrosion et une faible conductivité

thermique, qui sont des caractéristiques idéales pour l’utilisation dans les applications à hautes

températures [10].



Chapitre 6. L’interface Fe(1 1 0)/HfC(1 0 0)

84

6.2. Magnétisme du fer

Dans le tableau périodique, il se trouve que la majorité des métaux de transition

isoélectroniques (possédant la même valence) possèdent la même structure cristalline.

Cependant, quelque uns d’entre eux uniquement exhibe un ordre magnétique à l’état solide

(en l’occurrence Cr, Mn, Fe, Co et Ni qui appartiennent à la première période des éléments de

transition). Parmi ces derniers Mn, Fe et Co violent cette tendance de partager la même

structure cristalline avec leurs homologues isoélectroniques. Ces observations montrent que

l’ordre magnétique ne doit pas être uniquement la conséquence des propriétés structurales.

Les deux premiers éléments Cr et Mn sont antiferromagnétiques et possèdent des structures

magnétiques assez compliquées, et les trois derniers éléments Fe, Co et Ni sont des métaux

ferromagnétiques.

A l’état naturel, sous des conditions normales de température et de pression, le fer cristallise

dans une structure cubique centrée, notée Fe-α ou encore Fe-cc, avec un paramètre de maille 

de 2.86 Å. Son moment magnétique atomique est 2.22 μB.

Il est connu depuis longtemps que les moments magnétiques aux surfaces ou aux interfaces

des systèmes magnétiques (Fe, Co et Ni) sont différents de ceux dans le volume. Sur le plan

théorique, des calculs de structures électroniques pour des surfaces et des interfaces des

couches minces magnétiques des métaux de transition 3d ont été réalisés la première fois par

Freeman et al. [11]. Ils ont montré une amélioration des moments magnétiques à la surface

et/ou l’interface.

6.3. Résultats de l’optimisation géométrique

Les calculs ont été effectués avec le code VASP utilisant la méthode pseudo-potentiel

(PP). Deux types de pseudo-potentiels sont utilisés : ultra-doux (US) et PAW. Nous avons

débuté l’optimisation géométrique pour Fe et HfC avec les pseudo-potentiels US-PP

construits dans la GGA. Les calculs ont été convergés pour 1-2 meV sur une énergie de

coupure de 358.4 eV et sur un maillage en points k 11x11x11. Ensuite, nous avons été appelé

à utiliser les pseudo-potentiels PAW qui sont plus performants pour les systèmes

magnétiques. Une énergie de coupure de 500 eV et un maillage en points k 8x8x8 ont permis

une meilleure convergence (convergence vers 1 meV).

Comme il a été souligné dans le chapitre précédent, le carbure de hafnium (HfC) possède une

structure cubique à faces centrées de type NaCl. Le tableau 6.1 compare nos résultats des
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paramètres de maille et des modules de compression à ceux de l’expérience et d’autres calculs

du premier-principes. Les courbes E=f(V) obtenues pour HfC sont illustrées dans la figure

6.1(a). L’utilisation de PAW a seulement des changements mineurs aux valeurs obtenues par

les PP-US, le paramètre de maille calculé avec les deux pseudo-potentiels est en très bon

accord avec la valeur expérimentale.

Tableau 6.1 : Les propriétés d’équilibre de HfC non-magnétique : paramètre de maille a et
module de compression B. Nos résultats calculés sont comparés avec les valeurs
expérimentales et théoriques.

HfC a (Å) B (GPa)

Nos calculs

USPP-GGA

PAW-GGA

4.632

4.65

245

250

PP-GGAa

LAPW-LDAb

Expc

4.69

4.65

4.64

-

248

-

a Ref. [12]

b Ref. [13]

c Ref. [14]

Les courbes E=f(V) obtenues pour Fe sont schématisées dans la figure 6.1(b). Ainsi que le

tableau 6.2, ci-dessous regroupe les valeurs théoriques et expérimentales des paramètres de

maille et des modules de compression du Fe-cc.

Les deux pseudo-potentiels (US et PAW) donnent des résultats de paramètres de maille et de

modules de compression en accord avec ceux de l’expérience tandis que le moment

magnétique calculé par les US est surestimé d’environ 0.2 μB. Les pseudo-potentiels US

n’assurent pas une bonne transférabilité pour les matériaux à fort moment magnétique, plus

particulièrement le Fe [18,19]. Pour contourner cet inconvénient, nous avons adopté dans ce

travail les pseudo-potentiels PAW qui produisent l’ordre correct des états magnétiques du Fe.
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Tableau 6.2 : Les propriétés d’équilibre de Fe ferromagnétique : paramètre de maille a et
module de compression B. Nos résultats calculés sont comparés avec les valeurs
expérimentales et théoriques.

Fe a (Å) B (GPa) M(μB)

Nos calculs

USPP-GGA

PAW-GGA

2.862

2.83

123

193

2.412

2.20

USPP-GGAa

PAW-GGAb

Expc,d

2.862

2.834

2.86

158

174

168

2.32

2.20

2.22

a Ref. [8]

b Ref. [15]

c Ref. [16]

d Ref. [17]

Figure 6.1 : Variation de l’énergie totale en fonction du volume de (a) HfC et (b) Fe.

6.4. Calculs de surface

Pour étudier l’interface, il est important de s’assurer que les deux slabs sont suffisamment

épais pour confirmer la présence du volume à l’intérieure. En conséquence, nous avons

effectué des tests de convergence sur les surfaces Fe(1 1 0) et HfC(1 0 0) en ce qui concerne

l’épaisseur de slab.
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Les calculs ont été effectués en utilisant les pseudo-potentiels PAW et l’approximation GGA

pour l’énergie d’échange et corrélation. La zone de Brillouin a été échantillonnée en utilisant

une grille de 8x8x1, avec une énergie de coupure de 500 eV. Tous les atomes ont été relaxés

librement à l’état fondamental en minimisant les forces de Hellmann-Feynman [20] en

utilisant l’algorithme du gradient conjugué tels que toutes les forces agissant sur les atomes

étaient moins de 0.025 eV/Å. Pour éviter l’interaction entre les surfaces et leurs images

périodiques, une région de vide est incluse dans la cellule. Nous avons fait des tests de

convergence sur des systèmes à 5 couches (5L) avec des vides de 2a , 2 2a , 3 2a , 4 2a

et 5 2a correspondant à 4.002 Å, 8.004 Å, 12.006 Å, 16.008 Å et 20.011 Å pour Fe et a, 2a,

3a, 4a, 5a correspondant à 4.65 Å, 9.3 Å, 13.95 Å, 18.6 Å et 23.25 Å pour HfC. Les énergies

de surface ainsi calculées sont présentées dans la figure 6.2. Nos tests de convergence

montrent qu’une région de 3 2a (12,006 Å) pour Fe et 2a (9.3 Å) pour HfC est suffisante

pour converger l’énergie totale à moins 1 meV.
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Figure 6.2 : Variation de l’énergie de surface en fonction de l’épaisseur de vide pour (a) Fe et

(b) HfC.

Pour déterminer l’épaisseur minimale nécessaire pour assurer la présence du volume, nous

avons calculé les énergies du Fe(1 1 0) et HfC(1 0 0) pour l’épaisseur des slabs allant de 3 à

11 couches. Les résultats de relaxation de chaque couche sont présentés dans le tableau 6.3.

Les relaxations inter-couches sont caractérisées par une contraction du premier espace

interatomique  ∆12, qui sont nettement plus grandes que les relaxations des couches intérieures

∆23, ∆34, ∆45, ∆56. Nos résultats montrent que plus de sept couches ; les relaxations inter-

couches pour les deux systèmes sont bien convergées.

Tableau 6.3 : Relaxation de surface en fonction de l’épaisseur du slab, déplacements

perpendiculaires
*

ij (en %).

Système Inter-couche
Épaisseur du slab, nL

3 5 7 9 11

Fe

∆12

∆23

∆34

∆45

∆56

-8.48 -5.40
0.80

-0.64
0.68
-0.28

-0.36
0.24
0.80
0.38

-0.48
0.48
0.48
-0.32
0.00

HfC

∆12

∆23

∆34

∆45

∆56

-4.09 -3.13
-0.82

-2.95
-0.51
-0.14

-3.01
-0.56
-0.04
0.02

-2.84
-0.46
0.1

-0.04
-0.04

* ij donné par   ijMbulkijMbulkijMrelaxéij ddd /.100  en pourcentage avec i et j les indices des

couche relaxée. i=1 pour la couche interface solide-vide.
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Le tableau 6.4 présente les énergies de surface calculées du Fe(1 1 0) et HfC(1 0 0) pour des

systèmes allant de 3 à 11 couches. L’énergie de surface pour HfC converge à 1.7 J/m², à partir

de 7 couches. Pour le fer, l’énergie de surface calculée converge rapidement avec

l’augmentation de l’épaisseur du slab à environ 0.01 J/m² pour les slab nL ≥ 5. Nous notons 

que cette valeur convergée est en accord avec la valeur expérimentale (extrapolé à 0 K) qui se

situe entre 2.417 et 2.475 J/m² [21].

Tableau 6.4 : Convergence de l’énergie de surface en fonction du nombre de couches.

Nombre de couches, nL
Energie de surface (J/m2)

Fe (110) HfC (100)

3

5

7

9

11

2.63

2.53

2.54

2.55

2.55

1.75

1.72

1.70

1.70

1.70

Tableau 6.5: Moment magnétique (en µB) en fonction de l’épaisseur du slab.

Fe(1 1 0)
Épaisseur du slab, nL

3 5 7 9 11

S

S-1

S-2

S-3

S-4

S-5

2.345

2.139

2.451

2.224

2.124

2.479

2.249

2.137

2.106

2.486

2.257

2.161

2.146

2.143

2.446

2.228

2.230

2.222

2.192

2.174

MBulk 2.20

Mexp 2.22

Dans le cas du Fe, l’examen des moments magnétiques est nécessaire pour compléter les tests

de convergence. Les moments magnétiques calculés de chaque couche sont résumés dans le

tableau 6.5. Les moments magnétiques des atomes de la surface augmentent puisque les

atomes de surface sont moins coordonnés, ce qui donne lieu au rétrécissement de la bande d et
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induit une augmentation du moment magnétique. Cette augmentation est de l’ordre 13%, Ce

phénomène avait déjà été observé dans divers travaux traitant du magnétisme de surface [11,

22, 23] avec des valeurs calculées assez proches des celles que nous trouvons (14% pour la

surface (110) [23]). La couche atomique centrale pour les slabs avec 9 ou 11 couches indique

la présence du moment magnétique du volume.

6.5. Calculs d’interface

6.5.1. Géométrie d’interface

Comme il est observé expérimentalement [24] que les interfaces stables sont

généralement formées entre les surfaces les plus stables, nous avons limité notre étude à

l’interface Fe(1 1 0)/HfC(1 0 0). Le modèle d’interfaces se compose de 7 couches de HfC (1 0

0) placées sur 9 couches de Fe (1 1 0). Ce qui donne une supercellule de 46 atomes.

Pour identifier la géométrie d’interface optimale, nous avons considéré deux séquences

d’empilement différentes, en plaçant le Fe interfacial dans l’une des deux positions en ce qui

concerne la structure du réseau de surface HfC : Fe au-dessus des atomes de C (C-site) et Fe

au-dessus des atomes d’Hf (Hf-site). Pour compenser l’accommodation, le réseau de Fe est

étiré pour s’adapter avec celui de HfC et la relaxation totale permettra de déplacer les atomes

à des positions plus favorables.

6.5.2. Travail d’adhésion

Comme discuté dans le chapitre 2, le travail d’adhésion idéal (Wad) est une quantité

fondamentale importante pour prédire les propriétés mécaniques d’une interface. Il est défini

comme étant l’énergie nécessaire pour séparer réversiblement une interface en deux surfaces

libres, négligeant les degrés de liberté de la déformation plastique et de la diffusion.

Formellement, il peut être défini par la différence dans l’énergie totale entre l’interface et les

surfaces isolées :

A

EEE
W

tot
cm

tot
c

tot
m

ad
2

/
 (6.1)

Où tot
cmE / : est l’énergie totale de la supercellule contenant les multicouches de Fe et de HfC.

tot
mE , tot

cE sont les énergies totales de la supercellule contenant seulement la surface de Fe ou

HfC.
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A : étant l’aire élémentaire de l’interface. Le facteur multiplicatif 2 tient compte de la

présence des deux interfaces identiques dans la supercellule.

Le travail d’adhésion et la distance interfaciale calculés pour les deux structures d’interfaces

(C-site et Hf-site) ; y compris les deux résultats non-relaxé et relaxé sont résumés dans le

tableau 6.6.

L’interface formée avec les atomes de Fe placés au-dessus des atomes de C présente la plus

forte adhésion. L’interface C-site avec la valeur de 2.38 J/m² est plus grande que le cas de Hf-

site (1.59 J/m²). En outre, notre travail d’adhésion calculé est comparable à celui de l’interface

Fe/ZrC (2.30 J/m²) [9] et l’interface Fe/TiC (2.56 J/m²) [8], et il est qualitativement en accord

avec la valeur expérimentale de 2.87 J/m² (à 1550°C) [7] déterminé à partir de l’angle de

contact par la méthode de la goutte posée dans le vide.

Tableau 6.6 : Travail d’adhésion (Wad) et distance interfaciale (d0) calculés pour les deux
systèmes d’interface Fe/HfC.

Stacking Unrelaxed Relaxed ΔWrelax

(eV/atom)d0 (Å) Wad (J/m²) d0 (Å) Wad (J/m²)

C-site

Hf-site

2.10

2.30

3.04

1.96

2.02

2.41

2.38

1.59

0.69

0.39

Exp 2.87 (1550°C)

6.5.3. Structure électronique

Pour révéler la nature de la liaison interfaciale entre le Fe et le HfC. Les figures 6.3(a

et b) et 6.4(a et b) illustrent les différences de la densité de charge interfaciale et les densités

d’états (DOS) projetées pour l’interface Fe/HfC relaxée.

La différence de la densité de charge électronique  est donnée par :

HfCFeHfCFe   / (6.2)

Avec :

HfCFe / est la densité de charge totale du système d’interface.

Fe et HfC sont calculés pour les slabs isolés de Fe et de HfC dans la même supercellule.



Chapitre 6. L’interface Fe(1 1 0)/HfC(1 0 0)

92

Les figures 6.3(a) et 6.3(b) montrent les différences de la densité de charge dans le plan (0 1

0), pour les interfaces C-site et Hf-site respectivement.

 Pour l’interface C-site, l’atome interfacial Fe est attiré très près de l’atome interfacial

C, où l’accumulation de charge est légèrement plus près de l’atome C que celui du Fe.

Ceci est compatible avec la différence d’électronégativité entre les atomes Fe et C (

72.0 FeC  ). Cette accumulation de charge est généralement caractéristique

d’une liaison covalente polaire.

 Pour l’interface Hf-site, il y’a une accumulation de charge faible entre les atomes

d’interface Fe et Hf, caractéristique de la liaison covalente faible. Ainsi, la liaison à

l’interface reste principalement métallique.
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(a) C-site

(b) Hf-site

Figure 6.3 : Contours des différences de la densité de charge de l’interface Fe/HfC dans le

plan (0 1 0) pour (a) C-site et (b) Hf-site. La ligne pointillée indique la localisation de

l’interface.

Fe

C

Hf

Fe
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(a)

(b)

Figure 6.4 : Densités d’états de l’interface Fe/HfC de (a) C-site et (b) Hf-site. La ligne

pointillée verticale indique la localisation du niveau de Fermi.
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Les figures 6.4(a) et 6.4(b) montrent les densités d’états projetées pour les interfaces C-site et

Hf-site respectivement. Celles-ci révèlent plus explicitement les caractéristiques de la liaison

interfaciale.

 Pour l’interface C-site, la DOS de l’atome C de l’interface ne montre aucun

changement significatif comparée à celle du volume (figure 5.3(a)) dans le chapitre

précédent), la DOS de l’atome Fe de l’interface présente un nouveau pic autour de

-1.25 eV à la même position que celui du C interfacial. Ces états de chevauchement

contribuent à l’hybridation des orbitales Fe-3d et C-2p, formant une liaison covalente.

 Pour l’interface Hf-site, la DOS de la partie du Fe interfaciale n’a pas distinctement

changé. Du côté de la céramique, la DOS de l’atome Hf interfacial a une grande valeur

au niveau de fermi, ce qui indique un caractère métallique de l’interface Hf-site.

6.5.4. Magnétisme d’interface

Tableau 6.7 : Les moments magnétiques de l’interface Fe/HfC.

C-site Hf-site

Fe bulk 2.20

Fe5 (center)

Fe4

Fe3

Fe2

Fe1(int)

C1 (int)

Hf (int)

C2

Hf2

C3

Hf3

C4

Hf4

2.211

2.216

2.290

2.321

2.335

-0.204

0.139

0.103

-0.091

0.003

0.000

0.004

0.000

2.192

2.226

2.230

2.277

2.281

-0.002

-0.094

0.002

-0.002

0.001

0.000

0.000

-0.001

Le tableau 6.7 présente les moments magnétiques calculés des atomes dans chaque

couche de l’interface Fe (1 1 0)/HfC (1 0 0) pour C-site et Hf-site. Afin de bien illustrer la
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modification des moments magnétiques, nous avons représenté ces valeurs dans les figures

6.5 (a) et (b).

Les moments magnétiques au centre du slab de Fe sont 2.211 µB pour C-site et 2.192 µB pour

Hf-site et au centre du slab HfC, il est 0 µB. Cet accord avec les valeurs des moments

magnétiques du volume indique que les propriétés magnétiques sont convergées en ce qui

concerne l’épaisseur utilisée du slab.

Pour le C-site, le moment magnétique du Fe interfacial (2.335 µB) est supérieur à la valeur du

volume de 2.2 µB et les atomes de Fe à l’interface induisent une aimantation dans les atomes

interfaciaux du C (-0.204 µB). En outre, les atomes de Fe de l’interface ont réduit les moments

magnétiques comparés à leur valeur de surface (2.486 µB), suggérant qu’un fort spin

d’appariement est impliqué dans les interactions Fe-C. De même pour Hf-site, le moment

magnétique du Fe interfacial est de 2.281 µB et les atomes de Fe à l’interface induisent une

petite aimantation dans les atomes interfaciaux de Hf (-0.094 µB). Ainsi, le spin

d’appariement à ces interfaces est susceptible d’être l’origine de la liaison améliorée

comparée au Fe pur.

Figure 6.5 : Les moments magnétiques de l’interface Fe/HfC de (a) C-site et (b) Hf-site.
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L’augmentation du moment magnétique de Fe à l’interface Fe/HfC peut être expliquée par le

changement de leur structure électronique. Ceci est clairement reflété dans les densités d’états

partielles (PDOS), projetées selon les deux directions du spin et , tracées pour les

interfaces C-site et Hf-site et comparées aux états de volume du Fe (Figure 6.6). La PDOS du

Fe, pour la bande du spin majoritaire de C-site (figure 6.6.b) et Hf-site (figure 6.6.c) est

fortement différente de celle du volume (figure 6.6.a). Il est décalé vers les énergies basses de

sorte que le nombre d’électrons spin up, logés en dessous du niveau de fermi soit plus élevé.

La PDOS du Fe pour le spin minoritaire n’est pas particulièrement modifiée. Comme

conséquence de ces modifications c-à-d, une augmentation (diminution) des électrons de spin

up (spin down), le moment magnétique de l’atome du Fe à l’interface est passé de 2.2 µB à

2.335 µB pour C-site et de 2.2 µB à 2.281 µB pour Hf-site.

Contrairement au Fe interfacial où le spin up est fortement modifié, c’est le spin down de la

PDOS du HfC interfacial qui est fortement perturbé par rapport au PDOS correspondant du

volume de HfC. Ceci provoque un petit moment magnétique sur les atomes Hf et C à

l’interface Fe/HfC.
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Figure 6.6 : Densités d’états partielles (PDOS), projetées selon les deux directions du spin et

 : du (a) Fe, (b) interface C-site et (c) interface Hf-site.
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6.6. Conclusion

Ce chapitre a présenté une étude ab initio de l’adhésion, la structure électronique et le

magnétisme de l’interface Fe(1 1 0)/HfC(1 0 0). Un premier calcul a été effectué pour

déterminer les paramètres de mailles et les modules de compression du Fe et HfC en utilisant

deux types de pseudo-potentiels : US et PAW. Les résultats obtenus montrent que la méthode

PAW produit l’ordre correct des états magnétiques de Fe. Ainsi, ces études ont permis

d’aboutir à la sélection d’un jeu de pseudopotentiels PAW.

Ensuite, les surfaces les plus stables des deux systèmes Fe(1 1 0) et HfC(1 0 0) ont été

étudiés. Les résultats indiquent que la convergence est atteinte avec des slabs de neuf couches

de Fe et sept couches de HfC.

En dernier lieu, des calculs de l’adhésion, de la structure électronique et du magnétisme des

deux interfaces (C-site et Hf-site) ont été effectués. Les résultats obtenus montrent que les

atomes de Fe se lient préférentiellement avec les atomes de C ; les valeurs du travail

d’adhésion ont été calculées : 2.38 J/m² pour C-site et 1.59 J/m² pour Hf-site. Les structures

électroniques des interfaces Fe/HfC ont été analysées en utilisant les différences des densités

de charge et les densités d’états électroniques (DOS). Les résultats indiquent que la liaison de

l’interface C-site est covalente polaire dans la région interfaciale. Tandis que pour l’interface

Hf-site, la liaison est principalement métallique. Les propriétés magnétiques aux interfaces

sont calculées en utilisant la DOS de spin polarisé, les résultats montrent que la formation de

l’interface permettra d’améliorer le moment magnétique des atomes de Fe interfacials pour C-

site et Hf-site. Cette amélioration est liée au changement de la population de la bande du spin

majoritaire de Fe; autrement dit, le Fe est passé d’un type ferromagnétique faible à un type

ferromagnétique fort dans le cas de l’interface Fe/HfC.
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Chapitre 7

Conclusion générale

L’objectif de cette thèse était de présenter une étude théorique en utilisant la DFT d’une

sélection d’interfaces métal/céramique en tenant compte de deux aspects majeurs: (i) la

présence du volume dans les surfaces utilisées dans la formation des interfaces et (ii) la non-

réactivité des interfaces. Dans ce contexte, nous avons examiné les propriétés fondamentales

des interfaces Al/Mo2B, Mo/HfC, Mo/ZrC et Fe/HfC. La première interface est l’une des

premières études de l’adhésion métal/borure, la dernière interface contient du fer et nous a

permis d’étudier l’effet du magnétisme sur l’interface métal/céramique. Nous avons

également exploré l’influence d’impureté sur l’adhésion et la structure électronique. Ces

derniers aspects ajoutent à la fois diversité et originalité à notre étude.

Nous avons tout d’abord porté notre attention sur l’interface Al/Mo2B, et contrairement aux

systèmes Al/céramique largement étudiés, notamment Al/TiB2, l’interface Al/Mo2B présente

une large cohésion avec un travail d’adhésion pour la face Mo de 11.86 J/m² et pour la face B

de 6.85 J/m². Ces résultats montrent que la face Mo peut se lier, plus efficacement que la face

B, avec la surface d’Al. L’analyse de la structure électronique interfaciale indique que les

atomes d’Al forment des liaisons covalentes polaires avec les atomes de B, tandis que les

liaisons Al-Mo présentent un caractère métallique.

Ensuite, nous nous sommes intéressés aux interfaces Mo/HfC et Mo/ZrC avec et sans la

présence de l’impureté de Re. Le travail d’adhésion des deux séquences d’empilement C-site
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et Hf-site (Zr-site) a été calculé. Les résultats indiquent que les atomes de Mo se lient

préférentiellement avec les atomes de C et que les liaisons interfaciales Mo-C dans les deux

systèmes sont covalentes.

Dans le cas de la présence de Re, le travail d’adhésion augmente de 17% pour Mo/HfC et

19% pour Mo/ZrC, ceci confirme l’observation expérimentale, mais n’affecte pas la nature de

la liaison interfaciale.

Finalement, nous avons déterminé l’adhésion, la structure électronique et le magnétisme des

interfaces C-site et Hf-site de Fe/HfC. Les résultats obtenus montrent que les atomes de Fe se

lient préférentiellement avec les atomes de C ; les valeurs du travail d’adhésion ont été

calculées : 2.38 J/m² pour C-site et 1.59 J/m² pour Hf-site. Ces valeurs peuvent être

expliquées par la différence de la structure électronique des deux structures d’interface. Le

système Hf-site se caractérise par une liaison principalement métallique, tandis que la liaison

forte d’interface C-site montre des interactions covalentes polaires, avec un faible transfert de

charge à la couche interfaciale C. Les propriétés magnétiques aux interfaces ont été également

étudiées, nous avons trouvé ainsi que les moments magnétiques des atomes de Fe à l’interface

augmentent dans les deux interfaces. Ces augmentations sont liées au changement de la

population de la bande du spin majoritaire de Fe ; autrement dit, le Fe est passé d’un type

ferromagnétique faible à un type ferromagnétique fort dans le cas de l’interface Fe/HfC.

Plusieurs questions restent posées à l’issue de ce travail. Il serait intéressant de comprendre le

rôle des lacunes et des impuretés en particulier avec des concentrations plus basses (exigeant

des super cellules plus grandes) et de constater leur influence sur l’adhésion de plusieurs

systèmes métal/céramique puisque l’adhésion des interfaces réelles peut être affectée par les

impuretés, les lacunes et les dislocations. Dans notre étude, nous n’avons pas pris en

considération les dislocations ce qui réduit largement le pouvoir prédictif des résultats. Des

moyens de calculs plus puissants nous permettront de modéliser des systèmes se rapprochant

plus de la réalité et ainsi d’offrir l’alternative numérique tant recherché à l’expérience.



Résumé :
Les interfaces métal/céramique interviennent dans de nombreuses technologies, où l’on
recherche des propriétés électriques, optiques, magnétiques ou mécaniques particulières. Ces
propriétés dépendent des caractéristiques des interfaces, comme leur structure atomique, leur
adhésion, leur composition, ainsi que la nature des liaisons interfaciales. L’étude des
propriétés fondamentales des interfaces métal/céramique permet d'accéder à ces
caractéristiques.
Vu toutes les potentialités de l’outil informatique, d’une part, et le développement de
plusieurs méthodes de calculs ab initio de plus en plus précises d’autre part, il est devenu
possible d’étudier, virtuellement, les propriétés des matériaux. Parmi les objectifs de cette
thèse, l’utilisation d’une meilleure approche de calcul, au sein de la théorie de la fonctionnelle
de la densité (DFT), permettant d’expliquer et de prédire la nature d’adhésion dans un nombre
d’interface métal/céramique.
Dans ce contexte, la méthode de pseudo-potentiel (PP) ab initio a été utilisée pour examiner
les propriétés mécaniques (adhésion), structurales (géométries atomiques) et électroniques
(type de liaison) d’une sélection d’interfaces métal/céramique, y compris Al/Mo2B, Mo/HfC,
Mo/ZrC et Fe/HfC.

Mots clés : Calcul ab initio, Interface métal/céramique, Adhésion, Structure électronique.

Abstract:
Metal-ceramic interfaces are involved in a great number of technologies, where specific
electrical, optical, magnetic or mechanical properties are required. These properties often
depend on the characteristics of the interfaces, such as their atomic structure, adhesion,
composition, as well as the nature of the interfacial bonds. Such relevant characteristics can
be obtained by analyzing the fundamental properties of metal/ceramic interfaces.
The enormous progress of computer technology, coupled with several developed ab initio
calculations methods (more precision and more efficiency), allow the study of the different
properties of materials. One of the aims of this thesis is to test an approach, within density
functional theory (DFT), which can explain and predict the nature of metal/ceramic adhesion.
In this context, the ab initio pseudo-potential (PP) method was used to examine the
mechanical (adhesion), structural (atomic geometries) and electronic (bond type) properties of
a selection of metal/ceramic interfaces, including Al/Mo2B, Mo/HfC, Mo/ZrC and Fe/HfC.

Key words: Ab initio calculation, Metal/ceramic interface, Adhesion, Electronic structure.

  : ملخص

تدخل واجهات معادن/سيراميك في عدد كبير من التقنيات، حيث نبحث عن خصائص كهربائية، بصرية، مغناطيسية أو 

ميكانيكية محددة. هذه الخصائص تعتمد على صفات الواجهات ، مثل التركيب الذري، و التصاقها، و تكوينها، فضلا عن نوع 

  لواجهات معادن/سيراميك تسمح بالوصول إلى هذه الصفات.الروابط البينية. دراسة الخصائص الأساسية ل

و بالنظر إلى التقدم الهائل في تكنولوجيا الحاسب الآلي، من جهة، و تطوير عدة أساليب حسابات (أكثر دقة و أكثر فعالية) من 

�ƨƷÂǂǗȋ¦�ǽǀǿ�» ¦ƾǿ¢�śƥ�ǺǷ���ƨǨǴƬƼŭ¦�®¦Ȃŭ¦�ǎ ƟƢǐƻ�ƨǇ¦°®�ǺǰǸŭ¦�ǺǷ�ƶƦǏ¢��Ãǂƻ¢�ƨȈƷƢǻ��ĺƢǈƷ�ƲĔ�ǺǈƷ¢�¿¦ƾƼƬǇ¦��

و التي تسمح بشرح و توقع نوع الالتصاق معادن/سيراميك. ،)DFT(ضمن نظرية الكثافة الوظيفية

PP(potential-pseudoab(في هذا السياق، تم استخدام طريقة initio لدراسة الخواص الميكانيكية (الالتصاق)، الهيكلية

Ǯو الإلكترونية (نو (الهندسة الذرية) ǳ̄�Ŀ�ƢŠ�Ǯ ȈǷ¦ŚǇ�À®ƢǠǷ�©ƢȀƳ¦Â�ǺǷ�̈°ƢƬű�ƨǟȂǸĐ��ƨȈǼȈƦǳ¦�ǖƥ¦Âǂǳ¦�̧Al/Mo2B ،

Mo/HfC ،Mo/ZrCوFe/HfC.

abحساب كلمات مفتاحية: initio ،.واجهات معادن/سيراميك، الاتصاق، البنية الإلكترونية
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First-principles calculations were performed to study the adhesion and the interfacial electronic structure
of aluminum/molybdenum semi-boride (Al/Mo2B) interface. The work of adhesion (Wad) was calculated
for both terminations of the Mo2B surface and it was found that Mo-terminated has larger Wad than the
B-terminated one. It was shown that interfacial Al and B atoms form polar covalent bonds, while bonding
of interfacial Al and Mo atoms mainly presents metallic character.
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1. Introduction

Ever since the birth of the first semiconductor transistor in
1947, there was a need for microelectronics packaging. The pur-
pose of microelectronics packaging is to interconnect all active
and passive components alike, and at the same time to protect
the electronic devices.

During operation, semiconductor chips also generate a lot of
heat. It is important to manage this waste heat, hence the term
of thermal management. One of the key enablers of effective
thermal management is high performance heat sink materials.

The new generation of heat sink materials is based on what was
learned from traditional materials. There are basically two main
categories, copper based and aluminum based [1]. Although
Cu/Mo, Cu/W and Cu/Al2O3 packaging materials have high thermal
conductivity and compatible coefficient of thermal expansion
(CTE) values, these materials have high densities that are little or
no better than those of aluminum [1,2]. The aluminum where it
forms interface with other materials, such as a ceramic (SiC, AlN, -
BeO, Al2O3, etc.) offers the packaging designer a unique set of
material properties [3–6], so it is desirable to understand bonding
and atomic structure at these interfaces. Moreover, the operation
of many devices creates temperature fluctuations which can de-
bond interfaces due to mismatch in coefficient of thermal
expansion.

This makes it desirable to be able to quantify the adhesion be-
tween the two materials at the interface. It is difficult to measure
ll rights reserved.

H.I. Faraoun).
adhesion to aluminum because it oxidizes immediately in air to
form Al2O3. Experiments must be done in vacuum or inert atmo-
spheres [14]. Therefore, adhesion of aluminum to other materials
must be modelled using computer simulations.

A great deal of work on Al/ceramic interfaces adhesion has been
carried out using first-principles methods, primarily density func-
tional theory (DFT). Most investigations of ceramics have consid-
ered oxides (Al2O3 [7]), carbides (TiC, WC, SiC and VC [8–11]),
nitrides (VN, TiN and CrN [11–14]) and borides (TiB2 [15]). Here,
we consider another class of refractory materials, namely metal
semi-borides, focusing on Mo2B in particular.

Within this class, the transition metal semi-borides show excel-
lent stability, electronic and mechanical properties, such as good
thermal and electric conductivity, high melting points, extremely
high hardness, good corrosion resistance and relatively high coeffi-
cients of thermal expansion [16].

In this paper, we have performed ab initio calculations to inves-
tigate the adhesion, electronic structure and optimal geometries of
the Al/Mo2B interface. This paper is organized as follows: Section 2
describes the computational details used in this study. In Section 3,
we present the electronic structure of bulk Mo2B, Al (0 0 1) and
Mo2B (0 0 1) surfaces; adhesion energy and electronic structure
of Al/Mo2B are discussed. Finally, results are summarized in
Section 4.
2. Computational details

The first-principles calculations were performed using the
pseudopotential method based on density functional theory
(DFT) [17,18] which is implemented in the Vienna ab initio

http://dx.doi.org/10.1016/j.commatsci.2010.10.025
mailto:h_faraoun@mail.univ-tlemcen.dz
http://dx.doi.org/10.1016/j.commatsci.2010.10.025
http://www.sciencedirect.com/science/journal/09270256
http://www.elsevier.com/locate/commatsci


Table 1
Bulk properties of Al and Mo2B.

Al Mo2B

a (Å) B (GPa) a (Å) c (Å) B (GPa)

This work 4.05 75 5.545 4.755 283
Previous theorya,b 4.05 73 5.545 4.753 289.430
Experimentc,d 4.05 72 5.547 4.739 –

a GGA-LAPW [26].
b GGA-PP [28].
c [25].
d [27].
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Simulation Package (VASP) [19–21]. Vanderbilt ultrasoft pseudo-
potentials (USPP) [22] were employed to represent the interactions
between ionic core and valence electrons (molybdenum atoms
were described with six valence electrons (d5s1), boron with three
electrons (s2p1) and aluminum atoms with three electrons (s2p1)).
The Generalized Gradient Approximation (GGAPW91) due to
Perdew and Wang [23] was used in all calculations to describe
the exchange and correlation energy. The Brillouin zone was inte-
grated by means of the Monkhorst–Pack scheme [24] using a grid
of 11 � 11 � 11 k points for bulk calculations. Plane-wave cutoff
energy in all calculations was 321.5 eV.

Surfaces and interfaces were modelled using supercell approach
with periodic boundary conditions. In the case of surface, the peri-
odic supercell enclosed a finite atomic slab and a vacuum layer.
10 Å for the vacuum layer was found to be sufficient to prevent
interactions between periodic images. In this case, Brillouin zone
was sampled using a 11 � 11 � 1 grid. All structures were relaxed
to their ground state by minimizing the Hellmann Feynman forces
using the conjugate gradient algorithm such that all the forces act-
ing on the atoms were less than 0.02 eV/Å3.
3. Results and discussions

3.1. Crystal structures

As a first step, we calculated bulk properties of Al and Mo2B.
Aluminum was considered in its face centred cubic phase when
the crystal structure of Mo2B is tetragonal. Fig. 1 represents the
conventional cell of Mo2B crystal structure. Table 1 summarizes
the resulting lattice parameters and bulk modulus. For Al, the cal-
culated parameters (a = 4.05 Å, B = 75 GPa) are in excellent agree-
ment with experiment [25] and previous GGA–LAPW [26]
calculations. For tetragonal Mo2B, we obtain equilibrium lattice
parameters of a = 5.545 Å and c = 4.755 Å, a bulk modulus
B = 283 GPa. These results agree very well with the experiment
[27] and previous GGA-PP calculations [28].
3.2. Electronic structure of bulk Mo2B

In Fig. 2, we show total and partial densities of states (DOS) for
bulk Mo2B. The DOS consists of three parts. In the low energy inter-
val, from �5 to 0 eV, we may see the localized non-bonding B-2s
states. The bonding B-2p and Mo-4d states are placed in the occu-
pied valence bands in the region from 0 to 5 eV, and are separated
from the higher occupied states by the hybridization gap.
Fig. 1. Conventional cell of the tetragonal Mo2B crystal.
The B-2p states, forming the peak at about 3 eV, are more local-
ized and contribute to strong covalency in the Mo-4d–B-2p bonds.
The occupied bands near the Fermi level, in the region from 5 eV to
6.30 eV, are mostly of Mo-4d type. The lowest unoccupied bands
are also of antibonding Mo-4d and B-2p types. At the Fermi level,
the DOS is mainly dominated by Mo-4d orbitals, which confirms
the metallic character of Mo2B.

To illustrate the chemical bonding, we display in Fig. 3 the elec-
tronic charge density contours on the (0 0 1) plan. It can be seen
the strong covalent bonding due to the hybridization of boron
and metal states-as it was found also in the density of states.

3.3. Surface properties

In order to simulate the surface, it is necessary to ensure
that the two surfaces of the super cell are decoupled by an inter-
vening bulk region. Accordingly, we did convergence tests on the
Al (0 0 1) and Mo2B (0 0 1) by calculating energies with respect
to slab thickness.

Surface energy Esurf in a slab model is calculated using [29]:

Esurf ¼
Eslab � Nslab

Nbulk

� �
Ebulk

2S
ð1Þ

where Eslab, Nslab and Ebulk, Nbulk are total energies and atoms num-
ber of the surface slab and the bulk unit cell, respectively. S is the
surface area of the unit cell. The factor 2 accounts for the double
surface of the super cell.

Table 2 displays the calculated surface energies for the (0 0 1)
surface of Al and Mo2B (both Mo- and B-terminated) for slabs
thicknesses from 3 to 13 layers. It is found that the surface energy
of Al slabs converge to 0.93 J/m2 starting from 9 layers. This value
is in good agreement with the experimental one of 0.94 J/m2, as
extrapolated to 0 K [30]. We further note that the present value
of the Al (0 0 1) is consistent with other calculated surface energy
for a 9 layers super cell (0.95 J/m2) [8]. For Mo2B slab, energy con-
verges to 3.8 J/m2 for B-termination and 2.01 J/m2 for Mo-termina-
tion with 9 layers slabs. We are however not aware of any
experimental result to compare with our values.

Regarding to surface relaxation, the first interlayer spacing ex-
pands by 2% of the corresponding bulk spacing for Al (0 0 1) sur-
face, which is consistent with previous works [8,31]. If we
compare with Mo2B, results show large relaxation for both
terminations: �40.67% for B-terminated and �10.84% for Mo-
terminated. For 9 layers slabs, and in both cases, the interior inter-
layer spacing is not changed compared to bulk lattice parameter,
hence indicating bulk-like behaviour.

3.4. Interfaces

According to previous statements on surface convergence, the
supercell of Al/Mo2B interface uses nine layers Mo2B (0 0 1) placed
on nine layers Al (0 0 1). These gives rise to a supercell with a
total of 44 and 46 atoms for the B- and Mo- terminated interface
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Fig. 3. Charge density contours for bulk Mo2B taken on the (0 0 1) plane.

Table 2
Convergence of the surface energy with respect to the number of layers.

Number of layers, n Surface energy (J/m2)

Al (0 0 1) Mo2B (0 0 1)

B-terminated Mo-terminated

3 0.85 4.34 –
5 0.87 3.80 1.88
7 0.91 3.77 –
9 0.93 3.81 2.01

11 0.93 3.88 –
13 – 3.88 2.01
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geometries respectively. To circumvent the mismatch between the
Mo2B and Al lattices at the interface, the lattice constant of Mo2B is
kept fixed, when the Al matrix is stretched enough to fit with it.

3.4.1. Work of adhesion
The ideal work of adhesion Wad is used to quantitatively predict

the mechanical properties of an interface. It is defined as the bond
energy needed (per unit area) to reversibly separate an interface
into two free surfaces, ignoring plasticity [32,33]. Formally, it can
be given by the difference in total energy between the interface
and its isolated surfaces:

Wad ¼
Etot

1 þ Etot
2 � Etot

12

2A
ð2Þ

Here, Etot
12 is the total energy of supercell containing the multilayered

slabs of Al and Mo2B, Etot
1 and Etot

2 are the total energies of the half-
filled supercell containing only single slab of Al or Mo2B
respectively. A is the interface area of the unit cell and the factor
2 accounts for the two identical interfaces in the supercell.

The works of adhesion were calculated before and after allow-
ing for the atomic relaxation. Firstly, we calculated the adhesion
energies of unrelaxed interfaces at different interfacial separations.
Then, the optimal work of adhesion and interfacial separation are
used to begin a second series of calculations in which all atoms
of each interface were allowed to freely relax in the three spatial
directions.

Table 3 summarizes the calculated interfacial separation (d0)
and work of adhesion (Wad) for two interface structures (Mo and
B terminated); including both unrelaxed and relaxed results. The
work of adhesion for the metal-terminated interface (11.86 J/m2)



Table 3
Unrelaxed and relaxed works of adhesion (Wad) and interfacial separations (d0) for
the two Al/Mo2B interface systems.

Termination Unrelaxed Relaxed DWrelax (eV/atom)

d0 (Å) Wad (J/m2) d0 (Å) Wad (J/m2)

Mo 2.130 3.52 2.286 11.86 11.750
B 2.043 1.60 2.045 6.85 9.601
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is larger than that for the metalloid-terminated one (6.85 J/m2).
This result is similar to the Al/TiB2 interface and opposite to other
Al/Ceramic interfaces, e.g. Al/TiC, Al/TiN, Al/VC, Al/VN, Al/b-SiC and
Al/Al2O3 where the adhesion of metalloid-terminated interface is
larger than that corresponding to metal-terminated one [7–13].
Furthermore, our calculated work of adhesion is large compared
to that of Al/TiB2 interface (3.18 J/m2 for metal-terminated and
2.77 J/m2 for boron-terminated interface [15]); this difference
may be explained by the differences in the surface energies
between Mo2B and TiB2.
3.4.2. Electronic structure
The mechanical properties of an interface are closely related to

the interfacial atomic bonding. Thus, we have used the charge
density difference and the density of states (DOS) for the relaxed
Al/Mo2B interface to examine the interfacial electronic structure
and bonding. The charge density difference Dq is given by:

Dq ¼ qAl=Mo2B � qAl � qMo2B ð3Þ

where qAl=Mo2B is the total charge density of the interface systems,
qAl and qMo2B are the isolated Al slab and Mo2B slab of the same
supercell, respectively.

In order to see the interfacial electronic structure which is
mainly confined to the first and second layers, the charge density
differences for the Mo- and B-terminated interfaces are plotted
in Fig. 4.

Fig. 4a shows the interfacial region on the (0 1 0) plane for Mo-
terminated interface. It can be seen from the figure that there is
small charge accumulation between the interfacial Al and Mo
atoms, which is the characteristic of weak covalent bonding. Thus
the bonding at the interface remains mainly metallic. Fig. 4b,
shows the interfacial region on the same (0 1 0) plane for B-termi-
nated interface. It reveals that the interfacial Al atom is dragged
Al

Al Al

Al

B B

BB

Mo

Mo

(a) 

Fig. 4. Charge density difference contours plane for (a) the Mo-terminated and (b) B-term
of the interface.
very near to the interfacial B one where the charge accumulation
is obvious. This is consistent with the difference in electronegativ-
ity between Al and B atoms. This charge accumulation is typically
characteristic of a polar covalent bonding.

Further insight into the nature of bonding for the Mo-termi-
nated and B-terminated interfaces can be gained by analyzing
the electronic densities of state plots. Fig. 5a and b shows the site
projected densities of state for the interfacial atoms. Several impor-
tant features can be seen. For the Mo-terminated interface, the DOS
of the interfacial Mo atom exhibits more occupied states near the
Fermi level, and there is a weak depletion on the Al DOS near the
Fermi level. So, it is again concluded that the bonding is mainly
metallic across the interface.

For the B-terminated interface, the DOS of the interfacial B atom
nearly has no significant difference compared to that relative to the
bulk atom. The DOS of the interfacial Al atom shows a new peak
around �2 eV at the same position as that of the boron interfacial
one. These overlapping states contribute to hybridization of the Al
and B orbital, especially Al-3s and B-2s, to form covalent bonding.
Further, there is a large amount of depleted states on the Al from
4 eV to EF, which weakens the metallic greatly and has more the
behaviour of the B-2p.

In summary, for the B-terminated interface, the dominant inter-
facial bonding is the strong polar covalent interaction, while for the
Mo-terminated interface the interfacial interaction is mainly the
metallic bond. This is similar to the other Al/ceramic interfaces,
e.g., Al/TiB2, Al/TiC, Al/TiN, Al/VC and Al/VN.
4. Summary

In this work, the adhesion and electronic structure of Al/Mo2B
interfaces have been analyzed using a pseudopotential DFT-based
method. Structural properties and electronic structure of bulk
Mo2B and clean Mo- and B-terminated Mo2B (0 0 1) and Al
(0 0 1) surfaces have also been examined.

Results show that Mo and B atoms form strong covalent bond-
ing in bulk Mo2B which is reflected in Mo-4d and B-2p states
hybridization. Surface calculations show that convergence is
reached with slabs of nine atomic layers.

Interface calculations show that Mo-terminated surface bind
with Al surface more efficiently then B-terminated one. Actually,
the work of adhesion for the Mo-terminated case is 11.86 J/m2

significantly larger than the value of 6.85 J/m2 calculated for the
AlAl

Al

MoMo

B
MoMo

B

Al

(b) 

inated interfaces taken along the (0 1 0) plane. The dotted lines indicate the location
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Fig. 5. Layer-projected DOS for (a) Mo-terminated and (b) B-terminated interfaces. The vertical dotted lines indicate the location of Fermi level.
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B-terminated one. This is analogous with the earlier study of
Al/TiB2 interface. Analysis of the charge density difference and
densities of states reveals that there is that Al atoms form polar
covalent bonds with B atoms, while Al–Mo bonds exhibit metallic
character.

References

[1] K. Kuang, F. Kim, S.S. Cahill (Eds.), RF and Microwave Microelectronics
Packaging, Springer, Verlag New York Inc., 2009 (1 November).

[2] B.E. Novich, R.W. Adams, Proceedings of 1994 International Symposium on
Microelectronics, ISHM Boston, MA 15–17 (1994) 590 (November).

[3] S. Lee, Electronics Cooling, 1 (1995) 10.
[4] M. de Sorgo, Electronics Cooling 2 (1996) 12.
[5] C.A. Latham, Electronics Cooling 2 (1996) 35.
[6] M. Early, S. Lee, M. Pellilo, Proceedings of the 1995 International Electronics
Packaging Conference, September 1995, pp. 534.

[7] S.V. Eremeev, S. Schmauder, S. Hocker, S.E. Kulkova, Physica B 404 (2009) 2065.
[8] L.M. Liu, S.Q. Wang, H.Q. Ye, Surf. Sci. 550 (2004) 46.
[9] D.J. Siegel, L.G. Hector Jr., J.B. Adams, Surf. Sci. 498 (2002) 321.

[10] J. Hoekstra, J. Kohyama, Phys. Rev. B 57 (1998) 2334.
[11] D.J. Siegel, L.G. Hector Jr., J.B. Adams, Acta Mater. 50 (2002) 619.
[12] L.M. Liu, S.Q. Wang, H.Q. Ye, Acta Mater. 52 (2004) 3681.
[13] L.M. Liu, S.Q. Wang, H.Q. Ye, J. Phys.: Condens. Matter. 15 (2003) 8103.
[14] D.J. Siegel, L.G. Hector Jr., J.B. Adams, Phys. Rev. B 67 (2003) 092105.
[15] Y. Han, Y. Dai, D. Shu, J. Wang, B. Suna, Appl. Phys. Lett. 89 (2006) 144107.
[16] A.W. Weimer (Ed.), Carbide, Nitride and Boride Materials Synthesis and

Processing, Chapman and Hall, London, UK, 1997.
[17] P. Hohenberg, W. Kohn, Phys. Rev. B 136 (1964) 864.
[18] W. Kohn, L.J. Sham, Phys. Rev. 140 (1965) A1133.
[19] G. Kresse, J. Furthmüller, Phys. Rev. B 54 (1996) 11169.
[20] G. Kresse, J. Furthmüller, Comput. Mater. Sci. 6 (1996) 15.



H. Si Abdelkader, H.I. Faraoun / Computational Materials Science 50 (2011) 880–885 885
[21] G. Kresse, D. Joubert, Phys. Rev. B 59 (1999) 1758.
[22] D. Vanderbilt, Phys. Rev. B 41 (1990) 7892.
[23] J.P. Perdew, J.A. Chevary, S.H. Vosko, K.A. Jackson, M.A. Pederson, D.J. Singh, C.

Fiolhais, Phys. Rev. B 46 (1992) 6671.
[24] H.J. Monkhorst, J.D. Pack, Phys. Rev. B 13 (1976) 5188.
[25] C. Kittel, Introduce to Solid State Physics, seventh ed., Wiley, New York, 1996.
[26] M. Asato, A. Settlels, T. Hoshino, T. Asada, S. Blgel, R. Zeller, P.H. Dederichs,

Phys. Rev. B 60 (1999) 5202.
[27] R. Kiessling, Acta Chem. Scandinavica 1 (1947) 893.
[28] C.T. Zhou, J.D. Xing, B. Xiao, J. Feng, X.J. Xie, Y.H. Chen, Comput. Mater. Sci. 44
(2009) 1056.

[29] H.W. Hugosson, O. Eriksson, U. Jansson, A.V. Ruban, P. Souvatzis, I.A. Abrikosov,
Surf. Sci. 557 (2004) 243.

[30] S.K. Rhee, J. Am. Ceram. Soc. 53 (1970) 386.
[31] X.G. Wang, A. Chaka, M. Scheffler, Phys. Rev. Lett. 84 (2000) 3650.
[32] D.M. Lipkin, D.R. Clarke, A.G. Evans, Acta Mater. 46 (1998) 4835.
[33] M.D. Kriese, N.R. Moody, W.W. Gerberich, Acta Mater. 46 (1998) 6623.



Effects of rhenium alloying on adhesion of Mo/HfC and Mo/ZrC interfaces:
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Adhesion and electronic structure of Mo/HfC and Mo/ZrC interfaces with and without Re impurity

are investigated using first-principles density functional calculations. For Re free interface, results

show that Mo atoms bind preferentially on top of C atoms, forming covalent bonds. The presence

of Re alloying at the interface improves the adhesion, but does not affect the nature of interfacial

Mo-C bonds. VC 2011 American Institute of Physics. [doi:10.1063/1.3624580]

I. INTRODUCTION

The transition metal carbides belong to a class of techno-

logically very important materials with a number of unique

properties, including extremely high melting point and hard-

ness, as well as high chemical stability, good wear, and good

corrosion resistance. This combination of properties makes

these carbides ideal candidates for protective coating materials

under extremely harsh and corrosive environments.1–4 Hence,

during the last decades or so, most research has shifted from

properties of bulk crystals to those of their surfaces5–9 and

interfaces formed between these ceramics and metal or alloy

substrates.10–15 An important class of metal/ceramic interfaces

concerns cemented carbides and cermets, which are commonly

used for cutting-tools applications. Those materials consist of a

ceramic material (usually carbides or carbonitrides) with a

metal binder ideally designed to have the optimal properties of

both components. The ceramic provides high hardness, while

the metal provides toughness. Metal binding phase guarantees

good wettability and adhesion to the ceramic phase. Good ad-

hesion between the ceramic and the metallic phases results in

higher toughness, due to crack propagation through the ductile

binder phase.16 Accordingly, it is desirable to quantify this ad-

hesion at the metal/ceramic interface.

First-principles density functional theory calculations

have been broadly used to study the adhesion of cermet inter-

faces. Dudiy and Lundqvist17–19 studied the Co/Ti(C,N)

interfaces. Their results showed that the dominant bonding

of the interface was a strong covalent bond between the Co-

3d and C(N)-2p orbital, and the calculated adhesion strength

was consistent with the wetting experiments. Similarly,

Christensen et al.20 compared Co/WC and Co/TiC interface

adhesion and observed that the stronger adhesion of the Co/

WC interface can be attributed to substantial metallic Co-W

bonding at the interface.

In this paper, we consider another important effect of

alloying elements, which can considerably improve wettability.

This is clearly the case for Re alloying at Mo/HfC and Mo/ZrC

interfaces. Although Mo did wet the refractory carbides HfC

and ZrC, microscopic examination of the metal/ceramic inter-

faces showed that Mo-40%Re/HfC and Mo-40%Re/ZrC have

highly desirable wetting and solubility characteristics.21

In order to get a deeper understanding, we use first-princi-

ples density functional calculations to examine the adhesion

and the electronic structure of both Mo/HfC and Mo/ZrC inter-

faces with and without the presence of Re impurity. Computa-

tional method is outlined in Sec. II, whereas results on the bulk,

surface, and interface systems are discussed in Sec. III. The pa-

per is concluded with a summary of the most important points.

II. COMPUTATIONAL METHOD

We performed pseudopotential plane-wave-based den-

sity functional theory (DFT) calculations,22,23 using the gen-

eralized gradient approximation (GGA-PW91), due to

Perdew and Wang,24 for the exchange-correlation energy.

The Kohn–Sham equations are solved self-consistently using

the Vienna Ab initio Simulation Package (VASP).25–27 It

uses a plane-wave basis set for the expansion of the single

particle Kohn-Sham wavefunctions and pseudopotentials to

describe the computationally expensive electron-ion interac-

tion, which is an implementation of the plane-wave pseudo-

potential method. The interactions between ionic core and

valence electrons were described by the Vanderbilt ultrasoft

pseudopotentials (USPP).28 The accuracy of the pseudopo-

tential approximation was assessed by performing calcula-

tions on the bulk phases of all materials used in this study.

The irreducible wedge of the Brillouin zone was integrated

by means of the Monkhorst-Pack scheme,29 using a grid of

11� 11� 11 k points for bulk calculations. Plane-wave cut-

off energy in all calculations was fixed to 358.4 eV.

III. RESULTS AND DISCUSSIONS

A. Bulk properties

1. Geometric structure

First, we calculated the bulk properties of Mo, HfC, and

ZrC. Molybdenum has the Im3m cubic structure, whereas

a)Author to whom correspondence should be addressed. Electronic mail:

claude.esling@univ-metz.fr.
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both carbides HfC and ZrC have the Fm3m cubic structure

(rock salt type).30 Our calculated values for the equilibrium

lattice parameters and bulk modulus are summarized in Ta-

ble I, compared to experimental and theoretical values.31–35

2. Electronic structure

To analyze the electronic structure of bulk HfC and

ZrC, we display in Figs. 1 and 2 the electronic densities of

states (DOS) and charge density contours on the (1 0 0) plan.

The DOS of HfC and ZrC are fairly similar. Both consist

of two main regions: the first one is principally dominated by

carbon 2s states and the second interval, constituting the

bonding states below the Fermi level, is mainly composed of

the hybridization of carbon 2p and hafnium (zirconium) 3d

(4d) states. The finite DOS value at the Fermi level implies

metallic nature, but its small value (nearly a pseudo-gap)

suggests strong covalent character. Antibonding levels above

the Fermi level are mainly the delocalized d metallic states.

The charge density contours show partial charge transfer

from the hafnium (zirconium) atom to the carbon atom. This is

consistent with the difference in electronegativity between Hf

(Zr) and C atoms and suggests some ionic character. The bond-

ing in HfC and ZrC exhibits then a mixture of metallic, ionic,

and covalent character, which is consistent with other results

on transition metal carbides: Ti, V, Zr, Hf, and Nb.33,35–38

B. Surface properties

We used supercells to represent surface and interface

systems. In order to restore periodicity in the direction nor-

mal to the surface, a repeat-slab model was adopted. Thick-

ness of the model slab was adjusted with respect to the

energy convergence. A 10 Å thickness for the vacuum layer

was found to be sufficient to prevent interactions between

periodic images. In this case, the Brillouin zone was sampled

using a 11� 11� 1 grid. All atoms in the slabs (both surface

and interface) were allowed to relax freely to the ground

TABLE I. Bulk properties of Mo, HfC, and ZrC (other experimental and

theoretical data for comparison are given in parentheses).

Parameters/system Mo HfC ZrC

Symmetry group Im3m Fm3m Fm3m

Lattice parameter, Å 3.15 (3.15a) 4.632 (4.64b) 4.699 (4.699d)

Bulk modulus, GPa 255.6 (272.5a) 245 (248c) 229.8 (227.9e)

aReference 31.
bReference 32.
cReference 33.
dReference 34.
eReference 35.

FIG. 1. Total and partial density of states (DOS) for bulk (a) HfC and (b)

ZrC.

FIG. 2. Charge density contours for bulk (a) HfC and (b) ZrC taken on the

(100) plane.
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state by minimizing the Hellmann Feynman forces,39 using a

conjugate gradient algorithm to a tolerance of 0.03 eV/Å.

It is important to ensure that all slabs are thick enough

to show the bulk-like interiors. This is done by checking for

convergence of the surface energy with respect to the num-

ber of atomic layers, n. Actually, when attaining a critical

thickness, the surface energy converges to a fixed value; this

implies that the two surfaces are decoupled by a bulk region.

Accordingly, we conducted convergence tests on the Mo

(1 1 0), HfC (1 0 0), and ZrC (1 0 0) slabs to be used in inter-

face calculations.

Relaxation calculations for the three materials are done

for slab thickness from 3 to 11 layers. The results are listed

in Table II.

We can see that relaxations are not large and their effects

are mainly localized in the top two atomic layers. A prelimi-

nary analysis in Table II indicates that the slabs with 7 carbide

layers and 9 Mo layers possess seemingly the bulk-like inte-

rior (relaxation of the central atomic layers less than about

0.2% of the bulk spacing). Surface energy is calculated using6

Esurf ¼
Eslab �

Nslab

Nbulk

� �
Ebulk

2S
; (1)

where Eslab, Nslab and Ebulk, Nbulk are total energies and num-

bers of atoms of the surface slab and the bulk unit cell,

respectively. S is the surface area of the unit cell. The factor

2 accounts for the double surface of the super cell.

Table III shows the calculated surface energies of the Mo

(1 1 0), HfC (1 0 0), and ZrC (1 0 0) for slabs thicknesses

ranging from 3 to 11 layers. The surface energy for both car-

bides converges rapidly with increasing slab thickness to

within about 0.01 J/m2 for slabs with n� 7. For molybdenum,

calculated surface energy converges to 2.9 J/m2, starting from

9 layer-slabs. This value is in good agreement with the experi-

mental one of 2.907 J/m2, as extrapolated to 0 K.40

C. Interfaces

1. Interface geometry

Generally speaking, there are a huge number of ways

two surfaces can be joined to form an interface: the surfaces

can be created by cleaving along one of many possible

planes, when dealing with compounds one has to choose

among several surface stoichiometries, and finally there is a

continuum of relative rotational and translational orienta-

tions. However, as indicated by Christensen and co-work-

ers,41,42 the stable interfaces are generally formed between

most stable-free surfaces. Thus, we restricted our study to

the Mo (1 1 0)/HfC (1 0 0) and Mo (1 1 0)/ZrC (1 0 0) inter-

faces. The interfaces model uses seven layers carbide (1 0 0)

placed on nine layers Mo (1 1 0), giving rise to a supercell

with a total of 46 atoms.

To identify the optimal interface geometry, we consid-

ered two different stacking sequences, placing the interfacial

Mo in one of two positions with respect to the ceramic sur-

face lattice structure (illustrated in Fig. 3): Mo above the C

atoms (C-site) and Mo above the Hf (or Zr) atoms (Hf-site or

Zr-site). To compensate the mismatch, the metal lattice is

distorted to fit with the carbide one. Full relaxation will

allow the atoms to move to more favorable positions, and the

atomic structure near the interface, predominantly that of the

elastically softer material, will relax so as to lower the inter-

facial energy.

2. Work of adhesion

An important property of the interface is its excess free

energy per unit area and the closely related work of adhesion

Wad. Thermodynamic and mechanical properties of the

TABLE II. Surface relaxation as a function of the slab thickness. Units are

percentage of bulk interlayer spacing.

Slab thickness, n

System Interlayer 3 5 7 9 11

D12 �3.5 �4.7 �4.5 �4.2 �4.5

D23 1.0 0.9 0.8 0.9

Mo D34 0.5 0.5 0.4

D45 0.2 0.0

D56 0.0

D12 �3.6 �2.6 �2.4 �2.4 �2.5

D23 �0.9 �0.6 �0.6 �0.7

HfC D34 �0.2 0.0 �0.1

D45 0.0 0.0

D56 0.0

D12 �3.7 �2.4 �2.3 �2.5 �2.6

D23 �0.6 �0.3 �0.3 �0.5

ZrC D34 �0.1 0.0 �0.1

D45 0.0 0.0

D56 0.0

TABLE III. Convergence of the surface energy with respect to the number

of layers.

Surface energy (J/m2)

Number of layers, n Mo (110) HfC (100) ZrC (100)

3 2.85 1.85 1.76

5 2.80 1.81 1.74

7 2.79 1.78 1.75

9 2.93 1.77 1.75

11 2.96 1.76 1.76

FIG. 3. Two stacking sequences for the Mo/HfC and Mo/ZrC interfaces.

The small spheres represent the Mo interfacial atoms, the medium-sized

spheres the C atoms, and the large spheres the Hf (or Zr) atoms. (a) C-site;

(b) Hf-site or Zr-site.
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interface have been found to depend on these parameters.

Wad is defined as the bond energy needed (per unit area) to

reversibly separate an interface into two free surfaces,

neglecting plasticity.43,44 The value of Wad is the lower limit

on the work needed for a real cleavage experiment.19 For-

mally, it can be given by the difference in total energy

between the interface and its isolated surfaces:

Wad ¼
Etot

1 þ Etot
2 � Etot

12

2A
; (2)

Here, Etot
12 is the total energy of the supercell containing the

multilayered slabs of Mo and carbide and Etot
1 and Etot

2 are

the total energies of the half-filled supercell containing only

a single slab of metal or carbide. A is the interface area of

the unit cell, and the factor 2 accounts for the two identical

interfaces in the supercell.

The calculated work of adhesion (Wad) and interfacial

separation (d0) for all four interfaces are listed in Table IV.

In both cases, the interface formed with Mo atoms placed

above the C atoms exhibits larger work of adhesion: 3.30

J/m2 for Mo/HfC and 3.67 J/m2 for Mo/ZrC. Compared to

the C-site, the work of adhesion for Hf- and Zr-site is signifi-

cantly weaker: 1.19 J/m2 and 1.29 J/m2, respectively. This

result is consistent with other metal/carbide interfaces, e.g.,

Al/TiC, Al/WC, Ti/TiC, and Al/VC.11–13,37

3. Electronic structure

The mechanical properties of an interface are closely

related to the interfacial atomic bonding. Thus, we have used

the valence electron charge density differences and the elec-

tronic density of states (DOS) to analyze the interfacial

bonding. The valence electron charge density difference Dq
is given by:

Dq ¼ qMo=Carbide � qMo � qCarbide; (3)

where qMo=Carbide is the valence charge density of the inter-

face system; qMo and qCarbide are calculated for isolated Mo

and carbide slabs of the same supercell, respectively.

Figures 4(a) and 4(b) show the valence electron charge

density differences on the (0 1 0) plane for the C-site, respec-

tively, for the Mo/HfC and Mo/ZrC interfaces. The charge

displacement between the interfacial Mo and C atoms sug-

gests a significant covalent character. Actually, charge accu-

mulation is visible between interfacial C and Mo atoms.

The layer projected electron density of states (DOS) are

plotted in Figs. 5(a) and 5(b) for Mo/HfC and Mo/ZrC,

respectively. These reveal more explicitly the interface

bonding features. Actually, when the DOS of the interfacial

C atom shows no significant change compared to that of the

bulk, the DOS of the interfacial Mo atom exhibits new states

around �10 eV at the same position as those of the carbon

interfacial one. These overlapping states contribute to the

hybridization of the Mo-4d and C-2p orbitals, forming cova-

lent bonding. This is consistent with the above result of the

charge distribution.

Accordingly, the larger work of adhesion corresponding

to the C-site in both interfaces can be directly related to the

interfacial bonding mechanism and the significant covalent

character found between the Mo and C atoms.

D. Effects of Re alloying on adhesion

It is known that impurities could greatly affect bonding

and cohesion at imperfections, such as grain boundaries. Ex-

perimental studies45,46 suggested that impurities also have

substantial effects on wetting and adhesion at metal/ceramic

interfaces through selective segregation of the alloying ele-

ment at the interface.

We performed ab initio calculations in order to deter-

mine how Re affects the adhesion of Mo/HfC and Mo/ZrC

interfaces. We use the preceding supercells, assuming the Re

atom substitutes one interfacial Mo atom of the most optimal

C-site interfaces, giving a concentration of 50% Re.

Table V summarizes the calculated relaxed interfacial

separations (d0) and work of adhesion (Wad). For both sys-

tems, we find that the presence of Re increases the work of

adhesion: 0.55 J/m2 (17%) for Mo/HfC and 0.67 J/m2 (19%)

for Mo/ZrC. This implies that the impurity Re atom

improves the adhesion. This is in good agreement with the

available experimental results, which show that the addition

of 40% Re into liquid Mo improves the wettability of molyb-

denum on HfC and ZrC ceramics.21 Previous studies11,12

showed that the strain plays an important role in determining

the effects of additional elements on the work of adhesion.

Meanwhile, Mo and Re are of almost the same atomic size

and so induce no considerable lattice strain when alloying.

As shown in Table V, the presence of Re does not change d0

TABLE IV. Calculated relaxed work of adhesion (Wad) and interfacial sep-

aration (d0) for the four Mo/HfC and Mo/ZrC interfaces.

Ceramic Stacking d0 (Å) Wad(J/m2)

HfC C-site 1.68 3.30

Hf-site 2.49 1.19

ZrC C-site 1.66 3.67

Zr-site 2.71 1.29

FIG. 4. Charge density difference contours for the C-site of (a) Mo/HfC and

(b) Mo/ZrC interfaces taken along the (010) plane. The dotted line indicates

the location of the interface.
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for the Mo/HfC interface and only slightly reduces d0 for the

Mo/ZrC interface. Further, our analysis of the charge density

and density of states shows that the impurity Re does not

affect the nature and strength of the interface Mo-C bonds,

which agrees with the results of other earlier studies, where

the impurity atoms could not improve the bonding of the

metal/ceramic interfaces.12,47,48

IV. SUMMARY

We have studied the adhesion and the electronic struc-

ture of Mo/HfC and Mo/ZrC interfaces with and without the

presence of Re impurity via first-principles density func-

tional calculations. For clean interfaces, results show that

Mo atoms bind preferentially with C atoms. The work of

FIG. 5. Layer-projected DOS for the C-

site of (a) Mo/HfC and (b) Mo/ZrC inter-

faces. The vertical dotted line indicates

the location of Fermi level.
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adhesion was calculated to be 3.30 J/m2 for Mo/HfC and

3.67 J/m2 for Mo/ZrC for the most optimal C-site configura-

tion. Analysis of the interfacial electronic structure reveals

that both interfaces form Mo-C covalent bonds. Calculations

were also carried out for the interfaces with the presence of

Re impurities. We found that Re alloying at the interface

improves the adhesion, increasing Wad by 17% and 19%,

respectively, for Mo/HfC and Mo/ZrC, but does not notice-

ably affect the interfacial bonding.

1L. E. Toth, Transition Metal Carbides and Nitrides (Academic, New

York, 1971).
2V. P. Zhukov, V. A. Gubanov, O. Jepsen, N. E. Christensen, and O. K.

Anderson, J. Phys. Chem. Solids 49, 841 (1988).
3V. P. Zhukov, V. A. Gubanov, G. G. Mikhailov, and G. P. Shveikin, Sov.

Powder Metall. Met. Ceram 27, 329 (1988).
4H. I. Faraoun, Y. D. Zang, C. Esling, and H. Aourag. J. Appl. Phys. 99,

093508 (2006).
5H. W. Hugosson, O. Eriksson, L. Nordstrom, U. Jansson, L. Fast, A. Delin,

J. M. Wills, and B. Johansson, J. Appl. Phys. 86, 3758 (1999).
6H. W. Hugosson, O. Eriksson, U. Jansson, A. V. Ruban, P. Souvatzis, and

I. A. Abrikosov, Surf. Sci. 557, 243 (2004).
7H. W. Hugosson, O. Eriksson, U. Jansson, and I. A. Abrikosov, Surf. Sci.

585, 101 (2005).
8W. Liu, X. Liu, W. T. Zheng, and Q. Jiang, Surf. Sci. 600, 257 (2006).
9D. I. Bazhanov, I. V. Mutigullin, A. A. Knizhnik, B. V. Potapkin, A. A.

Bagaturyants, L. R. C. Fonseca, and M. W. Stoker, J. Appl. Phys. 107,

083521 (2010).
10M. Mizuno, I. Tanaka, and H. Adachi, Acta. Mater. 46, 1637 (1998).
11L. M. Liu, S. Q. Wang, and H. Q. Ye, Surf. Sci. 550, 46 (2004).
12D. J. Siegel, L. G. Hector, Jr., and J. B. Adams, Surf. Sci. 498, 321 (2002).
13L. M. Liu, S. Q. Wang, and H. Q. Ye, J. Mater. Sci. Technol. 19, 540

(2003). Available at http://www.jmst.org/EN/article/downloadArticleFile.

do?attachType=PDF&id=6834.
14S. Li, R. J. Arsenault, and P. Jena, J. Appl. Phys. 64, 6246 (1988).

15T. Shishidou, J. H. Lee, Y. J. Zhao, A. J. Freeman, and G. B. Olson,

J. Appl. Phys. 93, 6876 (2003).
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