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Abstract 
 Materials in our nature are governed by the two thermodynamic variables namely 
temperature and pressure. While the current material technological developments are highly 
depend on temperature, this research project proposed to develop high pressure techniques for 
electrical and mechanical properties enhancing in materials. This report presents structural 
phase transition in strontium scandiumtrihydride zincoxide irontetraboride galliumarsenide 
and silverindiumdiselenide under extreme conditions. The outputs from this project have been 
published in five high impact factor journals and one has been accepted which have already 
gone over the requirement. Moreover, two manuscripts are also underconsideration by 
journals. Therefore, the total output form this project is expected to be eight publications. 
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 หน้าสรุปโครงการ (Executive Summary) 
---------------------------------------------------------------------------------------------------------------------- 
ช่ือโครงการ (ภาษาไทย)   การพฒันาสมบติัเชิงกลและสมบติัเชิงไฟฟ้าในโลหะอยา่งง่ายและสารก่ึงตวัน า
แบบประกอบโดยสภาวะรุนแรง 

               (ภาษาองักฤษ)    Enhancing the Mechanical and Electrical Properties of Simple Metals 
and Compound Semiconductors using Extreme Conditions 

งานวจิยัช้ินน้ีตอ้งการพฒันาเทคนิคการศึกษาโครงสร้างและสมบติัของวสัดุภายใตส้ภาวะรุนแรงทั้ง
ในเชิงการศึกษาโดยการทดลองและการท านายเชิงทฤษฎีซ่ึงรวมไปถึงการเข้าในการเกิดการเปล่ียนแปลง
โครงสร้างและความมีเสถียรภาพของโครงสร้างต่างๆโดยเฉพาะอยา่งยิ่งคือการใชเ้ทคนิคสภาวะรุนแรงใน
การพฒันาสมบตัเชิงกลและสมบติัเชิงไฟฟ้า นอกจากนั้นแลว้ยงัไดน้ าเคร่ืองมือวจิยัท่ีพฒันาข้ึนทั้งในเชิงการ
ทดลองและทฤษฎีน้ีไปประยุกต์ใช้งานในการวิจยัภายใต้สภาวะรุนแรงในวสัดุท่ีมีการประยุกต์ใช้ใน
อุตสาหกรรมต่างๆเช่น วสัดุพลงังานไดแ้ก่วสัดุท่ีใชเ้ก็บไฮโดรเจนในสภาวะของแขง็ นัน่คือสแกนเดียมไตร
ไฮดรายด์ จากผลการศึกษาวิจยัพบว่าภายใตค้วามดนัสูงวสัดุชนิดน้ีจะเกิดการเปล่ียนแปลงโครงสร้างผลึก
และมีความสามารถในการกกัเก็บไฮโดรเจนไดม้ากข้ึน โดยผูว้ิจยัได้ระบุถึงกลไกของการเกิดคุณสมบติั
ดงักล่าวและมีผลงานวิจยัตีพิมพ์ถึงสองฉบบัโดยหน่ึงในนั้นได้รับการอา้งอิงจากนักวิทยาศาสตร์รางวลั
โนเบล Prof. Roald Hoffmann อีกด้วย นอกจากน้ีแล้วในกลุ่มของสารก่ึงตัวน าแบบประกอบผูว้ิจยัได้
ท าการศึกษาซิลเวอร์อินเดียมไดเซลิไนดซ่ึ์งเป็นการต่อยอดงานวจิยัจากโครงการวจิยัก่อนหนา้น้ีท่ีไดรั้บการ
สนับสนุนจาก สกว. โดยท าการศึกษาถึงรายละเอียดเชิงโครงสร้างและกลไกการเปล่ียนโครงสร้างผลึก
รวมทั้งสมบติัเชิงไฟฟ้าของวสัดุท่ีเปล่ียนแปลงไปโดยผลงานวิจยัน้ีไดรั้บการตอบรับใหตี้พิมพแ์ลว้ดงัแสดง
ในภาคผนวก ส าหรับซิงค์ออกไซด์ผูว้ิจยัได้ศึกษาถึงการเกิดรูปร่างของผลึกระดบันาโนในรูปแบบต่างๆ
ภายใต้เง่ือนไขการสังเคราะห์ท่ีความดันสูงโดยอาศัยฟิสิกส์ทฤษฎีในการอธิบายพลังงานซ่ึงผลท่ีได้
สอดคลอ้งกบัการทดลองและสามารถใชเ้ป็นหลกัการในการออกแบบรูปร่างขณะท าการสังเคราะห์ของผลึก
นาโนซิงคอ์อกไซด์ไดเ้ป็นอยา่งดีและผลงานวิจยัน้ีไดรั้บการตีพิมพเ์ป็นจ านวนสองฉบบัโดยแบ่งออกเป็น
แนวคิดและทฤษฎีในการศึกษารวมทั้งการทดสอบกบัการทดลองหน่ึงฉบบั และผลการวจิยัท่ีเป็นการศึกษา
ต่อยอดเชิงลึกเพื่อเสนอแนะแนวทางการประยุกต์ใช้งานอีกหน่ึงฉบบัโดยได้รับการตีพิมพ์ในวารสาร 
Journal of Applied Physics นอกจากน้ีแล้วผูว้ิจยัยงัได้ศึกษาสมบติัเชิงกลของไอรอนเตตระโบไรด์ภายใต้
ความดนัสูง โดยอาศยัความร่วมมือในการศึกษาดา้นการทดลองกบัผูร่้วมวิจยัชาวต่างประเทศและนิสิตทุน
โครงการปริญญาเอกกาญจนาภิเษก โดยพบวา่ท่ีสภาวะความดนัสูงวสัดุชนิดน้ีจะมีความแข็งสูงมาก (Super 
hard materials) และมีสมบติัโปร่งใสคือแสงสามารถเดินทางผา่นไดใ้กลเ้คียงกบัแกว้ ผลการวิจยัน้ีไดรั้บการ
ตีพิ มพ์ ในวารสาร Proceeding of the National Academy of Science ซ่ึ งมีค่ า  Impact Factor 9.674 และ 
ส าหรับแกลเลียมอาร์เซไนด์ผูว้ิจยัได้ท าการศึกษาสมบติัเชิงกลท่ีความดันสูงมากและท านายกลไกการ



 
 

เปล่ียนแปลงโดยละเอียด ส่วนการศึกษาในวสัดุประเภทโลหะนั้น ผูว้ิจยัไดท้  าการศึกษาสตรอนเทียมโดย
ละเอียดเพื่ออธิบายถึงกลไดก้ารเกิดการเปล่ียนแปลงโครงสร้างผลึก โดยไดเ้น้นไปท่ีความขดัแยง้ระหวา่ง
การท านายทางทฤษฎีและผลการทดลองโดยเฉพาะอย่างยิ่งในโครงสร้างแบบโฮสเกส โดยผลการศึกษา
ดงักล่าวอยูร่ะหวา่งการส่งตีพิมพ ์

ส าหรับระบบการทดลองและการศึกษาวิจัยท่ีได้พัฒนาข้ึนนั้นอาจกล่าวได้ว่าสามารถใช้เป็น
เคร่ืองมือท่ีส าคญัในการศึกษาวสัดุศาสตร์ภายใตส้ภาวะรุนแรงต่อไปไดโ้ดยเฉพาะการสอดประสานกนัของ
การใชผ้ลจากการศึกษาวิจยัโดยเทคนิคการเล้ียวเบนของรังสีเอกซ์มาเป็นจุดเช่ือมต่อกบัการใช้เทคนิคการ
ค านวณเชิงทฤษฎีเพื่อท านายสมบติัและเสถียรภาพของโครงสร้างต่างๆนั้นถือว่าใช้งานได้จริงและเป็น
พื้นฐานในการพฒันาวสัดุให้มีสมบติัทั้งเชิงกลและเชิงไฟฟ้าเพื่อประยุกตใ์ช้งานกบันวตักรรมของวสัดุใน
ปัจจุบนัไดเ้ป็นอยา่งดี 
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บทท่ี 1 บทน า 
การทดลองทางฟิสิกส์เพื่อศึกษาโครงสร้างและสมบติัของวสัดุโดยการเปล่ียนแปลงตวัแปรทางอุณ

หพลศาสตร์อนัได้แก่อุณหภูมิและความดนัเป็นท่ีสนใจของนักวิทยาศาสตร์จากหลายสาขาวิชามาเป็น
เวลานานแล้ว ขณะท่ีการทดลองส่วนใหญ่มุ่งเน้นท่ีการเปล่ียนแปลงอุณหภูมิเป็นตวัแปรส าคญัเน่ืองจาก
เทคโนโลยีในการควบคุมอุณหภูมิน้ีมีการใช้งานอย่างกวา้งขวางอย่างไรก็ตามในระยะสิบปีท่ีผ่านมาการ
ทดลองทางดา้นความดนัมีการพฒันาไปอยา่งรวดเร็วโดยเฉพาะอย่างยิ่งการศึกษาปรากฏการณ์ทางฟิสิกส์
สถานะของแข็งภายใตส้ภาวะความดนัสูงโดยใช้ Diamond Anvil Cell การทดลองโดยการใช้ตวัแปรเป็น
ความดนัน้ีมีขอ้ดีในการศึกษาสมบติัทางฟิสิกส์และในการเกิดการเปล่ียนแปลงโครงสร้างเม่ือเปรียบเทียบ
กบัการใช้อุณหภูมิคือ การเพิ่มความดนันั้นเป็นการลดปริมาตรหรือกล่าวไดว้่าเป็นการน าอะตอมโมเลกุล
ของสารให้เขา้มาใกลก้นัมากข้ึนโดยแรงทางกลศาสตร์เพียงอย่างเดียว ท าให้การเปล่ียนแปลงสถานะหรือ
การสร้างพนัธะเกิดจากการปฏิกิริยาระหว่างอะตอมท่ีได้รับแรงกระท าให้มาอยู่ใกล้กนัมากกว่าท่ีสภาวะ
ความดนัปกติ ในขณะท่ีการเพิ่มอุณหภูมินั้นเป็นการกระตุน้ให้เกิดการเปล่ียนแปลงโครงสร้างโดยทางออ้ม 
กล่าวคือเม่ืออะตอมหรือโมเลกุลมีการสั่นมากข้ึนเน่ืองจากไดรั้บการกระตุน้จากการเพิ่มอุณหภูมิก็จะมีการ
เคล่ือนตวัเข้าใกล้กันและเป็นการเหน่ียวน าให้เกิดการเปล่ียนแปลงโครงสร้าง อย่างไรก็ตามในกรณีน้ี
พลังงานรวมของระบบจะถูกรบกวนอย่างมากจากการสั่นท่ีเพิ่มข้ึนท าให้อาจกล่าวได้ว่าการศึกษาการ
เปล่ียนแปลงโครงสร้างนั้นตวัแปรท่ีมีผลโดยตรงและมีการรบกวนระบบนอ้ยกวา่คือความดนั ภายใตส้ภาวะ
ความดนัสูงผลึกมีการเปล่ียนแปลงสถานะและโครงสร้างซ่ึงมีผลโดยตรงต่อสมบติัทางกายภาพและทางเคมี
ของผลึก การศึกษาโครงสร้างทางผลึกวิทยาของวสัดุภายใตส้ภาวะความดนัและอุณหภูมิสูงซ่ึงรวมเรียกว่า
สภาวะรุนแรง (Extreme Conditions) จึงเป็นกระบวนการส าคญัอนัจะน าไปสู่ความเขา้ใจฟิสิกส์ของวสัดุ
ภายใตส้ภาวะรุนแรง เช่น การเปล่ียนแปลงของโครงสร้างแถบพลงังานและการจดัเรียงตวัของอิเล็กตรอน
ในล าดบัชั้นต่างๆอนัเป็นผลเน่ืองมาจากความดนัและอุณหภูมิ ในปัจจุบนัเม่ือความสนใจของการศึกษาและ
พฒันาวสัดุมีมากข้ึนเพื่อสนองตอบความตอ้งการในการใช้งานประยุกต์ต่างๆ รวมทั้งการสังเคราะห์วสัดุ
ระดบันาโน เหล่าน้ีล้วนตอ้งการความเขา้ใจในสมบติัทางฟิสิกส์ และโครงสร้างของวสัดุท่ีความดนัและ
อุณหภูมิต่างๆ กนั โครงการวิจยัน้ีตอ้งการสร้างรากฐานงานวิจยัทางด้านฟิสิกส์ภายใตส้ภาวะรุนแรงใน
ประเทศไทยโดยมุ่งเน้นท่ีการน าเทคโนโลยีทางด้านน้ีมาศึกษาโครงสร้างของโลหะ ซ่ึงเป็นการน าเอา
เทคโนโลยีในการวิจยัทางดา้นน้ีมาใช้กบัการศึกษาทางดา้นวสัดุศาสตร์ซ่ึงเป็นสาขาท่ีไดรั้บความสนใจสูง
แต่การศึกษาโครงสร้างของวสัดุภายใต้ความดันน้ียงัมีน้อยมากในประเทศไทยเม่ือเทียบกับในระดับ
นานาชาติทั้งท่ีผลการศึกษามีประโยชน์ต่อการพฒันาเทคโนโลยีของวสัดุโดยเฉพาะกบัวสัดุระดบันาโนได้
อยา่งชดัเจน      

โครงการวิจยัน้ีท าการศึกษาเปล่ียนแปลงโครงสร้างของธาตุโลหะและวสัดุพื้นฐาน ซ่ึงเป็นงานวิจยั
ต่อเน่ืองจากงานวิจยัของหวัหนา้โครงการซ่ึงมีผลงานตีพิมพใ์นระดบันานาชาติแลว้อยา่งมากมายโดยเฉพาะ
อย่างยิ่งคือการระบุโครงสร้างของ Sr ภายใต้ความดันสูงนั้นจ านวนสามโครงสร้างจากทั้ งหมดท่ีมีการ



 
 

รายงานห้าโครงสร้างเป็นผลงานวจิยัท่ีหวัหนา้โครงการ [1-3] ซ่ึงในจ านวนน้ีเป็นวารสารท่ีมี Impact Factor 
3.475 ถึงสองบทความดว้ยกนั นอกจากนั้นแลว้ยงัไดมี้การขยายการศึกษาไปสู่สารก่ึงตวัน า GaAs ซ่ึงเป็น
วสัดุตน้แบบท่ีน าไปพฒันาเซลแสงอาทิตยแ์ลว้พบวา่เป็นเซลแสงอาทิตยท่ี์มีช่วงกวา้งของการตอบสนองต่อ
ความยาวคล่ืนแสงในช่วงต่างๆมากท่ีสุด [4] และมีผลงานตีพิมพ์ไปแลว้ถึงสองบทความ [5-6] ส าหรับใน
ส่วนของการใช้ทฤษฎีและการค านวณเพื่อท านายสมบติัทางฟิสิกส์ของวสัดุนั้นนอกเหนือจากการอธิบาย
การเปล่ียนแปลงโครงสร้างท่ีสังเกตไดจ้ากการทดลองแลว้โครงการน้ียงัตอ้งการขยายขอบเขตการวจิยัไปสู่
การท านายสมบติัของธาตุโลหะหมู่ IA ในสถานะของเหลวภายใตค้วามดนัสูงอีกดว้ย ผลท่ีไดจ้ากการวจิยัน้ี
สามารถน าไปบูรณาการกบัศาสตร์อ่ืนๆได้อย่างกวา้งขวางเน่ืองจากเคร่ืองมือท่ีพฒันาน้ีจะเป็นเคร่ืองมือ
ส าคญัในการศึกษาและสังเคราะห์วสัดุอ่ืนๆภายใตค้วามดนั เช่น โลหะ และสารก่ึงตวัน าท่ีจะไดน้ าไปพฒันา
เป็นอุปกรณ์ต่างๆต่อไป หรือแมแ้ต่น าไปพฒันายาให้มีโครงสร้างทางเคมีท่ีแตกต่างออกไปเพื่อปรับสภาพ
การออกฤทธ์ิในร่างกายมนุษยใ์ห้เหมาะสมซ่ึงเป็นเทคนิคใหม่ท่ีไดรั้บความสนใจสูงและเร่ิมมีการท าวิจยั
โดยใชเ้ทคนิคน้ีแลว้กบัการพฒันายาบางชนิดในต่างประเทศ [7] 

Diamond Anvil Cell เป็นอุปกรณ์ท่ีใชส้ร้างสภาวะความดนัสูงส าหรับการทดลองในหอ้งปฏิบติัการ
ท่ีไดรั้บความนิยมมากท่ีสุดในงานวิจยัทางดา้นความดนัเน่ืองจากเป็นอุปกรณ์ท่ีมีขนาดเล็ก มีความทนทาน
สูงและมีอายุการใช้งานยาวนานและสามารถน าไปประยุกต์ใช้กบัการทดลองวดัค่าทางฟิสิกส์ได้หลาย
รูปแบบ[8] ส าหรับในประเทศไทยการทดลองท่ีเก่ียวข้องกับการเปล่ียนแปลงสถานะและโครงสร้าง
เน่ืองมาจากความดนัยงัมีนอ้ยมากและยงัไม่มีงานวิจยัท่ีมีการตีพิมพใ์นระดบันานาชาติ การน าเอาเทคโนโลยี
การทดลองทางดา้นน้ีมาใชใ้นประเทศจึงมีความจ าเป็นอยา่งยิ่งในการพฒันางานวิจยัทางดา้นน้ีให้ทดัเทียม
กบันานาชาติ ในระยะเวลาสิบปีท่ีผา่นมาน้ีเทคโนโลยีทางดา้นน้ีในระดบันานาชาติไดมี้การพฒันาไปอยา่ง
มากโดยเฉพาะอย่างยิ่งการศึกษาปรากฏการณ์ทางฟิสิกส์สถานะของแข็งภายใต้สภาวะความดันสูง [9] 
เน่ืองจากการเขา้ใจในโครงสร้างผลึกของวสัดุเป็นพื้นฐานท่ีส าคญัในการศึกษาสมบติัของวสัดุหรือน าไปสู่
การท านายสมบติัในกรณีท่ีการวดัค่าทางการทดลองไม่สามารถกระท าได ้การศึกษาโครงสร้างผลึกภายใต้
สภาวะความดันสูงจึงเป็นส่วนส าคญัส าหรับการวิจยัวสัดุท่ีอยู่ภายใต้ความดนั ในช่วงเวลาไม่นานมาน้ี
การศึกษาโครงสร้างของธาตุโลหะและสารก่ึงตวัน าภายใตส้ภาวะความดนัสูงได้รับการสนใจอย่างมาก
เน่ืองจากธาตุหลายชนิดมีการเปล่ียนทั้งโครงสร้างและสมบติัต่างๆ ซิลิกอน(Si)เป็นธาตุหน่ึงท่ีไดรั้บความ
สนใจอยา่งมากจากการศึกษาโครงสร้างภายใตค้วามดนัสูงโดยมีรายงานการวิจยัพบวา่ซิลิกอนมีโครงสร้าง
ต่างๆ ท่ีความดนัสูงถึงหกโครงสร้างในช่วงความดนัสูงถึง 50 GPa และมีการคน้พบวา่โครงสร้างสถานะท่ี
สองท่ีความดนั 12 GPa ซ่ึงเป็นโครงสร้างแบบเตตระโกนอลนั้นมีสมบติัเป็นโลหะ[10,11] ปรากฏการน้ี
สามารถอธิบายไดจ้ากการท่ีความดนัมีผลท าให้อะตอมเคล่ือนตวัเขา้มาอยู่ใกลก้นัมากข้ึนและมีการจดัเรียง
ตวัของล าดบัชั้นของอิเล็กตรอนเปล่ียนไปซ่ึงนอกจากมีผลต่อการเปล่ียนแปลงโครงสร้างของผลึกแลว้ยงัมี
ผลโดยตรงต่อการเปล่ียนแปลงสมบติัการน าไฟฟ้าดว้ย ส าหรับการเปล่ียนแปลงสมบติัภายใตค้วามดนัสูงน้ี 
ไฮโดรเจน (H) ซ่ึงมีการท านายว่าจะมีสมบติัเป็นโลหะท่ีความดนัสูงก็ไดรั้บความสนใจอยา่งกวา้งขวางใน



 
 

ทางการทดลอง[12]โดยท่ีถา้ไฮโดรเจนกลายเป็นธาตุมีสมบติัเป็นโลหะจริงตามท่ีไดรั้บการท านายก็จะเป็น
โลหะท่ีมีน ้าหนกัเบามากและมีความเป็นไปไดสู้งท่ีจะน าวสัดุเหล่าน้ีไปใชใ้นเชิงอุตสาหกรรม 

ส าหรับงานวจิยัศึกษาโครงสร้างผลึกภายใตส้ภาวะความดนัสูงของธาตุโลหะหมู่ IA และ IIA ไดรั้บ
ความสนใจอยา่งกวา้งขวางจากทั้งนกัทดลองและนกัทฤษฏีเน่ืองจากว่าภายใตค้วามดนัสูงโลหะเหล่าน้ีจะ
เกิดการเปล่ียนแปลงล าดบัชั้นของอิเล็กตรอน กล่าวคือจากเดิมแบบท่ีมีลกัษณะ s ไปเป็นแบบท่ีมีลกัษณะ d 
[13-15] ซ่ึงเป็นผลให้เกิดการเปล่ียนแปลงรูปแบบของพนัธะในโครงผลึกจากเดิมท่ีเป็นแบบไม่มีทิศทางมา
เป็นแบบมีทิศทาง ส่งผลใหจ้ากเดิมท่ีโครงสร้างผลึกเป็นแบบชิดกนัมากท่ีสุด (close pack) มาเป็นโครงสร้าง
แบบท่ีอะตอมมิไดมี้การจดัเรียงตวัแบบอยู่ใกลก้นัมากท่ีสุดปรากฏการณ์น้ีท าให้ธาตุโลหะเหล่าน้ีเกิดการ
เปล่ียนแปลงโครงสร้างอย่างมากมายภายใตค้วามดนัสูง อย่างไรก็ตามโครงสร้างทางผลึกวิทยาของธาตุ
เหล่าน้ีภายใตค้วามดนัสูงมีความซบัซ้อนมากและส่วนใหญ่ก็ไดรั้บการระบุโครงสร้างท่ีชดัเจนเม่ือไม่นาน
มาน้ี  ยกตัวอย่างเช่น  Li-III [16], Rb-IV and Rb-VI[17], Cs-V[18], Sr-III[2], Sr-IV [1], Sr-V[3] and Ba-
IV[19] ส าหรับโครงสร้างท่ีมีความแตกต่างจากกรณีทัว่ไปคือในโครงสร้างของ  Sr-V และ  Ba-IV กล่าวคือ 
จากการศึกษาโครงสร้างพบวา่อะตอมของธาตุเหล่าน้ีมีการแยกตวัออกเป็นสองประเภทหรือมีการจดัเรียงตวั
ของอิเล็กตรอนแตกต่างกนัแลว้มีโครงสร้างแบบ Incommensurate ซ่ึงมีลกัษณะคลา้ยกบัโครงสร้างของซี
โอไลทแ์ละไดรั้บความสนใจอยา่งมากมายเน่ืองจากเป็นคร้ังแรกท่ีมีการคน้พบวา่ภายใตค้วามดนัสูงอะตอม
ของธาตุชนิดเดียวกนัสามารถเปล่ียนแปลงไปเป็นอะตอมท่ีมีการจดัเรียงตวัของล าดบัชั้นของอิเล็กตรอน
ต่างกนัและมีโครงสร้างของผลึกคลา้ยกบัโครงสร้างของสารประกอบท่ีมีส่วนประกอบของอะตอมมากกวา่
หน่ึงชนิดได ้

ส าหรับงานวิจัยทางด้านการแพทย์และเภสัชศาสตร์นั้ นมีการใช้ Diamond Anvil Cell ในการ
เปล่ียนแปลงโครงสร้างของยา เช่นการปลูกผลึกของยาพาราเซตตามอลท่ีภายใตค้วามดนัสูงจากสารละลาย
พาราเซลตามอล[20] พบว่ามีโครงสร้างคล้ายกับโครงสร้างท่ีอุณหภูมิต ่า [7] รวมทั้ งยงัเสนอแนวทาง
สังเคราะห์สารท่ีมีโครงสร้างก่ึงเสถียรท่ีสภาวะปกติ ภายใต้ความดันอีกด้วย สาเหตุหลักของการ
เปล่ียนแปลงโครงสร้างของสารเหล่าน้ีเกิดจากปัจจยัหลกัประการหน่ึงคือการท่ีล าดบัชั้นของอิเล็กตรอนของ
อะตอมเกิดการเปล่ียนแปลง การเขา้ใจกลไกและระบบการเปล่ียนแปลงโครงสร้างภายใตค้วามดนัสูงน้ีเป็น
ส่วนส าคญัในการสังเคราะห์วสัดุท่ีมีสมบติัเฉพาะ และมีส่วนในการผลกัดนัการศึกษาทางทฤษฏีเก่ียวกบั
การเปล่ียนแปลงโครงสร้าง ดังนั้ นการเสริมสร้างงานวิจัยทางด้านน้ีจึงเป็นส่วนส าคัญในการพัฒนา
เทคโนโลยีทางดา้นวสัดุศาสตร์ โดยเฉพาะอย่างยิ่งในส่วนของโลหะและสารก่ึงตวัน า หรือแมแ้ต่ในทาง
เภสัชศาสตร์และการแพทย ์

 
 
 



 
 

บทท่ี 2 ทฤษฎีพื้นฐาน 
ในทางกลศาสตร์ควอนตมั สมการชโรดิงเจอร์ ประสบความส าเร็จในการอธิบายอนุภาคเด่ียวใน

ศกัยต่์างๆ ส าหรับอนุภาคท่ีมีการเปล่ียนแปลงตามเวลาจะถูกอธิบายดว้ยสมการชโรดิงเจอร์ท่ีข้ึนกบัเวลา ซ่ึง
ผลเฉลยมกัจะถูกใชใ้นการวเิคราะห์หาระดบัพลงังานและคุณสมบติัอ่ืนๆของอิเล็กตรอนเด่ียว อยา่งไรก็ตาม 
วธีิการน้ีไม่เหมาะส าหรับระบบท่ีประกอบดว้ยจ านวนอิเล็กตรอนมากๆ หรือท่ีเรียกวา่ ระบบหลายอนุภาค 
กลศาสตร์ควอนตมัส าหรับระบบนิวเคลียสและอิเล็กตรอนท่ีมีอนัตรกิริยาต่อกนั สามารถแกปั้ญหาโดยใช้
สมการชโรดิงเจอร์หลายอนุภาค 

Ĥ E        2.1 
โดย Ĥ  คือ แฮมิลโทเนียนของระบบสามารถเขียนในรูปของตวัด าเนินการ 
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เม่ือ  M และ m  คือ มวลของนิวเคลียสและมวลของอิเล็กตรอน ตามล าดบั R  และ r  คือ 
ต าแหน่งของนิวเคลียสและต าแหน่งของอิเล็กตรอน ตามล าดบั พจน์ทางขวามือในสมการ 2.2 ประกอบดว้ย
พลงังานจลน์ของอิเล็กตรอน พลงังานศกัยร์ะหวา่งอิเล็กตรอนกบันิวเคลียส พลงังานศกัยร์ะหวา่งอิเล็กตรอน
กบัอิเล็กตรอน พลงังานจลน์ของนิวเคลียส และพลงังานศกัยร์ะหวา่งนิวเคลียสกบันิวเคลียส ตามล าดบั แต่
การแกปั้ญหาของสมการน้ีเป็นไปไดย้าก เน่ืองจากถา้ระบบประกอบดว้ยอนุภาค N ตวั จะท าใหฟั้งกช์นัคล่ืน
มีระดบัขั้นความเสรีถึง 3N จึงมีการเสนอแนวคิดวา่นิวเคลียสเคล่ือนท่ีชา้มากเม่ือเทียบกบัอิเล็กตรอน ดงันั้น 
  จึงข้ึนอยูก่บัการเคล่ือนท่ีของอิเล็กตรอนเท่านั้น เรียกการประมาณน้ีวา่ การประมาณของบอร์น-ออพเปน
ไฮเมอร์ (Born-Oppenheimer approximation) [21] จากการประมาณของบอร์น-ออพเปนไฮเมอร์ ฟังกช์นั
คล่ืนสามารถเขียนอยูใ่นรูปของผลคูณระหวา่งฟังกช์นัคล่ืนของอิเล็กตรอนกบัฟังกช์นัคล่ืนของนิวเคลียส ท า
ใหพ้จน์ของพลงังานระหวา่งนิวเคลียสกบันิวเคลียสเป็นค่าคงท่ี และใหค้วามส าคญัในส่วนของอิเล็กตรอน 
ดงันั้น แฮมิลโทเนียนของระบบอิเล็กตรอนท่ีนิวเคลียสอยูน่ิ่งสามารถเขียนไดเ้ป็น 
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ซ่ึงแฮมิลโทเนียนน้ียงัไม่สามารถแกปั้ญหาไดโ้ดยตรงเน่ืองจากความซบัซอ้นของฟังก์ชนัคล่ืนใน
ระบบหลายอนุภาค การประมาณฟังกช์นัคล่ืนของระบบหลายอนุภาคจึงเร่ิมมีการคิดคน้โดยทฤษฎีของฮาร์ท
รี (Hartree’s theory) [22] ซ่ึงลดรูปฟังกช์นัคล่ืนของระบบหลายอนุภาคท่ีซบัซอ้นใหก้ลายมาเป็นผลคูณของ
ฟังกช์นัคล่ืนของอิเล็กตรอนเด่ียว แต่ทฤษฎีฮาร์ทรีไม่สามารถอธิบายสมบติัปฏิสมมาตรของฟังกช์นัคล่ืน
ของอิเล็กตรอนได ้ ต่อมาฮาร์ทรีและฟอกคไ์ดเ้สนอฟังกช์นัคล่ืนของระบบหลายอนุภาคใหอ้ยูใ่นรูปของ
Slater determinant ของฟังกช์นัคล่ืนของอิเล็กตรอนเด่ียวเพื่อแกปั้ญหาสมบติัปฏิสมมาตรของอิเล็กตรอน 
สามารถเขียนไดใ้นรูปเมทริกซ์ไดเ้ป็น 
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   2.4 
ซ่ึงทฤษฎีของฮาร์ทรีฟอกคส์ามารถอธิบายระบบเล็กๆท่ีมีสมบติัปฏิสมมาตรของฟังกช์นัคล่ืนและ

อนัตรกิริยาแลกเปล่ียน แต่ยงัไม่รวมผลของสหสัมพนัธ์ ระเบียบวธีิของฮาร์ทรีฟอกคจึ์งไม่เหมาะท่ีจะใช้
แกปั้ญหาระบบท่ีมีจ านวนอิเล็กตรอนมากๆ เน่ืองจากใชท้รัพยากรในการค านวณมาก ดงันั้น ทฤษฎี
ฟังกช์นันลัความหนาแน่น (Density Functional Theory) จึงมีความเหมาะสมมากกวา่ท่ีจะใชแ้กปั้ญหาระบบ
หลายอนุภาคในของแขง็เน่ืองจากทฤษฎีฟังกช์นันลัความหนาแน่นประกอบดว้ย พลงังานแลกเปล่ียน-
สหสัมพนัธ์ ท่ีมีความใกลเ้คียงกบัระบบจริง 

ฟังกช์นันลัความหนาแน่นเป็นหน่ึงในเทคนิคท่ีไดรั้บความนิยมและประสบความส าเร็จในการ
แกปั้ญหาระบบหลายอนุภาค ซ่ึงทฤษฎีฟังกช์นันลัความหนาแน่นเป็นระเบียบวธีิท่ีใชก้ฎพื้นฐานทางฟิสิกส์
แต่มีการประมาณค่าในส่วนของพลงังานแลกเปล่ียน-สหสัมพนัธ์ โดยฟังกช์นันลัความหนาแน่นเร่ิมจาก
ทฤษฎีบทโฮเฮนเบิร์ก-โคห์น [23] 

 
ทฤษฎบีทโฮเฮนเบิร์ก-โคห์น (Hohenberg-Kohn Theorem) 
ทฤษฎีบทโฮเฮนเบิร์ก-โคห์นส าหรับระบบท่ีมีสถานะพื้น มีทั้งหมด 2 ขอ้ คือ 

1. ส าหรับระบบท่ีมีอนุภาคท่ีมีแรงกระท าต่อกนั อยูภ่ายใตศ้กัยภ์ายนอก ( )extV r พลงังานของ

ระบบท่ีสถานะพื้นจะเป็นฟังกช์นันลัแบบหน่ึงต่อหน่ึงของความหนาแน่นอิเล็กตรอน 0( )n r  
 E E n r        2.5 

2. ค่าความหนาแน่นของอิเล็กตรอนท่ีแทจ้ริงของระบบเกิดจากค่าพลงังานท่ีต ่าท่ีสุดของ
ระบบ 

   0 0E E n r E n r    
      2.6 

ท าใหส้ามารถใชค้วามหนาแน่นของอิเล็กตรอนแทนฟังก์ชนัคล่ืนในการแกปั้ญหาสมการชโรดิง
เจอร์ได ้
 

สมการโคห์น-ชาม (Kohn-Sham equations) 
จากทฤษฎีบทโฮเฮนเบิร์ก-โคห์น โคห์น-ชาม [24] เขียนพลงังานรวมของระบบในรูปฟังกช์นันลัได้

ดงัน้ี 
       s XCE n T n U n E n     2.7 



 
 

โดย  sT  คือ พลงังานจลน์ของอิเล็กตรอน  
U  คือ พลงังานศกัยท่ี์ประกอบดว้ยอนัตรกิริยาระหวา่งอิเล็กตรอนกบัอิเล็กตรอน หรือ 

พลงังานฮาร์ทรี และพลงังานศกัยภ์ายนอกท่ีมาจากศกัยคู์ลอมบข์องนิวเคลียส  
XCE  คือ พลงังานแลกเปล่ียน-สหสัมพนัธ์ท่ีเกิดจากอนัตรกิริยาของอิเล็กตรอน 

ส าหรับพจน์พลงังานจลน์และพลงังานศกัยข์องอิเล็กตรอนเป็นพจน์ท่ีสามารถเขียนไดใ้นรูปแบบ
เชิงวเิคราะห์ ส่วนผลทุกอยา่งท่ีนอกเหนือจากนั้นจะรวมอยูใ่นพจน์พลงังานแลกเปล่ียน-สหสัมพนัธ์ ซ่ึงไม่
สามารถหาค่าแม่นตรงไดจึ้งมีการเสนอการประมาณค่าพลงังานแลกเปล่ียน-สหสัมพนัธ์ต่างๆ ซ่ึงจะกล่าวใน
ภายหลงั หลงัจากนั้นโคห์นและชามไดห้าค่าต ่าสุดของฟังกช์นันลัของสมการท่ี 2.7 จะไดส้มการท่ีมีลกัษณะ
คลา้ยกบัชโรดิงเจอร์ เรียก สมการโคห์น-ชาม เขียนไดด้งัน้ี 

     
2

2

2 eff i i iV r r r
m

  
 
    
    2.8 

ซ่ึงเป็นการแกปั้ญหาระบบอิเล็กตรอนเด่ียวท่ีอยูภ่ายใตศ้กัยย์งัผล (Effective potential)  effV r

เท่านั้น โดยพจน์ศกัยย์งัผลเขียนอยูใ่นรูป 

       eff ext H XCV r V r V r V r     2.9 

 โดย   extV r  คือ ศกัยภ์ายนอกท่ีมาจากศกัยคู์ลอมบข์องนิวเคลียส 

 HV r  คือ ศกัยท่ี์เกิดจากอนัตรกิริยาระหวา่งอิเล็กตรอนกบัอิเล็กตรอนหรือศกัยฮ์าร์ทรี  

 XCV r  คือ ศกัยท่ี์เกิดจากการแลกเปล่ียน-สหสัมพนัธ์ 
เม่ือพิจารณาสมการโคห์น-ชาม จะพบวา่ศกัยย์งัผลข้ึนอยูก่บัความหนาแน่นของอิเล็กตรอน ซ่ึง

ความหนาแน่นของอิเล็กตรอนทราบไดจ้ากฟังกช์นัคล่ืน และฟังกช์นัคล่ืนค านวณจากสมการโคห์น-ชามท่ี
ตอ้งทราบค่าศกัยย์งัผลก่อน ดงันั้นจึงใชว้ธีิการเซลฟ์คอนซิสแตนฟิลด์ (self-consistent field) ในการ
แกปั้ญหาสมการโคห์น-ชาม ส าหรับระบบของแขง็ท่ีมีลกัษณะเป็นคาบ จะใชท้ฤษฎีบทของบลอค 
(Bloch’stheorem) มาพิจารณาซ่ึงฟังกช์นัคล่ืนของอิเล็กตรอนจะอยูใ่นรูปของผลคูณของคล่ืนระนาบ ดงั
สมการ 

    ik r
k kr u r e     2.10 

โดย k  คือ เวกเตอร์คล่ืน (wave vector) ซ่ึงภายใตเ้ง่ือนไขของทฤษฎีบทของบลอค ค่าเจาะจงและ
ฟังกช์นัคล่ืน ตอ้งเป็นไปตามสมการ 

   E k E k G     2.11 



 
 

โดย G  คือ เวกเตอร์ของโครงผลึกส่วนกลบั (Reciprocal lattice vector) และค่าG ท่ีมากท่ีสุด
สัมพนัธ์กบัพลงังานคทัออฟฟ์ (cut off energy) 
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2cut
GE
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
    2.12 

และฟังกช์ัน่คล่ืนท่ีมีลกัษณะเป็นคาบถูกใหนิ้ยามเป็นผลรวมของเซตฐานคล่ืนระนาบ จึงเขียน
ฟังกช์ัน่คล่ืนไดใ้นลกัษณะ 
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   2.13 

โดย  jc k  คือ ค่าสัมประสิทธ์ิของฐานนั้นๆ ซ่ึงค่าเร่ิมตน้ของค่า  jc k  จะสุ่มตวัเลขเพื่อน ามา
ค านวณหาค่าความหนาแน่นอิเล็กตรอนจากสมการ 
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   2.14 

เพื่อน าไปสร้างศกัยย์งัผลในสมการ 2.9 จากนั้นจึงแกปั้ญหาสมการโคห์น-ชามในสมการ 2.8 โดย

ใชเ้มทริกซ์ ซ่ึงจะไดค้่าเจาะจงออกมาและเซตค าตอบของ  jc  ใหม่ จึงน าไปค านวณหาค่าความหนาแน่น
ของอิเล็กตรอนใหม่ในสมการ 2.14 แลว้เปรียบเทียบความหนาแน่นของอิเล็กตรอนใหม่กบัความหนาแน่น
ของอิเล็กตรอนเก่า เม่ือความหนาแน่นของอิเล็กตรอนมีค่าไม่ต่างจากเดิม จะหยดุกระบวนการ และความ
หนาแน่นของอิเล็กตรอนนั้นจะเป็นค่าความหนาแน่นของอิเล็กตรอนท่ีสถานะพื้น หลงัจากนั้นจะใชค้วาม
หนาแน่นของอิเล็กตรอนน้ีไปค านวณหาพลงังานรวมของระบบท่ีสถานะพื้นในสมการ 2.7 แต่ถา้
เปรียบเทียบความหนาแน่นของอิเล็กตรอนแลว้พบวา่ค่าทั้งสองต่างกนั จะน าค่าความหนาแน่นของ
อิเล็กตรอนไปสร้างศกัยย์งัผลและเขา้สู่กระบวนการท าซ ้ าต่อไปจนกวา่ค่าความหนาแน่นของอิเล็กตรอนมี
ค่าไม่ต่างจากค่าความหนาแน่นของอิเล็กตรอนในรอบก่อน สามารถแสดงเป็นแผนภาพไดด้งัภาพท่ี 2.4 

 



 
 

 
ภาพท่ี 2.4 แผนภาพแสดงกระบวนการวธีิเซลฟ์คอนซิสแตนฟิลด์ 

 
การประมาณค่าศักย์เทยีม 
เน่ืองจากอิเล็กตรอนวงนอก (valence electron) มกัส่งผลต่อการเกิดปฏิกิริยาเคมีและสมบติัทาง

ฟิสิกส์มากกวา่อิเล็กตรอนแกน (core electron) จึงมีการเสนอศกัยเ์ทียมมาแทนศกัยย์งัผล เพื่อลดจ านวนคล่ืน
ระนาบท่ีตอ้งใช ้ โดยลกัษณะของศกัยเ์ทียมแสดงไดด้งัภาพท่ี 2.5 โดยศกัยเ์ทียมจะมีลกัษณะฟังกช์นัคล่ืน
หลงัจากระยะอิเล็กตรอนแกนเหมือนกบัฟังกช์นัคล่ืนจริง และความหนาแน่นของอิเล็กตรอนของศกัยเ์ทียม
ท่ีระยะก่อนระยะอิเล็กตรอนแกนจะเท่ากบัความหนาแน่นของอิเล็กตรอนจริง เม่ือน ามาพิจารณาในสมการ 
2.13 จะเห็นวา่ ลกัษณะฟังกช์นัคล่ืนของศกัยเ์ทียมเป็นผลรวมของคล่ืนระนาบซ่ึงใชจ้  านวนคล่ืนระนาบนอ้ย
กวา่ฟังกช์นัคล่ืนจริง 

เดาค่าความหนาแน่นอิเลก็ตรอน 

   
2

i
i

n r r  

สร้างศกัยย์งัผล 

       eff ext H XCV r V r V r V r    

แกปั้ญหาสมการโคห์น-ชาม 

     
2

2

2 eff i i iV r r r
m

  
 
    
 

 

ค  านวณค่าความหนาแน่นอิเลก็ตรอนใหม่  n r  

   ?n r n r 

 

ค านวณพลงังานรวม 

ใช่ 

ไม่ 



 
 

 

 
ภาพท่ี 2.5 เส้นทึบแสดงฟังกช์นัคล่ืนของอิเล็กตรอนทุกตวัและศกัยท่ี์เกิดจากนิวเคลียสกบั

อิเล็กตรอน เส้นประแสดงฟังกช์นัคล่ืนเทียมและศกัยเ์ทียมโดย cr คือ ระยะของอิเล็กตรอนแกน (core 
electron) [25] 

 
โดยทัว่ไป ศกัยเ์ทียม จะเขียนความหนาแน่นของอิเล็กตรอนวงนอกดงัสมการ 

     
2

n ij n j i n
n ij

n r r Q r    
 

  
 

 
 2.15 

ซ่ึง i  คือ ฟังกช์นัหลกัท่ีข้ึนอยูก่บัต าแหน่งของนิวเคลียส และ  ijQ r  คือ ฟังกช์นัเสริมหาไดจ้าก 

         * *
ij i i i iQ r r r r r       2.16 

โดย i  คือ ฟังกช์นัคล่ืนของอิเล็กตรอนทั้งหมด และ i  คือ ฟังกช์นัคล่ืนเทียม ในงานวิจยัช้ินน้ีได้
พิจารณาความแตกต่างในการเลือกใชศ้กัยเ์ทียมแบบอลัตราซอฟท ์ (ultrasoft psuedopotential) ซ่ึงจะไม่

พิจารณาเง่ือนไข   0ijQ r   และแบบนอร์ม-คอนเซอเวทีฟ (norm-conservative psuedopotential) ท่ี

พิจารณาเง่ือนไข   0ijQ r   เขา้ไปดว้ย 
 
การประมาณค่าพลงังานแลกเปลีย่น-สหสัมพนัธ์ 
ในส่วนของพลงังานแลกเปล่ียน-สหสัมพนัธ์เป็นพจน์ท่ีไม่สามารถหาค่าแม่นตรงได ้ ในงานวจิยัน้ี

ไดเ้ลือกวธีิการประมาณแบบความหนาแน่นเฉพาะท่ี (Local density Approximation) [24] และแบบผลต่าง
ทัว่ไป (Generalized Gradient Approximation) [26] ส าหรับการประมาณแบบความหนาแน่นเฉพาะท่ี 
(Local density Approximation) โดยสมมุติพลงังานแลกเปล่ียน-สหสัมพนัธ์ต่ออิเล็กตรอนท่ีต าแหน่ง r  มี



 
 

ค่าเท่ากบัพลงังานแลกเปล่ียน-สหสัมพนัธ์ต่ออิเล็กตรอนท่ีทราบค่าแลว้ในอิเล็กตรอนแก๊ส สามารถเขียนใน
รูปทัว่ไปคือ 

    3 ( )LDA
XC XCE n r d rn r n r  

     2.17 
และ          

 
 

     
 

XCXC n r n rE n r

n r n r





  
  

   2.18 
กบั      

    homXC on r n r   
       2.19 

โดย  homo n r  
   คือ พจน์ของพลงังานแลกเปล่ียนสหสัมพนัธ์ต่ออนุภาคของอิเล็กตรอนแก๊สท่ีมี

ความหนาแน่นสม ่าเสมอ ซ่ึงมีการคิดคน้อธิบาย   XC n r
โดยใชร้ะเบียบวธีิท่ีต่างกนัออกไป ในงานวจิยั

น้ีเลือกฟังกช์นันลัชนิด CA-PZ (Ceperley, Alder - Perdew and Zunger) [27] และส าหรับพลงังาน
แลกเปล่ียน-สหสัมพนัธ์ต่ออิเล็กตรอนของการประมาณแบบผลต่างทัว่ไป (Generalized Gradient 
Approximation) ซ่ึงสามารถเขียนในรูปทัว่ไปคือ 

      3 ( ) ,GGA
XC XCE n r d rn r n r n r   

        2.20 
เป็นการพฒันามาจากการประมาณแบบความหนาแน่นเฉพาะท่ี (LDA) โดยการเพิ่มพจน์ของ

อนุพนัธ์ของความหนาแน่นอิเล็กตรอน  n r  โดยเลือกฟังกช์นันลัชนิด PBE (Perdew, Burke, and 
Ernzerhof) [28] 

 
พลงังานคัทออฟฟ์และ K-point  

จ านวนของเซตฐาน ( )jG ถูกนิยามโดยพลงังานคทัออฟฟ์ ซ่ึงถา้จ านวนของเซตฐาน ( )jG มี
มากมายไม่ส้ินสุดจะท าใหไ้ดผ้ลเฉลยจากสมการโคห์น-ชามท่ีถูกตอ้งแม่นย  า แต่ในทางปฏิบติัไม่สามารถท า
ไดเ้น่ืองจากขอบเขตของการค านวณ ดงันั้นจึงตอ้งประมาณค่าพลงังานคทัออฟฟ์ท่ีเหมาะสม 

จ านวนของ k-point เป็นสัดส่วนกบัปริมาตรของเซลลพ์ื้นฐาน (primitive cell) ในของแขง็ จ านวน
ของโคห์น-ชามออร์บิทลั (Kohn-Sham orbital) ข้ึนอยูก่บัขนาดของการเลือกใชจ้  านวน k-point ส าหรับ

ระเบียบวธีิของมองฮอสท์-แพค็ (Monkhorst-pack method) [29] สามารถเขียนฟังกช์นั  f r  ตลอดทั้ง
เซลลห์น่วยพื้นฐานของโครงผลึกส่วนกลบั (first Brillouin zone) ไดด้งัน้ี 

     38 j j
jBZ

Vf r F k dk w F k


 
  2.21 



 
 

เม่ือ   F k  คือฟูเรียร์ทรานสฟอร์มของ  f r   
   V  คือ ปริมาตรของเซลล์ 

 jw  คือ ปัจจยัถ่วง 

สามารถเขียนกระจาย k-point อยา่งสม ่าเสมอในพื้นท่ีไดเ้ป็น 1 2 31 2 3j j j jk x b x b x b    โดย ib  
คือเวกเตอร์ในปริภูมิส่วนกลบั (reciprocal space) การเลือกใชจ้  านวน k-point ท่ีมากมายไม่มีท่ีส้ินสุดจะท า
ใหไ้ดผ้ลเฉลยท่ีถูกตอ้งแม่นย  า ซ่ึงในทางปฏิบติัไม่สามารถท าได ้จึงตอ้งเลือกใชจ้  านวน k-point ท่ีเหมาะสม
ในการค านวณ 

 
สมการสถานะ (Equation of state) 
จากการแกปั้ญหาสมการโคห์น-ชามจนไดผ้ลเฉลยเพื่อน าไปหาค่าพลงังานรวมของระบบท่ีปริมาตร

ต่างๆ โดยพลงังานรวมสามารถเขียนอยูใ่นรูปของปริมาตร เรียกวา่ สมการสถานะ ซ่ึงสมการสถานะท่ีนิยม
ใชใ้นการศึกษาการเปล่ียนแปลงโครงสร้างภายใตค้วามดนัสูงอุณหภูมิคงท่ี คือ สมการสถานะของเบริช-
เมอร์นาแกน (Birch-Murnaghan Equation of state) [30] โดยเร่ิมจากเมอร์นาแกนคิดคน้สมการสถานะของ
เมอร์นาแกน (Murnaghan Equation of state) ดงัแสดงในสมการ 

 
 00 0 0

0 ' ' '
0 0 0

/
1

1 1
V VB V B VE V E

B B B
 

    
     2.22 

โดย  0E  คือ พลงังานรวมท่ีความดนัเป็นศูนย ์

 0V  คือ ปริมาตรท่ีความดนัเป็นศูนย ์

 0B  คือ ค่ามอดุลสัเชิงปริมาตรท่ีความดนัเป็นศูนย ์

 
'
0B  คือ อนุพนัธ์ของมอดุลสัเชิงปริมาตรเทียบกบัความดนั ท่ีความดนัเป็นศูนย ์

หลงัจากนั้นมีการพฒันาสมการสถานะของเมอร์นาแกนโดยเบริชและเมอร์นาแกน ดงัน้ี 

 

3 22/3 2/3 2/3
'0 0 0 0 0

0 0
9 1 1 6 4

16
B V V V VE V E B

V V V

            
                

                 2.23 
เรียกสมการน้ีวา่ สมการสถานะของเบริช-เมอร์นาแกนล าดบัท่ีสาม (the third order Birch-

Murnaghan equation of state) จาก T

E P
V
 

  
   ท าใหไ้ดส้มการสถานะซ่ึงแสดงความสัมพนัธ์ระหวา่ง

ความดนัและปริมาตร คือ 

   
7/3 5/3 2/3

'0 0 0 0
0

3 31 4 1
2 4
B V V VP V B

V V V

          
             

               2.24 



 
 

พลงังานเสรีกิบส์ (Gibbs free energy, G ) เป็นตวัแปรสถานะทางอุณหพลศาสตร์ท่ีใชใ้นการบ่ง
บอกการเปล่ียนแปลงโครงสร้างของวสัดุภายใตค้วามดนัสูงได ้จากสมการ  

G E PV TS       2.25 
และ 

G H TS      2.26 
โดย S   คือ เอนโทรปี              
   H  คือ เอนทลัปี  
ส าหรับทฤษฎีฟังกช์นันลัความหนาแน่นซ่ึงค านวณท่ีอุณหภูมิเป็นศูนย ์ ดงันั้นพลงังานเสรีกิบส์จะ

ลดเหลือเพียงเอนทลัปี โดยโครงสร้างท่ีเสถียรท่ีความดนัต่างๆสามารถสังเกตไดจ้ากเอนโทปีท่ีต ่าสุด การ
เปล่ียนแปลงโครงสร้างล าดบัท่ีหน่ึง (first order phase transition) จะเกิดข้ึนภายใตเ้ง่ือนไข 0G  และ 

T

G V
P
 

 
   โดยท่ีปริมาตรจะตอ้งมีค่าไม่ต่อเน่ืองกนัระหวา่งสองโครงสร้างท่ีพิจารณา ในขณะท่ีการ

เปล่ียนแปลงโครงสร้างล าดบัท่ีสอง (second order phase transition) ปริมาตรจะมีค่าต่อเน่ืองกนัระหวา่งสอง
โครงสร้างท่ีพิจารณา 

 
การค านวณสมบัติทางไฟฟ้า 
หลงัจากการแกปั้ญหาสมการโคห์น-ชาม จะไดค้วามหนาแน่นของอิเล็กตรอนท่ีสถานะพื้นและศกัย์

ยงัผล ซ่ึงท าใหแ้ฮมิลโทเนียนมีความสมบูรณ์ในสมการ 2.8 และจากทฤษฎีบทของบลอค (Bloch’s theorem) 
ระดบัพลงังานอธิบาย ไดใ้นเซลลห์น่วยพื้นฐานของโครงผลึกส่วนกลบั ซ่ึงระดบัพลงังานในแต่ละเวกเตอร์

คล่ืน k  สามารถหาไดโ้ดย 

nk nk nkH E       2.27 
ซ่ึงการอธิบายระดบัพลงังานของอิเล็กตรอนท่ีด าเนินไปตามทิศทางท่ีมีสมมาตรสูงในเซลลห์น่วย

พื้นฐานของโครงผลึกส่วนกลบัเรียกวา่ โครงสร้างแถบพลงังาน และความหนาแน่นสถานะของอิเล็กตรอน 
(density of state) คือ จ านวนสถานะท่ีอิเล็กตรอนจะครอบครองได ้ ซ่ึงความหนาแน่นสถานะของ
อิเล็กตรอนท่ีระดบัพลงังานใดๆ สามารถหาไดจ้ากผลรวมของโครงสร้างแถบพลงังานท่ีระดบัพลงังานนั้นๆ 
 

การค านวณสมบัติเชิงแสง 
ในการค านวณสมบติัเชิงแสง สามารถอธิบายไดด้ว้ยค่าคงท่ีไดอิเล็กทริกสามารถเขียนในรูป

เชิงซอ้นได ้
2

1 2( ) i N         2.28 

โดย 2  คือ ส่วนจินตภาพของค่าคงท่ีไดอิเล็กทริก สามารถหาไดจ้าก 



 
 

2 2

2
, ,0

2( ) ( )c v c v

v c

e E E E
    


  


 k k k k

k

r

 2.29 
ซ่ึง ดรรชนีหกัห ( N ) คือ อตัราส่วนของความเร็วของคล่ืนแม่เหล็กไฟฟ้าภายในวสัดุนั้นเทียบกบั

ความเร็วของคล่ืนแม่เหล็กไฟฟ้าในสุญญากาศสามารถอธิบายในรูปเชิงซอ้น คือ 
N n ik       2.30 

ในส่วนของจินตภาพของดรรชนีหกัเหจะสัมพนัธ์กบัสัมประสิทธ์ิการดูดกลืน 
k
c


 
    2.31 

ซ่ึงสัมประสิทธ์ิการดูดกลืนจะเป็นตวับ่งบอกพลงังานท่ีสูญเสียไปเม่ือคล่ืนเดินทางผา่นวสัดุ และ
สัมประสิทธ์ิการสะทอ้นของพื้นผวิ หาไดจ้าก 

2 2 2

2 2
1 ( 1)
1 ( 1)

N n kR
N n k

  
 

      2.32 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 



 
 

บทท่ี 3 รายละเอียดการค านวณ 
เพื่อความสมบูรณ์ ในบทน้ีจะขอกล่าวถึงรายละเอียดทางเทคนิคของการค านวณพอสังเขป

ส าหรับโหะสตรอนเทียมเพื่อเป็นแนวทางในการศึกษาวสัดุชนิดอ่ืนๆต่อไป โดยรายละเอียดการค านวณใน
วสัดุแต่ละชนิดนั้นจะบรรยายโดยละเอียดในแต่ละบทความดงัแสดงในภาคผนวก ส าหรับสตรอนเทียมนั้น
การค านวณเบ่ืองตน้ใชฟั้งกช์นัศกัยแ์บบ PAW โดยก าหนดใหอิ้เล็กตรอนในแถบพลงังาน 4s 4p 5s เป็น
อิเล็กตรอนชั้นนอกสุด (valence states) และรัศมีของนิวเคลียสของสตรอนเทียมใชรั้ศมีเทียมท่ี 2.5 
องัสตรอม ส าหรับพลงังานแลกเปล่ียน-สหสัมพนัธ์ ผูว้จิยัใชฟั้งกช์นันลัแบบ generalized-gradient 
approximation (GGA) และ Spin exchange local density approximation (sx-LDA) ในการอธิบาย ส าหรับ
พารามิเตอร์อ่ืนๆ ในการค านวณไดแ้ก่ ค่า energy cutoff ก าหนดไวท่ี้ 500 eV การเลือกจุดใน irreducible 
Brillouin zone เพื่อการอินทีเกรตใชว้ธีิ Monkhorst-Pack scheme โดยเลือก 195 จุดส าหรับโครงสร้างแบบ 
fcc และ bcc 168 จุด ส าหรับ Sr-III และ 60 จุดส าหรับ Sr-IV และ 81 จุดส าหรับ Sr-V 

ความเสถียรของโครงสร้างท่ีสภาวะความดนัสูงนั้นจะพิจารณาจาก เอนทลัปี (enthalpy) ท่ีความดนั
ใดๆ โดยสถานะท่ีเสถียรท่ีสุดจะมีเอนทลัปีต ่าสุด การค านวณจะใหค้่าพิกดัพลงังานกบัปริมาตรอยา่งนอ้ย 10 
พิกดั ผูว้จิยัตอ้งน าชุดของพิกดัน้ีมาค านวณสมการสถานะ (equation of states, EOS) โดยใชส้มการของ 
Birch-Murnaghan  

                                     
สมการสถานะน้ีจะน ามาหาความสัมพนัธ์ระหวา่งพลงังาน ปริมาตร ความดนั และน าไปสู่การ

ค านวณเอนทลัปีต่อไป โดยเม่ือไดโ้ครงสร้างท่ีเสถียรแลว้จะไดท้  าการศึกษาสมบติัทางกายภาพและทาง
ไฟฟ้า เช่นโครงสร้างแถบพลงังานโดยอาศยัทฤษฎีท่ีไดก้ล่าวไวแ้ลว้โดยละเอียดในบทท่ีสอง 

 
 
 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 



 
 

บทท่ี 4 ผลการค านวณและการวิเคราะห์ 
การเปลีย่นแปลงสถานะทางโครงสร้างของโลหะสตรอนเทียมจาก FCC เป็น BCC  
 เม่ือน าชุดขอ้มูลของโลหะสตรอนเทียมทั้งสองโครงสร้างท่ีค านวณ ไปเขา้รูปดว้ยสมการ

บอกสถานะของเบิร์ช-เมอร์นาแกน 

                                      
โดยตวัแปรท่ีไดจ้ากการเขา้รูปกราฟถูกแสดงไวใ้นตารางท่ี 4.1 

 โครงสร้างแบบ FCC โครงสร้างแบบ BCC 

   

   

   

    

ตารางท่ี 4.1 แสดงตวัแปรจากการเขา้รูปกราฟดว้ยสมการบอกสถานะของเบิร์ช-เมอร์นาแกน ใน
หน่วย  และ  

เม่ือน าชุดขอ้มูลทั้งสองมาลงจุดเป็นกราฟแสดงความสัมพนัธ์ระหวา่งค่าพลงังานรวมต่อหน่ึงหน่วย
อะตอมและปริมาตรหน่ึงหน่วยเซลลต่์อหน่ึงหน่วยอะตอม 

 
รูป 4.1 กราฟความสัมพนัธ์ระหวา่งพลงังานและปริมาตรหน่ึงหน่วยเซลลข์องโลหะสตรอนเทียม 2 

โครงสร้าง 
ในหอ้งปฏิบติัการ โลหะสตรอนเทียมจะมีลกัษณะโครงสร้างแบบ FCC ณ สภาวะแวดลอ้มปกติ แต่

เม่ือบีบอดัปริมาตรของโลหะสตรอนเทียมดว้ยความดนัจากภายนอก โลหะสตรอนเทียมจะเกิดการ
เปล่ียนแปลงสถานะทางโครงสร้างไปเป็น BCC จากรูป 4.1 จะเห็นวา่ เม่ือลดขนาดของปริมาตรจนถึงจุดท่ี
เส้นโคง้ทั้งสองตดักนั โลหะสตรอนเทียมมีแนวโนม้ท่ีจะเปล่ียนโครงสร้างจาก FCC ไปเป็น BCC เน่ืองจาก
โลหะสตรอนเทียมท่ีมีโครงสร้างแบบ BCC จะมีพลงังานต่อหน่ึงหน่วยอะตอมต ่ากวา่โลหะสตรอนเทียมท่ีมี



 
 

โครงสร้างแบบ FCC ท่ีปริมาตรหน่ึงหน่วยเซลลต่์อหน่ึงหน่วยอะตอมเท่ากนั เม่ือพิจารณาค่าความดนัท่ี
เหน่ียวน าให้เกิดการเปล่ียนแปลงสถานะเชิงโครงสร้าง โดยค านวณผา่นโปรแกรม Maple พบวา่ โลหะ
สตรอนเทียมจะเปล่ียนแปลงสถานะทางโครงสร้างจาก FCC ไปเป็น BCC ท่ีค่าความดนัประมาณ 1.02 GPa 
โดยตารางท่ี 4.2 แสดงการเปรียบเทียบขอ้มูลท่ีไดจ้ากการค านวณในโครงงานน้ีกบัขอ้มูลท่ีวดัไดจ้ากการ
ทดลองในหอ้งปฏิบติัการ 

     
 
 

 ค่าท่ีค  านวณ
ได ้

ค่าท่ีวดัได้
จากการทดลอง [1] 

ค่าคงท่ีแลตทิซของโลหะสตรอนเทียมท่ีมี
ลกัษณะโครงสร้างแบบ FCC ณ ความดนั 0 
GPa  

6.0273 6.0785 

ค่าคงท่ีแลตทิซของโลหะสตรอนเทียมท่ีมี
ลกัษณะโครงสร้างแบบ BCC ขณะเกิดการ
เปล่ียนสถานะทางโครงสร้างจาก FCC เป็น 
BCC  

4.6416 4.4069 

ค่าความดนัท่ีเหน่ียวน าให้เกิดการเปล่ียน
สถานะทางโครงสร้าง (GPa) 

1.02 3.50 

ตารางท่ี 4.2 แสดงการเปรียบเทียบขอ้มูลท่ีมาจากการค านวณและจากการทดลองในหอ้งปฏิบติัการ 
 
ท่ีมาของขอ้มูลจากการทดลอง: 
[1] T. Bovornratamaraks (2001). High-Pressure Structural Studies of Strontium. Ph.D. The 

University of Edinburgh. 
จากตารางท่ี 4.2 ท่ีสภาวะปกติ ค่าคงท่ีแลตทิซของโลหะสตรอนเทียมท่ีค านวณไดมี้ค่า 6.0273  

เม่ือเปรียบเทียบกบัค่าท่ีวดัไดจ้ากการทดลองซ่ึงมีค่า 6.0785  จะเห็นวา่ค่าคงท่ีแลตทิซท่ีไดจ้ากการค านวณ
มีค่านอ้ยกวา่เพียง 0.84% ของค่าท่ีวดัไดจ้ากการทดลอง ทั้งน้ีค่าความดนัท่ีเหน่ียวน าให้เกิดการเปล่ียน

รูปท่ี 4.2 โครงสร้างผลึกแบบ FCC ของโลหะ
สตรอนเทียม 

รูปท่ี 4.3 โครงสร้างผลึกแบบ BCC ของโลหะ
สตรอนเทียม 



 
 

สถานะทางโครงสร้างของโลหะสตรอนเทียมท่ีมีโครงสร้างแบบ FCC ไปสู่โครงสร้างแบบ BCC ท่ีไดจ้าก
การค านวณนั้นมีค่าต ่ากวา่ค่าท่ีวดัไดจ้ากการทดลองประมาณ 2.50 GPa เน่ืองจากวา่ในการค านวณแบบ 
“แอบ็ อินนิโช” เราพิจารณาระบบท่ีสถานะพื้น (อุณหภูมิ 0 K) และใชก้ารประมาณของบอร์น-ออพเพนไฮ
เมอร์ ส่งผลใหพ้จน์พลศาสตร์ของนิวเคลียสไม่ถูกน ามาพิจารณา ดงันั้นโดยทัว่ไป ค่าความดนัท่ีไดจ้ากการ
ค านวณจึงควรใหค้่าท่ีต ่ากวา่ค่าความดนัท่ีวดัไดจ้ากการทดลองซ่ึงสอดคลอ้งกบัผลการทดลองท่ีได ้และเม่ือ
พิจารณาโลหะสตรอนเทียมขณะเกิดการเปล่ียนสถานะทางโครงสร้าง ค่าคงท่ีแลตทิซของโลหะ
สตรอนเทียมลกัษณะโครงสร้างแบบ BCC ท่ีค านวณไดคื้อ 4.6416  ซ่ึงมีค่ามากกวา่เพียง 5.3% ของค่าคงท่ี
แลตทิซท่ีวดัไดจ้ากการทดลอง ดงันั้นวธีิการค านวณแบบ “แอบ็ อินนิโช” สามารถน ามาใชศึ้กษาการเปล่ียน
สถานะทางโครงสร้างของโลหะสตรอนเทียมจากโครงสร้างแบบ FCC ไปสู่โครงสร้างแบบ BCC ได ้

 
การเปลีย่นแปลงสถานะทางโครงสร้างสู่ Sr-III 
เม่ือน าชุดขอ้มูลของโลหะสตรอนเทียมท่ีมีโครงสร้างแบบ  ท่ีไดจ้ากการไปเขา้รูปดว้ย

สมการบอกสถานะของเบิร์ช-เมอร์นาแกน และน ามาเปรียบเทียบกบัชุดขอ้มูลของโลหะสตรอนเทียมท่ีมี
ลกัษณะโครงสร้างแบบ BCC ไดก้ราฟดงัรูปท่ี4.4 

 
รูปท่ี 4.4 กราฟความสัมพนัธ์ระหวา่งพลงังานและปริมาตรหน่ึงหน่วยเซลลข์องโลหะสตรอนเทียม 

2 โครงสร้าง 
 
 
 
 
 
 



 
 

ตวัแปรท่ีไดจ้ากการเขา้รูปกราฟของทั้ง 2 โครงสร้างถูกแสดงในตารางท่ี 4.3 
 โครงสร้างแบบ  โครงสร้างแบบ BCC 

   

   

   

    
ตารางท่ี 4.3 แสดงตวัแปรจากการเขา้รูปกราฟดว้ยสมการบอกสถานะของเบิร์ช-เมอร์นาแกน ใน

หน่วย  และ  
เช่นเดียวกบัการทดลองท่ี1 จากรูป 4.4 เห็นวา่ หลงัจากท่ีโลหะสตรอนเทียมเกิดการเปล่ียนแปลง

สถานะทางโครงสร้างไปเป็นโครงสร้างแบบ BCC ถา้เราเพิ่มความดนัในระบบใหสู้งข้ึน โลหะสตรอนเทียม
จะเกิดการเปล่ียนแปลงสถานะทางโครงสร้างข้ึนอีกคร้ังหรือมีการเปล่ียนแปลงสถานะทางโครงสร้างจาก 
BCC ไปสู่ Sr-III ซ่ึงเช่ือวา่มีลกัษณะโครงสร้างแบบ  ทั้งน้ีค่าความดนัท่ีเหน่ียวน าใหเ้กิดการ
เปล่ียนแปลงสถานะทางโครงสร้าง จาก BCC ไปสู่ Sr-III เม่ือค านวณดว้ยโปรแกรม Maple พบวา่ค่าความ
ดนัดงักล่าวมีค่าประมาณ 31.96 GPa ทั้งน้ีการเปรียบเทียบขอ้มูลท่ีไดม้าจากการค านวณในโครงงานน้ีกบั
ขอ้มูลท่ีวดัไดจ้ากการทดลองในหอ้งปฏิบติัการถูกแสดงในตารางท่ี 4.4 และ 4.5 

 

 
 

ค่าคงท่ีแลตทิซ ค่าท่ีค  านวณได ้
ค่าท่ีวดัไดจ้ากการ
ทดลอง [1] 

a ( ) 5.50004 5.53002 
c ( ) 2.99334 2.96748 
c/a 0.5442 0.5366 

ตารางท่ี 4..4 แสดงการเปรียบเทียบค่าคงท่ีแลตทิซของโลหะสตรอน ( ) ท่ีความดนั 35 GPa 

รูปท่ี4. 5 โครงสร้างผลึกแบบ  ของโลหะสตรอนเทียม 



 
 

 ค่าท่ีค  านวณได ้
ค่าท่ีวดัไดจ้าก
การทดลอง [1] 

ค่าความดนัท่ีเหน่ียวน าให้เกิด 
การเปล่ียนสถานะทางโครงสร้าง 
(GPa) 

31.96 24.4 - 26.8 

ตารางท่ี 4.5 แสดงการเปรียบเทียบค่าความดนัท่ีเหน่ียวน าใหเ้กิดการเปล่ียนสถานะทางโครงสร้าง
จาก BCC สู่  

จากตารางท่ี 4 ค่าคงท่ีแลตทิซ a และ c ท่ีไดจ้ากการค านวณของโลหะสตรอนเทียมท่ีมีโครงสร้าง
แบบ  มีค่าใกลเ้คียงเม่ือเปรียบเทียบกบัค่าท่ีวดัไดจ้ากการทดลองในหอ้งปฏิบติัการโดยมีความ
แตกต่างกนัไม่เกิน 1 % นอกจากน้ีอตัราส่วนระหวา่ง c/a ท่ีค  านวณได ้ณ ความดนั 35 GPa มีค่าสูงกวา่ค่าท่ี
ค  านวณไดจ้ากการทดลองเพียง 1.4 % ซ่ึงช้ีใหเ้ห็นวา่ การค านวณแบบ “แอบ็ อินนิโช” สามารถน ามาใช้
ค  านวณโครงสร้างแบบ  ของโลหะสตรอนเทียมได ้เพราะฉะนั้นค่าความดนัท่ีเหน่ียวน าใหเ้กิดการ
เปล่ียนสถานะทางโครงสร้างจาก BCC สู่  ก็ควรจะสามารถค านวณไดจ้ากการเปล่ียนแปลง(ความ
ชนั) ของกราฟเส้นโคง้ระหวา่งพลงังานรวมกบัปริมาตรหน่ึงหน่วยเซลล ์[ค] เช่นเดียวกบัในกรณีการเปล่ียน
สถานะจากโครงสร้างแบบ FCC เป็น BCC จากตารางท่ี 4.5 ค่าความดนัท่ีเหน่ียวน าให้เกิดการเปล่ียนสถานะ
จากโครงสร้างแบบ BCC สู่  ท่ีค  านวณไดมี้ค่า 31.96 GPa ในขณะท่ีค่าความดนัท่ีไดจ้ากการทดลอง
อยูใ่นช่วง 24.4 ถึง 26.8 GPa ท่ีเป็นเช่นน้ีเน่ืองมาจากท่ีความดนัสูงข้ึน(ปริมาตรของโลหะสตรอนเทียมเล็ก
กวา่ 23  ลงมาโดยประมาณ) ค่าพลงังานรวมของโลหะสตรอนเทียมท่ีมีโครงสร้างแบบ BCC และ 

 มีค่าใกลเ้คียงกนัมาก โดยค่าความต่างของพลงังานรวมอยูร่ะหวา่ง 0.01 ถึง 0.04 eV ค่าการ
เปล่ียนแปลงของกราฟเส้นโคง้ระหวา่งพลงังานรวมและปริมาตรหน่ึงหน่วยเซลลจึ์งมีค่าสูงข้ึน ส่งผลใหค้่า
ความดนัท่ีค านวณไดเ้กิดความผดิพลาดและมีค่าสูงกวา่ค่าความดนัท่ีไดจ้ากการทดลอง อยา่งไรก็ตาม จาก
การทดลองในห้องปฏิบติัการพบวา่ ช่วงความดนัท่ี Sr-III เร่ิมปรากฏจนกระทัง่เร่ิมมีการเปล่ียนแปลง
สถานะทางโครงสร้างข้ึนอีกคร้ังมีค่าอยูร่ะหวา่ง 24.4 ถึง 37 GPa  ประกอบกบัท่ีกล่าวไวข้า้งตน้วา่ ค่าความ
ดนัท่ีเหน่ียวน าใหเ้กิดการเปล่ียนสถานะทางโครงสร้างสู่  ท่ีไดจ้ากการค านวณคือ 31.96 GPa นั้นอยู่
ในช่วงความดนัดงักล่าว ดงันั้นค่าความดนัท่ีไดจ้ากค านวณน้ีสามารถยอมรับได ้
 

โครงสร้างแถบพลงังานและความหนาแน่นของสถานะ 
 

Fermi-Level 



 
 

รูป 4.6 แสดงโครงสร้างแถบพลงังาน(ซา้ย) และความหนาแน่นสถานะ(ขวา) ของโลหะ
สตรอนเทียม (FCC) ท่ีความดนั 0 GPa  

โดยความหนาแน่นของสถานะ ณ Fermi-Level (เส้นประ) มีค่า 5 electrons/eV 
 

 
รูป 4.7 แสดงโครงสร้างแถบพลงังาน(ซา้ย) และความหนาแน่นสถานะ(ขวา) ของโลหะ

สตรอนเทียม (BCC) ท่ีความดนั 3.0 GPa  
โดยความหนาแน่นของสถานะ ณ Fermi-Level (เส้นประ) มีค่า 1 electron/eV 

 
 
 

 
รูป 4.8 แสดงโครงสร้างแถบพลงังาน(ซา้ย) และความหนาแน่นสถานะ(ขวา) ของโลหะ

สตรอนเทียม (BCC) ท่ีความดนั 17.0 GPa  
โดยความหนาแน่นของสถานะ ณ Fermi-Level (เส้นประ) มีค่า 1 electron/eV 

 

Fermi-Level 

Fermi-Level 



 
 

 
 

 
รูป 4.9 แสดงโครงสร้างแถบพลงังาน(ซา้ย) และความหนาแน่นสถานะ(ขวา) ของโลหะ

สตรอนเทียม (BCC) ท่ีความดนั 23.0 GPa  
โดยความหนาแน่นของสถานะ ณ Fermi-Level (เส้นประ) มีค่าประมาณ 1 electron/eV 

 
 
 

 
รูป 4.10 แสดงโครงสร้างแถบพลงังาน(ซา้ย) และความหนาแน่นสถานะ(ขวา) ของโลหะ

สตรอนเทียม ( ) ท่ีความดนั 32.0 GPa  
โดยความหนาแน่นของสถานะ ณ Fermi-Level (เส้นประ) มีค่า 2 electrons/eV 

 
 

Fermi-Level 

Fermi-Level 



 
 

 
 

 
รูป 4.11 แสดงโครงสร้างแถบพลงังาน(ซา้ย) และความหนาแน่นสถานะ(ขวา) ของโลหะ

สตรอนเทียม ( ) ท่ีความดนั 37.0 GPa  
โดยความหนาแน่นของสถานะ ณ Fermi-Level (เส้นประ) มีค่า 2 electrons/eV 

รูป 4.6 ถึง 4.11 แสดงโครงสร้างแถบพลงังานและความหนาแน่นสถานะของโลหะสตรอนเทียม
ภายใตส้ภาวะความดนัท่ีแตกต่างกนั เม่ือวเิคราะห์โครงสร้างแถบพลงังานของโลหะสตรอนเทียมท่ีสภาวะ
ความดนัปกติ (รูป 4.6) จะเห็นวา่ระดบัพลงังาน Fermi (เส้นประ) นั้นปรากฏอยูท่ี่ก่ึงกลางแถบพลงังาน โดย
ระดบัพลงังานท่ีอยูต่  ่ากวา่ระดบัพลงังาน Fermi จะถูกเติมเตม็ดว้ยอิเล็กตรอนในขณะท่ีระดบัพลงังานท่ีอยู่
เหนือกวา่ระดบัพลงังาน Fermi ข้ึนไปจะไม่มีอิเล็กตรอนอยูเ่ลย และไม่มีการปรากฏของช่องวา่ง
แถบพลงังาน (Energy gap) โครงสร้างแถบพลงังานลกัษณะน้ีเป็นโครงสร้างแถบพลงังานของโลหะ 
เพราะฉะนั้นจึงบอกไดว้า่โลหะสตรอนเทียมประพฤติตวัเป็นโลหะ ณ สภาวะความดนัปกติ ซ่ึงโครงสร้าง
แถบพลงังานลกัษณะดงักล่าวยงัคงปรากฏในโลหะสตรอนเทียมท่ีมีลกัษณะโครงสร้างแบบ BCC และ β-tin 
(รูป 4.6 ถึง 4.11) นอกจากน้ีเม่ือพิจารณาความหนาแน่นสถานะของโลหะสตรอนเทียมท่ีมีลกัษณะ
โครงสร้างแบบ FCC, BCC และ β-tin พบวา่ท่ีระดบัพลงังาน Fermi (เส้นประ) ค่าความหนาแน่นสถานะมี
ค่าไม่เท่ากบัศูนย ์หรือก็คือมีสถานะใหอิ้เล็กตรอนอยูไ่ด ้ช้ีใหเ้ห็นวา่โลหะสตรอนเทียมมีสภาพความเป็น
โลหะซ่ึงใหผ้ลท่ีสอดคลอ้งจากการวเิคราะห์โครงสร้างแถบพลงังาน ดงันั้นจึงบอกไดว้า่ ถึงแมโ้ลหะ
สตรอนเทียมจะมีการเปล่ียนสถานะทางโครงสร้างภายใตส้ภาวะความดนัสูงแต่โลหะสตรอนเทียมยงัคง
ประพฤติตวัเป็นโลหะดงัเช่นท่ีสภาวะปกติ 

 
 
 
 

Fermi-Level 



 
 

สมบัติทางแสง (Optical properties) จากการวเิคราะห์ด้วยโปรแกรม CASTEP 
 

 
รูป 4.12 แสดงการดูดกลืนคล่ืนแม่เหล็กไฟฟ้าท่ีค่าพลงังานต่างๆของโลหะสตรอนเทียม (FCC) ท่ี

ความดนั 0 GPa 
โดยค่าพลงังานสูงสุดท่ีถูกดูดกลืนมีค่าประมาณ 23.5 eV 

 
 

 
 

 
รูป 4.13 แสดงการดูดกลืนคล่ืนแม่เหล็กไฟฟ้าท่ีค่าพลงังานต่างๆของโลหะสตรอนเทียม (BCC) ท่ี

ความดนั 3.0 GPa 
โดยค่าพลงังานสูงสุดท่ีถูกดูดกลืนมีค่าประมาณ 27.5 eV 

 



 
 

 
รูป 4.14 แสดงการดูดกลืนคล่ืนแม่เหล็กไฟฟ้าท่ีค่าพลงังานต่างๆของโลหะสตรอนเทียม (BCC) ท่ี

ความดนั 17.0 GPa 
โดยค่าพลงังานสูงสุดท่ีถูกดูดกลืนมีค่าประมาณ 30.5 eV 

 
 
 
 
 
 
 

 
รูป 4.15 แสดงการดูดกลืนคล่ืนแม่เหล็กไฟฟ้าท่ีค่าพลงังานต่างๆของโลหะสตรอนเทียม (BCC) ท่ี

ความดนั 23.0 GPa 
โดยค่าพลงังานสูงสุดท่ีถูกดูดกลืนมีค่าประมาณ 31.5 eV 

 



 
 

 
รูป 4.16 แสดงการดูดกลืนคล่ืนแม่เหล็กไฟฟ้าท่ีค่าพลงังานต่างๆของโลหะสตรอนเทียม ( ) 

ท่ีความดนั 32.0 GPa 
โดยค่าพลงังานสูงสุดท่ีถูกดูดกลืนมีค่าประมาณ 26.5 eV 

 
 
 
 
 
 
 

 
รูป 4.17 แสดงการดูดกลืนคล่ืนแม่เหล็กไฟฟ้าท่ีค่าพลงังานต่างๆของโลหะสตรอนเทียม ( ) 

ท่ีความดนั 37.0 GPa 
โดยค่าพลงังานสูงสุดท่ีถูกดูดกลืนมีค่าประมาณ 27.0 eV 

 



 
 

รูป 4.12 ถึง 4.17 แสดงการดูดกลืนคล่ืนแม่เหล็กไฟฟ้าของโลหะสตรอนเทียมภายใตส้ภาวะความ
ดนัท่ีแตกต่างกนั จากการวเิคราะห์พบวา่ ค่าพลงังานสูงสุดของคล่ืนแม่เหล็กไฟฟ้าท่ีโลหะสตรอนเทียม
ดูดกลืนไดมี้ค่าสูงข้ึนเม่ือโลหะสตรอนเทียมเกิดการเปล่ียนสถานะทางโครงสร้างจาก FCC ไปเป็น BCC 
และมีค่าลดลงเม่ือโลหะสตรอนเทียมเกิดการเปล่ียนสถานะทางโครงสร้างไปเป็น Sr-III ซ่ึงมีลกัษณะ
โครงสร้างแบบ β-tin ทั้งน้ีในช่วงความดนัท่ีโลหะสตรอนเทียมทั้ง 3 โครงสร้าง(FCC, BCC และ β-tin) มี
ความเสถียร ค่าพลงังานสูงสุดของคล่ืนแม่เหล็กไฟฟ้าท่ีถูกดูดกลืนโดยโลหะสตรอนเทียมจะมีค่าสูงข้ึนและ
มีช่วงพลงังานของคล่ืนแม่เหล็กไฟฟ้าท่ีถูกดูดกลืนไดก้วา้งข้ึนตามค่าความดนัท่ีเพิ่มข้ึน 

 
การดูดกลืนแสงในช่วงทีต่ามองเห็นของโลหะสตรอนเทียม 
จากการวเิคราะห์สมบติัทางแสงของโลหะสตรอนเทียมภายใตค้วามดนัต่างๆ เม่ือพิจารณาค่าการ

ดูดกลืนคล่ืนแม่เหล็กไฟฟ้าในช่วง 400-700 nm ซ่ึงเป็นแสงในช่วงท่ีตามมองเห็น (Visible light) และน ามา
ลงจุดกราฟแสดงความสัมพนัธ์ระหวา่งค่าการดูดกลืนและความดนั ไดก้ราฟดงัรูป 4.18 

 
รูป 4.18 กราฟแสดงความสัมพนัธ์ระหวา่งค่าการดูดกลืนแสงในช่วงท่ีตามองเห็น ณ ความดนัต่างๆ 

ของโลหะสตรอนเทียม 
 
 
 
 



 
 

 
รูป 4.19 แสดงค่าการดูดกลืนคล่ืนแม่เหล็กไฟฟ้าท่ีความยาวคล่ืนต่างๆของโลหะสตรอนเทียม 

(FCC) ท่ีความดนั 0 GPa 
โดยคล่ืนแม่เหล็กไฟฟ้าท่ีถูกดูดกลืนไดดี้ท่ีสุดมีค่าความยาวคล่ืนประมาณ 57.5 nm 

 
 
 
 
 
 

 
รูป 4.20 แสดงค่าการดูดกลืนคล่ืนแม่เหล็กไฟฟ้าท่ีความยาวคล่ืนต่างๆของโลหะสตรอนเทียม 

(BCC) ท่ีความดนั 3.0 GPa 
โดยคล่ืนแม่เหล็กไฟฟ้าท่ีถูกดูดกลืนไดดี้ท่ีสุดมีค่าความยาวคล่ืนประมาณ 53.5 nm 

 
 



 
 

 
รูป 4.21 แสดงสภาพการสะทอ้นคล่ืนแม่เหล็กไฟฟ้าท่ีความยาวคล่ืนต่างๆของโลหะสตรอนเทียม 

(FCC) ท่ีความดนั 0 GPa 
 

 
รูป 4.22 แสดงสภาพการสะทอ้นคล่ืนแม่เหล็กไฟฟ้าท่ีความยาวคล่ืนต่างๆของโลหะสตรอนเทียม 

(BCC) ท่ีความดนั 3.0 GPa 
 
จากรูป 4.18 จะเห็นว่าในช่วงความดันตั้ งแต่ 0 ถึง 3 GPa ค่าการดูดกลืนคล่ืนแสงในช่วงท่ีตา

มองเห็นของโลหะสตรอนเทียมมีค่าใกล้เคียงกัน (ดูรูป 4.19 และ 4.20 ประกอบ) โดยการดูดกลืนแสง
ในช่วงน้ีมีค่าสูงระดับหน่ึง ซ่ึงท าให้คาดเดาได้ว่าในช่วงความดันดังกล่าว เราควรจะมองเห็นโลหะ
สตรอนเทียมเป็นสีเทาและมีลกัษณะทึบแสง เม่ือพิจารณาควบคู่กบัสภาพสะทอ้นคล่ืนแม่เหล็กไฟฟ้าท่ีช่วง
ความยาวคล่ืนต่างๆ (รูป 4.21 และ 4.22) พบว่าโลหะสตรอนเทียมน่าจะมีลักษณะผิวท่ีมีความมันวาว 
เน่ืองจากสภาพการสะทอ้นคล่ืนแสงในช่วงท่ีตามองเห็นอยูร่ะหวา่ง 0.5 ถึง 0.7 นอกจากน้ียงัพบวา่ ในช่วง
ความดนัตั้งแต่ 0 ถึง 40 GPa โลหะสตรอนเทียมมีค่าการดูดกลืนแสงในช่วงท่ีตามองเห็นสูงสุดท่ีความดนั 
27 GPa โดยค่าการดูดกลืนแสงท่ีความยาวคล่ืน 400 และ 700 nm มีค่าเท่ากบั 155500 และ 134550 หน่วย 



 
 

ตามล าดับ ส าหรับวสัดุชนิดอ่ืนๆท่ีท าการศึกษานั้นก็จะอ้างอิงแนวทางจากการใช้ทฤษฎีเหล่าน้ีในการ
ปรับปรุงโครงสร้าง สมบติัทางกายภาพและทางไฟฟ้าโดยแสดงรายละเอียดดงัเช่นในภาคผนวกของรายงาน
ฉบบัน้ี 

 
 
 
 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 



 
 

บทที ่4 สรุปผลการศึกษา 
การค านวณแบบ “แอ็บ อินนิโช” สามารถน ามาใชศึ้กษาการเปล่ียนสถานะทางโครงสร้างของโลหะ

สตรอนเทียมภายใตส้ภาวะความดนัสูงได ้โดยจากการค านวณโลหะสตรอนเทียมเกิดการเปล่ียนสถานะทาง
โครงสร้างจากโครงสร้าง fcc เปล่ียนวฏัภาคเชิงโครงสร้างเป็นโครงสร้าง bcc ท่ีความดัน 1.4 GPa และ
เปล่ียนวฏัภาคเชิงโครงสร้างเป็น hcp ท่ีความดัน 23.8 GPa ส าหรับศักย์ของ screened exchange-Local 
density Approximation ( sX-LDA) ฟังก์ชันนอล พบว่าเอนทาลปีของโครงสร้าง β-tin มีพลังงานต ่ากว่า
โครงสร้าง hcp ดงันั้น การใช้ศกัยข์อง sX-LDA ฟังก์ชนันอล ท าให้ผลของสตรอนเชียมสอดคลอ้งกบัการ
ทดลอง เน่ืองจากผลการค านวณศกัย์ของ PBE ฟังก์ชันนอลไม่สอดคล้องกับการทดลองเม่ือพิจารณา
โครงสร้างแถบพลงังานและความหนาแน่นของสถานะพบวา่ โลหะสตรอนเทียมยงัคงรักษาสภาพความเป็น
โลหะ แมจ้ะมีการเปล่ียนสถานะทางโครงสร้างเม่ืออยูภ่ายใตส้ภาวะความดนัสูง นอกจากน้ีเม่ือวิเคราะห์ค่า
การดูดกลืนและสภาพสะทอ้นคล่ืนแสงในช่วงท่ีตามองเห็น (400-700 nm)  โดยพิจารณาในช่วงความดนั
ตั้งแต่ 0 ถึง 3 GPa  พบวา่เราควรจะเห็นโลหะสตรอนเทียมเป็นสีเทา ทึบแสง และผิวควรมีลกัษณะท่ีมนัวาว 
ทั้งน้ีในช่วงความดนั 0 ถึง 40 GPa โลหะสตรอนเทียมมีค่าการดูดกลืนแสงในช่วงท่ีตามองเห็นสูงสุด ท่ี
ความดนั 27 GPa โดยค่าการดูดกลืนแสงท่ีความยาวคล่ืน 400 และ 700 nm มีค่าเท่ากบั 155500 และ 134550 
หน่วย ตามล าดับ และเม่ือพิจารณาจ านวนอะตอมข้างเคียงพบว่า จ  านวนอะตอมข้างเคียงในโลหะ
สตรอนเทียมท่ีสภาวะความดันสูงมีค่าลดลง คือ มีจ  านวนอะตอมข้างเคียงเป็น 12, 8 และ 6 ส าหรับ
โครงสร้างแบบ FCC, BCC และ  ตามล าดบั ทั้งน้ีเน่ืองมาจากการเปล่ียนทางโคจรของอิเล็กตรอน
จาก s-orbital ไปสู่ d-orbital นัน่เอง 

นอกจากนั้นแลว้ยงัไดน้ าเคร่ืองมือวิจยัท่ีพฒันาข้ึนทั้งในเชิงการทดลองและทฤษฎีน้ีไปประยุกตใ์ช้
งานในการวจิยัภายใตส้ภาวะรุนแรงในวสัดุท่ีมีการประยกุตใ์ชใ้นอุตสาหกรรมต่างๆเช่น วสัดุพลงังานไดแ้ก่
วสัดุท่ีใช้เก็บไฮโดรเจนในสภาวะของแข็ง นั่นคือสแกนเดียมไตรไฮดรายด์ จากผลการศึกษาวิจยัพบว่า
ภายใตค้วามดันสูงวสัดุชนิดน้ีจะเกิดการเปล่ียนแปลงโครงสร้างผลึกและมีความสามารถในการกกัเก็บ
ไฮโดรเจนไดม้ากข้ึน โดยผูว้ิจยัไดร้ะบุถึงกลไกของการเกิดคุณสมบติัดงักล่าวและมีผลงานวิจยัตีพิมพถึ์ง
สองฉบบัโดยหน่ึงในนั้นไดรั้บการอา้งอิงจากนกัวิทยาศาสตร์รางวลัโนเบล Prof. Roald Hoffmann อีกดว้ย 
นอกจากน้ีแลว้ในกลุ่มของสารก่ึงตวัน าแบบประกอบผูว้ิจยัไดท้  าการศึกษาซิลเวอร์อินเดียมไดเซลิไนด์ซ่ึง
เป็นการต่อยอดงานวิจยัจากโครงการวิจยัก่อนหน้าน้ีท่ีไดรั้บการสนบัสนุนจาก สกว. โดยท าการศึกษาถึง
รายละเอียดเชิงโครงสร้างและกลไกการเปล่ียนโครงสร้างผลึกรวมทั้ งสมบัติเชิงไฟฟ้าของวสัดุท่ี
เปล่ียนแปลงไปโดยผลงานวิจยัน้ีไดรั้บการตอบรับให้ตีพิมพ์แลว้ดงัแสดงในภาคผนวก ส าหรับซิงค์ออก
ไซด์ผูว้ิจยัไดศึ้กษาถึงการเกิดรูปร่างของผลึกระดบันาโนในรูปแบบต่างๆภายใตเ้ง่ือนไขการสังเคราะห์ท่ี
ความดนัสูงโดยอาศยัฟิสิกส์ทฤษฎีในการอธิบายพลงังานซ่ึงผลท่ีไดส้อดคลอ้งกบัการทดลองและสามารถ
ใชเ้ป็นหลกัการในการออกแบบรูปร่างขณะท าการสังเคราะห์ของผลึกนาโนซิงคอ์อกไซด์ไดเ้ป็นอยา่งดีและ
ผลงานวจิยัน้ีไดรั้บการตีพิมพเ์ป็นจ านวนสองฉบบัโดยแบ่งออกเป็นแนวคิดและทฤษฎีในการศึกษารวมทั้ง
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Abstract
We used density functional theory to calculate the phase stability of the hcp (hexagonal close
packed) and the fcc (face centered cubic) structures of ScH3. The hcp form is stable up to
22 GPa according to the generalized gradient approximation calculation. Then the fcc form
becomes energetically more stable. In order to provide insight into the phase transition
mechanism, we modeled the hcp to fcc transition by sliding the hcp basal planes, i.e. (001)h
planes, in such a way that the ABABAB sequence of the hcp form is altered into the ABCABC
sequence of the fcc form. This sliding was suggested by the experiment. The configurations of
these sliding steps are our proposed intermediate configurations, whose symmetry group is the
Cm group. By using the Cm crystallography, we can match the d-spacings from the lattice
planes of the hcp and fcc forms and the intermediate planes measured from the experiment.
We also calculated the enthalpy per step, from which the energy barrier between the two
phases at various pressures was derived. The barrier at 35 GPa is 0.370 eV per formula or
0.093 eV/atom. The movements of the hydrogen atoms during the hcp to intermediate phase
transition are consistent with the result from the Raman spectra.

Keywords: scandium trihydride, high pressure, density functional theory, structural phase
transition

(Some figures may appear in colour only in the online journal)

1. Introduction

ScHx and YHx are compound whose hydrogen concentration
increases with pressure. When they become dihydrides (x =
2), they have the fcc structure at low pressure. When the
pressure increases, the hydrogen concentration increases until
the compounds reach x = 3 where they become trihydrides.
It is known that ScH3 and YH3 have hcp structure. At higher
pressure, these two trihydrides exhibit hcp to intermediate to
fcc phase transitions [1–4]. In this paper, we focus on the hcp
to intermediate to fcc phase transitions in ScH3. According
to the experimental results, ScH3 starts to appear at 5.3 GPa,
and it has the hcp structure in the 5.3–28.9 GPa range.
ScH3 transforms sluggishly into an intermediate phase in the
25–45.9 GPa range. The hcp and intermediate phases coexist
between 25 and 28.9 GPa [1, 5]. Then ScH3 transforms into
the fcc structure for pressure higher than 45.9 GPa. The

structure of the ScH3 intermediate phase has not hitherto
been clearly identified. The x-ray diffraction pattern showed
a characteristic different from the hcp and fcc ones, i.e. some
atomic planes derived from the diffraction peaks cannot be
assigned to any of the hcp or the fcc planes. In contrast, the
YH3 intermediate phase has already been identified as a long
stacking sequence of hcp basal planes, i.e. (001)h planes. The
x-ray diffraction pattern also shows a mixed characteristic,
between hcp and fcc structures [6]. In another independent
study, the YH3 intermediate structure has been classified as
a C2/m structure [7]. For ScH3, it was suggested that the
transition from the hcp to the fcc phase is a continuous
path which conserves the hcp basal planes and also the
(110)h planes [1]. The spacing of these planes decreases
until ScH3 becomes fcc phase. After the phase transition,
the (110)h planes become the equivalent (220)f planes in
the fcc phase [1]. In this research, we studied the phase
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stability of the hcp and the fcc structures of ScH3. We
proposed a transformation mechanism, and constructed the
transformation path of the hcp to fcc transition, and identified
the intermediate phase.

2. The method

All the calculations in this work were performed using
density functional theory (DFT) [8, 9] and the self-consistent
field method, as implemented in the CASTEP code [10].
We used the Perdew–Burke–Ernzerhof (PBE) [11] functional
for the generalized gradient approximation (GGA) [12],
and also used the local density approximation (LDA) for
comparison [13, 14]. The k-point separation of 0.02 Å

−1
and

the energy cutoff (Ec) of 600 eV were carefully chosen from
the convergence test to guarantee the energy difference of
less than 1 meV. We preliminarily found that the Sc core
slightly changes under high pressure. Therefore we chose the
on the fly pseudopotential whose Sc core is corrected every
calculation step in order to take the effect of high pressure
into account. The optimization method used the BFGS
(Broyden–Fletcher–Goldfarb–Shannon) algorithm [15]. The
atomic positions of the hcp phase were taken from the
inelastic neutron scattering (INS) experiment. The Sc atoms
were placed at the 2c site of the P63/mmc (No. 194) space
group. Ht and Hm label the hydrogen atoms which were placed
at the 4f site near the ideal tetragonal site (T site) and at the
4e site near the metal planes (M site), respectively [2]. We
strictly used this experimentally derived hcp configuration as
a starting point for the hcp–fcc phase transition. For the fcc
phase, the Sc atoms were placed at the 4a site of the Fm3̄m
(No. 225) space group. The Ho and Ht atoms were placed at
the 4b site on the octahedral site (O site) and at the 8c site
on the T site [16], respectively. The two structures give good
agreement with the experiment in terms of the d-spacings at
various pressures (see figure 1).

3. Results and discussion

First, we investigated the phase stability of the hcp and the
fcc structures. We calculated the enthalpy of ScH3 in both
structures at various pressures. From the GGA calculation,
the hcp form is stable at any pressure below 22 GPa, and
the fcc form becomes energetically more stable from 22 GPa
onwards. The Raman measurement reports indicate that the
hcp form starts transforming at 25 GPa [5]. Moreover, the
GGA results give excellent agreement with the experiment
in terms of the d-spacing for both phases (see figure 1). For
comparison, we also performed LDA calculations. Our LDA
results, however, exhibit a discontinuous jump in the hcp
form enthalpy at 26 GPa due to a noticeable discontinuous
change in the 4p→ 3d electron transfer. The molar volume
is greatly contracted due to the contracted nature of the 3d
wavefunction. This contracted volume, however, has not been
observed experimentally. In addition, the LDA results give
underestimated values of the d-spacing for both phases (see
figure 1). Thus we will not pursue the LDA calculation further.

Figure 1. The d-spacing from the GGA (green symbols), the LDA
(red symbols) and the experimental results [2] (open symbols). The
graphs are divided into three parts: the left part is for the hcp phase
(circles), the center is for the intermediate phase (triangles), and the
right is for the fcc phase (diamonds). The blue bars are computed
from the integer-indexing planes of the Cm structure. The orange
bars are calculated from the non-integer-indexing planes of the Cm
structure. The bars contain the d-spacing values of the
configurations of the first to fifth steps.

Second, we proposed the transformation path from the
hcp to the fcc structure. Ohmura et al suggested that the
(110)h plane is conserved [1], and possible plane movements
may occur along the [11̄0]h and the [1̄10]h directions.
Therefore, we proposed that the hcp to fcc transformation
occurs by sliding some of the (001)h hcp basal planes in
order to alter the ABABAB sequence (hcp) to the ABCABC
sequence (fcc). At this stage, we limit our discussion to the
Sc planes, where they can be seen in the x-ray diffraction
experiment. The behavior of the surrounding hydrogen atoms
will be discussed later. In the calculation, the hcp form is set
up in a 1 × 1 × 3 supercell. This hcp supercell contains six
layers of the (001)h planes, referred to as ABABAB layers.
During the transformation, we slid the third and the fourth
layers along the [11̄0]h direction in such a way that the AB
layers become the CA layers. The fifth and the sixth layers
were also slid along the [1̄10]h direction in order to obtain
the BC layers from the previous AB layers (see figures 2(a)
and (b)). The total transformation displacement (TTD) of the
sliding equals a third of the long diagonal of the rhombus.
After complete sliding, the hcp form becomes the fcc form,
and the (110)h planes turn into the (220)f planes, as implied
by experimental observation [1].

Third, we explored the possible candidates for the
intermediate phase. By dividing the TTD of the sliding into
six equal steps, we slid the (001)h planes a distance equal
to a sixth of the TTD per step. At each step, we performed
partial optimization in order to bring the hydrogen atoms
to their local stable sites. The corresponding configuration
will be referred to as a partially relaxed (PR) configuration.

2



J. Phys.: Condens. Matter 26 (2014) 025405 T Pakornchote et al

Figure 2. Atomic movement tracks during the hcp to fcc transition. The Sc atoms are in orange and the H atoms are in red, blue, and gray.
These tracks are the projection of the PR configuration onto the (110)h planes. (a) The atomic tracks from the hcp form to the third step.
(b) The atomic tracks of the fourth to sixth steps. The lighter colors label the earlier steps. The stacking planes are labeled using the standard
notation A, B and C. The symmetry sites (T and M sites of the hcp form, and T and O sites of the fcc form) are indicated for reference.

At the starting point, the atomic configuration is set to
the hcp form. At early steps (step number 1, 2 or 3), the
atomic configuration can be viewed as a distorted hcp form.
The atomic tracks from the hcp form to the third step are
shown in figure 2(a). The supercell dimensions are scaled
into common reduced units in order to follow the movement
of the atoms only. In the first to third steps, the c/a ratio
was found to be in the range of 1.74–1.80. At later steps,
i.e. the fourth or fifth step, the atomic configuration can be
viewed as a distorted fcc form. At the sixth step, the atomic
configuration finally becomes the fcc form. In the fourth to
sixth steps, c/a has dropped to 1.63–1.66. The atomic tracks
of fourth to sixth steps are shown in figure 2(b). The atomic
configurations of the first to fifth steps will be referred to as the
intermediate configurations. In addition, we noticed that the
Cm space group can cover the symmetry of these intermediate
configurations. Our proposed Cm structure contains six Sc
basal planes, and the beta angle is between 108◦ and 109◦.
It is advantageous that the common space group exists;
this helps us find the transforming planes and calculate the
associated d-spacing and compare with the experiment easily.
Experiment suggested that the (110)h planes are equivalent to
the (220)f planes, and the (101)h planes are split into (111)f
and (200)f planes [2]. From crystallographic consideration of
our proposed intermediate configurations, we can describe the
mechanism of this plane splitting as follows; from figure 3(a),
we found that the (112)Cm planes are equivalent to the
(101)h planes in the perfect hcp form. However, upon the
transformation, the atoms in the (112)Cm planes are dispersed
and the (111)Cm planes are formed instead. These (111)Cm
planes are indeed equivalent to the (111)f planes in the perfect
fcc form (see figure 3(b)). A crucial key is that the (11̄1)h
planes also have equal d-spacing to the (101)h planes. From
figure 3(c), we found that the (201)Cm planes are equivalent to
the (11̄1)h planes in the perfect hcp form. However, upon the
transformation, the atoms in the (201)Cm planes are dispersed
and the (202)Cm planes are formed instead. These (202)Cm
planes are indeed equivalent to the (200)f planes in the perfect
fcc form (see figure 3(d)). Note that the conserved (110)h
planes become the (020)Cm and then the (220)f planes. It is
worth discussing here that the newly forming planes of the

Table 1. The non-integer index of the newly forming planes
(11x)Cm and (20y)Cm at various pressures.

Pressure (GPa) x in (11x)Cm y in (20y)Cm

25.0 2 1
30.0 1.7 1.2
32.5 1.4 1.4
35.0 1.2 1.7
37.5 1.1 1.8
40.0 1.1 1.9
45.0 1 2

intermediate phase in the Cm structure can hardly be identified
using the integer index. For example, the reported (111)Cm
and (202)Cm planes are just the closest integer-indexing planes
available. The actual planes are at a slightly tilted angle with
respect to these integer-indexing planes. Thus, in order to
find an accurate d-spacing, we must also take the tilted angle
into account. From these crystallographic relations, we can
construct the d-spacing associated with some selected planes
at various pressures, as shown in figure 1. The GGA results
give excellent agreement for the hcp (filled circles) and the
fcc (filled diamonds) phases, and give reasonable agreement
for the intermediate phase (blue bars) where the d-spacing
was taken from the intermediate configurations (first to fifth
steps). The blue bars represent the d-spacing values from
the integer-indexing planes. Some discrepancies between the
calculated and the measured d-spacing values were obvious.
But if we took the tilted angle into account and converted into
a non-integer index, as shown in table 1, we found a much
better agreement; see the orange bars in figure 1.

Fourth, we examined the bonding among the Sc and H
atoms in the PR configurations, and investigated the behavior
of the H atoms. We performed the population analysis and
found that in the hcp form at 35 GPa, each Sc atom has
+0.99 charge (Mulliken charge), and the Ht atoms have−0.34
charge, and the Hm atoms −0.31 charge. Thus, there is a
strong ionic interaction between the Sc and the H atoms, and
a strong negative charge repulsion among the H atoms. The
strong ionic characteristic was also suggested by a previous
work [17]. We also calculated the atomic pair distribution
function. The first peak of the H pair distribution is very broad
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Figure 3. The Cm structure. For simplicity, only the Sc atoms are shown. (a) The projection of the hcp form onto the (010)Cm plane. The
(201)Cm is equivalent to the (11̄1)h plane. (b) The projection of the fcc form onto the (010)Cm plane. The (202)Cm is equivalent to the (200)f
plane. (c) The projection of the hcp form onto the (3̄10)Cm plane. The (112)Cm plane is equivalent to the (101)h plane. (d) The projection of
the fcc form onto the (3̄10)Cm plane. The (111)Cm plane is equivalent to the (111)f plane. The hcp unit cells are indicated by green boxes in
(a) and (c). The fcc unit cells are indicated by green boxes in (b) and (d). Other essential planes are indicated by colored lines as a guide.

and centered around 1.80–2.15 Å. In the fcc phase at 35 GPa,
the Sc atom has +0.89 charge, and the two Ht atoms have
−0.33 charge each, whereas the other Ho atom has only−0.22
charge. The first peak of the H pair distribution in the hcp
form splits into two separate peaks in the fcc form at around
1.90–1.95 and 2.20–2.25 Å. This is the direct consequence of
the bonding change. This change in bonding is also associated
with the c/a drop during the phase transition. It is readily
seen that the negative charge repulsion governs the behavior
of the H atoms, and therefore affects the phase transition
mechanism.

To further visualize the motion tracks of the H atoms
along the transformation path, we labeled the H atoms in
the hcp supercell as follows; the gray and blue atoms are
the Ht atoms, and the red atoms are the Hm atoms (see
figure 2(a)). The corresponding lighter colors label earlier
steps. In general, the H atoms loosely follow their associated
Sc atoms; see figures 2(a) and (b). From figures 2(a) and (b),
we see that between the third and fourth steps, the gray atoms
move from the T site in the hcp form into the T site in the

fcc form. Between these particular steps, in the bottom half of
the hexagonal unit cell, the blue atoms move toward the T site
of the fcc form, and the red atoms move toward the O site of
the fcc form. In the upper half, the blue atoms move toward
the O site of the fcc form, and the red atoms move toward the
T site of the fcc form. This process is called site switching.
In a more refined subsequent calculation, we found that this
site switching occurs at the third and 1/3 steps, accompanied
by the reduction of the c/a ratio. Raman spectra [5] exhibit
a peak around 500 cm−1 in the hcp phase. This peak can
be observed only when the H atoms are not located at the
center of the octahedron (O site). In the intermediate phase,
this peak suddenly disappears which means that the H atoms
at the O sites exist. The previous finding is also consistent
with ours that during the site switching process some H atoms
(the red ones in the bottom half and the blue ones in the
upper half of the hexagonal unit cell) move toward the O sites
during the hcp to intermediate transition. The discrepancy
between our result and the previous interpretation [5] is that
ours suggested that the ScH3 intermediate phase is not a
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Figure 4. The enthalpy barrier. The plot shows the relative enthalpy
per formula using the hcp form as the reference and the scaled
displacement at each step with respect to the hcp structure. The total
transformation displacement (TTD) is scaled in such a way that 0
represents the hcp structure and 1 represents the fcc form, while
some value in between indicates the intermediate phase. The
barriers are shown at pressures 25 GPa (squares), 35 GPa (circles),
and 45 GPa (triangles), and the barrier heights relative to the hcp
phase are 0.405 eV, 0.370 eV and 0.308 eV respectively.

long stacking sequence but rather some incomplete stacking
configuration.

Finally, we calculated the energy of the hcp form and the
intermediate configurations (first to fifth steps), and the fcc
form (the sixth step). Between steps, we made a division into
three additional steps, making up the total of 18 finer steps.
We constructed the plot of the energy barrier between the
hcp and fcc phases. The relations between the enthalpy and
the scaling displacement of each step (the TTD is scaled to
unity) at various pressures are shown in figure 4. We found
that the configuration of the 1/3 step has a slightly lower
enthalpy than the hcp form, but the difference is not significant
enough to alter our prior conclusion. We found for example
that the barrier height at 35 GPa is 0.370 eV per formula or
0.093 eV/atom. These energy barriers are slightly reduced as
the pressure increases. It is clear that the values of the energy
barrier are a bit too high for the transformation to be driven
by temperature alone. There must be some sort of special
mechanism at play during the intermediate configuration.
For example, the energy gains from phase boundaries could
also provide some excess energy to stabilize the intermediate
phase. The experiment indicated that ScH2 exists even in a
very rich hydrogen environment, and the hcp and intermediate
phases coexist between 25 and 28.9 GPa [5]. Also, there could
be a softening phonon in the [001]h direction, and the phase
transition seems to be a displacive or a martensitic transition.
The Raman spectra also exhibit a shift of the lowest frequency
peak to a lower frequency during the hcp to intermediate phase
transition [5]. Furthermore, the INS experiment showed that
the Debye–Waller factors of the Sc, Ht and Hm atoms are
0.42, 2.40 and 1.50 Å

2
, respectively, at 95 K whereas the XRD

experiment was set up at room temperature. The high values of
the Debye–Waller factor of the H atoms cannot be explained
by their dynamics alone. Other contributions, such as the H

atom distribution around their equilibrium sites, must be taken
into account [2]. The contributions were concealed in our
static calculation. We suggest that a full dynamic calculation
might reveal some other stabilization mechanisms of the hcp
to intermediate phase transformation in ScH3.

Acknowledgments

We are very happy to acknowledge A Ohmura and
D Y Kim for providing very useful information. We are
also grateful to S Limpijumnong and S Limkumnerd for
helpful discussions. This project was partially supported by
the National Research Council of Thailand (NRCT) and the
90th Year Chulalongkorn Scholarship from Graduate School,
Chulalongkorn University. The computing facilities were
supported by Chulalongkorn University Centenary Academic
Development Project (CU56-FW10) and A1B1 funding
from the Faculty of Science, Chulalongkorn University.
TB acknowledges TRF contract number RSA5580014.
The computing facilities were partially provided by the
Ratchadaphiseksomphot Endowment Fund of Chulalongkorn
University (RES560530180-AM) and the Special Task Force
for Activating Research (STAR), Ratchadaphiseksomphot
Endowment Fund, Chulalongkorn University, through the
Energy Materials Physics Research Group.

References

[1] Ohmura A, Machida A, Watanuki T, Aoki K, Nakano S and
Takemura K 2007 J. Alloys Compounds 446 598

[2] Antonov V E, Bashkin I O, Fedotov V K, Khasanov S S,
Hansen T, Ivanov A S, Kolesnikov A I and Natkaniec I
2006 Phys. Rev. B 73 054107

[3] Palasyuk T and Tkacz M 2005 Solid State Commun.
113 477–80

[4] Machida A, Ohmura A, Watanuki T, Ikeda T, Aoki L,
Nakano S and Takemura K 2006 Solid State Commun.
138 436–40

[5] Kume T, Ohura H, Takeichi T, Ohmura A, Machida A,
Watanuki T, Aoki K, Sasaki S, Shimizu H and Takemura K
2011 Phys. Rev. B 84 064132

[6] Machida A, Ohmura A, Watanuki T, Aoki K and Takemura K
2007 Phys. Rev. B 76 052101

[7] Yao Y and Klug D D 2010 Phys. Rev. B 81 140104
[8] Hohenberg P and Kohn W 1964 Phys. Rev. 136 B864
[9] Kohn W and Sham L J 1965 Phys. Rev. 140 A1133

[10] Clark S J, Segall M D, Pickard C J, Hasnip P J, Probert M I J,
Refson K and Payne M C 2005 Z. Kristallogr. 220 567–70

[11] Perdew J P, Burke K and Ernzerhof M 1996 Phys. Rev. Lett.
77 3865

[12] Perdew J P, Chevary J A, Vosko S H, Jackson K A,
Pederson M R, Singh D J and Fiolhais C 1992 Phys. Rev. B
46 6671

[13] Ceperley D M and Alder B J 1980 Phys. Rev. Lett. 45 556
[14] Perdew J P and Zunger A 1981 Phys. Rev. B 23 5048
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We constructed ZnO nanorods combining energy of surface and core atoms within B4
and B1 phases. Their morphologies were directly built up based on previous experiments
and transformation path. ZnO nanorods were varied in diameter and length. By using
density functional theory with GGA exchange-correlation functional, the surfaces were
cleaved from the optimized crystal structures at various different pressures in both B4
and B1 phases. A slab model with a fixed top atomic layer was employed to achieve
the surfaces under high pressure. The finding shows transition pressure increases with
decreasing diameter and as well as increasing length of nanorods, which is in good
agreement with previous experiments.

Keywords Zinc oxide; density functional theory; high pressure; phase transition

Introduction

Zinc oxide (ZnO) is a novel metal oxide material, which has received interest due to its
multiple industrial applications [1, 2]. Bulk ZnO undergoes structural phase transition
under high pressure and it is well known that, wurtzite (B4) phase transforms to rocksalt
(B1) phase at a pressure around 9.0-10.0 GPa [3–5]. In contrast, ZnO nanoparticles are
unclear for their slightly different transition pressures (Pt ) from the bulk. Some previous
studies report an increase in the transition pressure of ZnO with decreasing nanocrystal size
[4–6]; on the other hand, a recent work shows that the transition pressure of nanocrystal
was lower than that of the bulk [7]. In addition, certain morphologies of ZnO nanoparticle
consisting of nanorod, nanowire, and nanotube, have also been widely investigated by
experiments under high pressure [8–10]. Furthermore, co-existing phases of B4 and B1
appear at a wider range of pressure for smaller nanoparticles. Theoretically, deviation
of physical properties of nanoparticles is influence by a ratio of surface atoms to all
atoms which is larger for smaller nanoparticles. This causes significan deviation from
the bulk condition not only in terms of their optical and electrical properties, but also the
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stability of crystal structure under high pressure. For bulk, the transition pressure can be
predicted by the common tangential line of energy-volume curves of two phases, which can
be provided by the recent successful tool—density functional theory (DFT). Therefore, the
finit systems or the nanoparticles can be treated the same way the bulk is, in which the
energy of a N atoms nanoparticle can be written as Enano = (NEbulk + ∑

i γiAi), where
γi and Ai are surface free energy and surface area of facet i, respectively; moreover, Ebulk

represents ground state energy of core atoms of nanoparticle. This equation allows us to
construct energy-volume curves of a nanoparticle in order to predict its transition pressure.
Traditionally, there have been a number of reports on γi of ZnO which employ slab model
with vacuum thickness based on density functional theory (DFT), which corresponds to γi at
zero pressure [11–15]. However, there is neither obvious evidence nor previous calculation
of γi under high pressure which is an important term to associate this process completely.
Therefore, this work aim to propose a new method of calculating surface free energies of
material under high pressure based on DFT calculation. Firstly the transition pressure of
ZnO nanorods depends on diameters and lengths will be determined. This study is based
on two assumptions; (i) the average volume per atom at surface is unchanged compared to
bulk at the same pressure, and (ii) nanorods do not encounter cracking or breaking under
high pressure.

Methodologies and Calculation Details

Density functional theory (DFT) based on CASTEP code [16] was employed in this study.
Calculations were carried out by using generalized gradient approximation (GGA) func-
tional, and ultrasoft pseudopotential with electron configuration are Zn: 3d104s2, and O:
2s22p4. The energy convergence technique was tested as reliable value of Ecut = 500 eV
and approximately fi ed accurate spacing between the two k-points of 0.035 Å−1. The slab
model with vacuum thickness of 10 Å (It was firstl tested with justifying from the energy
convergence of the vacuum thicknesses for all surfaces) was used to calculate surface free
energies of B4 and B1 phases. Due to the vacuum region represent zero pressure, and
this is a limitation of the model, especially in the case of surfaces under high pressure.
However, the new technique was proposed to overcome this limitation. Firstly, surfaces
were cleaved from relaxed bulk of B4 and B1 phases at various pressures in order to build
the crystals slab. Two bottom atomic layers were frozen to represent the core atomic re-
gion in nanocrystal as well as the top one to regulate pressure at the interfacial vacuum.
Meanwhile, a number of atomic layers between those were optimized. These were based
on the assumption that the average volume per atom at surface and core were not different
which should be identical to the ambient volume of bulk and nanocrystal of ZnO from
the previous experiments [4–6]. However, the method would require enough atomic layers
to increase the volume of relaxing atoms. Therefore, the number of atomic layers was
carefully increased to converge themselves. The surface energies of our method were also
justifie by comparing to previous works undertaken at zero pressure. Surface free energy
can be written as follow;

γ = (Eslab − NEbulk)/Aslab (1)and
Eslab = [

Erelax
slab − (Eunrelax

slab − NEbulk)/2
]

(2)

where Erelax
slab is total energy of slab crystal that is relaxed under our assumptions, Eunrelax

slab

is total energy of slab crystal calculated by single point energy, and N is the number of
atoms of slab crystal. Since this work employed asymmetry slab model which is a method
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requiring lower computational resource, is, therefore, a process of correcting energy of two
bottom atomic layers to be more realistic core atoms. ZnO nanorod was built up based on
experiments in which the B4-nanorod was enclosed by planes with {101̄0} and {0001} for
six-side faces and two-base faces, respectively. Based on a previous transformation path
proposed by S. Limpijumnong and S. Jungthawan [17] the morphology of B1 phase was
surrounded by two-side faces of {100}, four-side faces of {110}, and two-base faces of
{001}. Stability and transition pressure of a nanoparticle can also be considered in terms
of the difference in enthalpy of two phases at a specifie pressure, which in this work can
be expressed as;

�Hnano = HB4−nano − HB1−nano = �Enano + P�Vnano (3)

phase transition will occur when �Hnano = 0. Therefore, the equation could be
rewritten by setting P = Pt−nano, and expanding the term �Enano = �Ebulk +[
(
∑

i γiAi)B4 − (
∑

i γiAi)B1
]
. As a result, we found that;

Pt−nano = −(�Ebulk/�Vnano) +
[(∑

i
γiAi

)
B1

−
(∑

i
γiAi

)
B4

]
/�Vnano (4)

Based on our assumption and other experiments, putting �Vnano ≈ �Vbulk , transition
pressure of a nanoparticle can be shown to have the relationship with transition pressure of
bulk and the difference in surface energy of the two phases, as follow;

Pt−nano ≈ Pt−bulk +
[(∑

i
γiAi

)
B1

−
(∑

i
γiAi

)
B4

]
/�Vbulk (5)

equation (5) clearly indicates that a change in transition pressure of a nanoparticle (either
increasing or decreasing when compared to the bulk size), depends only on difference
in energy of atomic surfaces of B1 and B4 phases, relating both surface free energy and
surface area at Pt−bulk which also directly concerns with volume reduction.

Results and Discussions

Firstly, structural phase transition from B4 to B1 of bulk ZnO was analyzed by examining
conventional energy-volume curves which were derived from Birch-Murnaghan equation
of state [18]. The transition pressure was predicted to be 10.97 GPa which is in good
acceptance to experimental range [3–5], as well as volume reduction was about 16.7%.
Surface free energies, γ(hkil) of B4 phase have been widely investigated by using f rst
principle methods, but the report values vary in a relatively wide range. On the other hand,
experimental evidence was extremely limited. Experimental value of γ (B4), obtained by
applying the sessile drop method governed by the Young’s equation shown the result of
around 0.3–0.7 J/m2 [19]. Computationally, for the B4 phase, the figure for polar surface
of Zn-(0001) and O-(0001̄), have been predicted to be in a range of 1.4–2.2 J/m2 and γ(0001)
was also higher than γ(0001̄) [11–13, 15]. For non-polar surface of (101̄0), it appeared to
be in between 0.9–1.3 J/m2 [12, 14–15]. On the other hands, there has been no report for
any surface free energy of high-pressure B1 phase of ZnO. Surface free energies of B4
and B1 phases obtained as a result of this study are shown in Table 1. In the case of B4
phase γ{0001} and γ(101̄0) are obviously in a range of previous calculations. Moreover, γ(0001)
is also slightly higher than γ(0001̄). To summarizes, these indicate our model could perform
surface free energy under high pressure reliably. In the case of B1 phase, γ(110) is larger
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Table 1
Surface free energies of B4 and B1 phase at zero pressure

Surface free energy, γ(hkil) (J/m2)

Facet This work Others

B4 O-(0001̄) 1.50(4) 1.90c, 2.0b, 1.7e

Zn-(0001) 1.59(0) 1.38a, 1.94b, 2.0b, 2.2e

(101̄0) 0.94(3) 0.9e, 1.16b, 1.3d

B1 (100) 0.62(3) —
(110) 1.40(6) —

The superscripts a to e are represented ref. 11 to 15, respectively.

than twice γ(100). This implies nucleation of {100} of B1 could be easily induced during
transition-pressure range when compared to another.

Figure 1 shows the relationship between γ (P )/γ (P = 0) and pressure (GPa). A small
change in surface free energies of polar surface of Zn-(0001) and O-(0001̄) is observed
when pressure is increased. On the other hand, those of non-polar surfaces of both B4 and
B1 phases decrease at higher pressure, especially those of B4-(101̄0) and B1-(100) which
is reducing rapidly. However, this findin is in good agreement with the nature when a
material is under high pressure; it will be compressed directly at its boundary and passing
through the core atoms, leading to strengthen of bonding. As a result, the surfaces atomic
configuration will become closer than those of the core atoms. This subsequently lowers
the surface free energy and the surface becomes more stable at higher pressure.

We built up energy of nanorods by directly combining energy of surface and core
atoms together. The energy-volume curves can be performed by this method which leads to
transition pressure of various diameters (d) and lengths (L) of nanorods, as shown in Fig. 2.
The findin indicates that transition pressure increases with reducing diameter, as shown in
Fig. 2(a). The difference is quite small at diameter larger than 20 nm, while it becomes more

Figure 1. Ratio of each surface free energy at high pressure with its own at zero pressure.
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Figure 2. Difference in transition pressure of nanorods versus other parameters; (a) diameter of
nanorod with a f xed L/d at 10, (b) a length of nanorods with a f xed diameter at 10 Å.

significan when the diameter is smaller than 20 nm. This could be accurately observed.
However, there is experimental evidence which was carried out by using in situ high-
pressure energy dispersive X-ray diffraction [10]; it was found that the transition pressure
of ZnO nanorods with 10 nm diameter and 80 nm length was higher than that of bulk by
around 1.0 GPa. Furthermore, Fig. 2(b) obeys effect of length to 10 nm of diameter, this is
a remarkable finding The transition pressure of nanorod increases with increasing length
until L/d reaches 100. Above transition pressure of bulk, where the pressure converges to 0.4
GPa, the rod can be represented as a nanowire. In contrast, the transition pressure decreases
instantly after L/d reaches 4, and it becomes even lower than the transition pressure of
bulk after L/d is about 2 times. This findin can be clearly explained by the transition
at two cross-section surfaces, from B4-(0001̄) and B4-(0001) to B1-(001) and B1-(001̄).
Because γ(0001) is almost three times higher than γ(001) at high pressure; consequently, this
situation could be easier than the transition at side surfaces, and shifting enthalpy barrier
at lower pressure of two phases of nanorod closing together when its length decreases.
Finally, this leads to a decrease in transition pressure. However, the nanoparticles with
L/d lower than 2, will be rather corresponding to hexagonal prism or hexagonal tablet. In
addition, this findin probably explains the recent findin on the lower transition pressure of
nanocrystal compared with that of the bulk condition by confirmin both angle-dispersive
X-ray diffraction and photoluminescence spectra technique [7]. Unfortunately, their certain
size and morphology could not be identified

Moreover, significan evidence, which explains the co-existence of phases B4 and B1
in nanorods at wider range of pressure, was also found. The relative enthalpy barrier which
is the difference in enthalpy barriers of nanorods and bulk can be shown as;

δ (�H ) = �Hbulk − �Hnano = (HB4 − HB1)bulk − (HB4 − HB1)nano (6)

this relationship is considered at 20 GPa because it is higher than all of transition pressure
of nanoparticles ever reported. In Fig. 3, the result shows that enthalpy barrier of bulk is
higher than that of nanorods, especially at the diameter of 30 nm and the difference grows
rapidly. This findin indicates that the co-existing phases of B4 and B1 could appear in a
wider range of pressure with decreasing nanorod’s diameter. It is also in good agreement
with those reported in literature [8–10].
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Figure 3. The relationship between relative enthalpy barrier of nanorods with grounding by enthalpy
barrier of bulk, and their diameter with fi ed L/d at 10 and a pressure of 20 GPa.

Conclusions

We successfully modeled ZnO nanorods under high pressure based on density functional
theory. Calculations of energy of surface and core atoms were carried out separately at
various pressure points. They were directly combined to build up nanorods with different
diameter and length. The transition pressures of nanorods with a diameter of 10–100 nm
were higher than bulk, and convergent to the highest value when increase its length until
it becomes a nanowire. However, its transition pressure would decrease below that of bulk
when the length was decreased until below 20 nm for nanorod with diameter of 10 nm. Our
findin could also give an explanation of co-existing phases which appears in wide-range
pressure in the nanoparticles. These finding are in good agreements with the previous
experiments.
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a b s t r a c t

Ab initio calculations were performed for investigating the high pressure phases of GaAs up to 200 GPa.
By comparing the minimum free energies of structures, we found the thermodynamically stable phases
of GaAs under pressure beyond GaAs-III (Imm2) with space groups Pmma and P4/nmm at the pressure
range of 88–146 GPa and 146–200 GPa, respectively. For discussing the difference results of GaAs IV and
V in previous studies, we found that Pmma and P4/nmm are the lower symmetric phases of P6/mmm and
CsCl-like, respectively. For analyzing the Pmma-P4/nmm phase transition, we observed the approxi-
mated path and found that the barrier of transformation from Pmma to P4/nmm in direction [110] is
0.035 eV. The graph of density of states shows no energy gap in stable phases at 130 and 160 GPa,
indicating that Pmma and P4/nmm are the metallic phases. The contour plots of the electron density
difference show some valence electron sharing in Pmma which is higher than in P4/nmm. Moreover, the
results of elastic parameters and modulus ratio suggested that the Pmma phase is a ductile material,
while the P4/nmm phase is a brittle due to the increasing of shear modulus.

& 2014 Elsevier Ltd. All rights reserved.

1. Introduction

Gallium arsenide (GaAs) which is one of III–V binary compound
semiconductors is widely used in many applications such as solar
cell fabrications and diode devices. Stable phase at ambient
pressure of GaAs is the zinc blende (ZB) phase (space group
F-43m), which is similar to the other III–V binary compounds such
as GaP, InP and InAs [1]. In previous studies of GaAs high-pressure
phases, it has been suggested that GaAs–ZB transforms to an
orthorhombic phase near 17 GPa [2,3]. By studying the X-ray-
diffraction pattern from synchrotron radiation, Weir et al. [4]
suggested that the evolution of GaAs structures under high
pressure is the following: GaAs-I (ZB)-GaAs-II (Pmm2)-GaAs-
III (Imm2)-GaAs-IV (P6/mmm), with the transitions pressures of
17, 24, and 60 GPa, respectively. The simple hexagonal phase
(space group P6/mmm) in GaAs-IV from the experiment is similar
to the ambient pressure phase of GaSb [5,6]. Zhang and Cohen [7]
studied the equilibrium lattice parameters and internal para-
meters of GaAs-II by using ab initio pseudopotential calculations
within the local density functional (LDA) in the form of Perdew

and Zunger. They found that GaAs-II is orthorhombic structure
which is thermodynamically favored over the rocksalt (Fm3m)
structure. Later, McMahon and Nelmes [8] used the angle-
dispersive powder diffraction technique and confirmed that the
structure of GaAs-II is a Cmcm space group. Mujica and Needs [9]
using first principle calculations confirmed that GaAs-II in Cmcm
structure is more stable than Pmm2. Durandurdu and Drabold [10]
performed a local-orbital quantum molecular dynamic method
with a 216-atom model of GaAs. They used norm-conserving
pseudopotentials and Harris functional, and found that the GaAs
ZB phase transforms to Cmcm at 23.5 GPa, and Cmcm phase
changes to Imm2 structure at 57 GPa. From the study of the
electronic density of states (EDOS), they concluded that both
Cmcm and Imm2 phases of GaAs are semimetals. The stability of
vibration modes in both high-pressure phases was confirmed by
studying the phonon density of states (PDOS). For very high
pressure phases (480 GPa), Garcia and Cohen [11] studied the
3d states in Ga compounds with core relaxation effects and
predicted that body-centered cubic structure should be stable
phase of GaAs above 125 GPa. However, Kim et al. [12] suggested
the instability of the CsCl-like structure (space group Pm-3m) in
most III–V semiconductors by using the density-functional linear
response method. They focused on InP and InSb in the normalize
volume (V/V0) in range 0.55–0.40. They concluded that the ionic
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compounds such as GaP, GaAs, InP, and InAs are dynamically
unstable at high pressures with respect to transverse-acoustic
phonon. They suggested two candidate structures that replaced
the CsCl-like structure at very high pressure are P4/nmm and
Pmma.

From the literature reviews, the theoretical and experimental
investigations of GaAs in I, II and III phases under high pressure
have been widely conducted. However, the studies of structural
and mechanical properties under extremely high pressure
(80–200 GPa) in GaAs-IV and V phases are not yet completed.
In this work, the thermodynamic stability of GaAs in IV and V
phases are discussed up to 200 GPa. The relations of similar
structures (Pmma-P6/mmm and P4/nmm-CsCl-like) were explained.
We predicted the mechanism of path transformation in GaAs from
Pmma to P4/nmm which is well above the experimental observa-
tion. In order to analyze the physical properties of GaAs IV and V,
the elastic parameters, namely, the bulk modulus and shear
modulus are studied to classify the metallization of the phases
IV and V.

2. Calculation details

In this work, the ab initio calculations are performed based on
the density functional theory (DFT) as implemented in the CASTEP
code [13,14]. In DFT, all ground states properties of a solid system
such as the electron density, effective potential and total energy
were evaluated by self-consistently solving the Kohn–Sham equa-
tions. First of all, the exchange–correlation functionals which
contained in Kohn–Sham equations were observed by comparing
the results with the previous experiments. At ambient pressure
condition (0 GPa), the cutoff energy and k-point grid were used at
500 eV and 6�6�6, which gave the energy convergence at
5 meV/atom. The lattice parameters (a¼b¼c) in ZB at ambient
pressure were determined as 5.576 and 5.729 Å by using the
LDA functional and the generalizaed-gradient approximation of
Perdew–Burke–Ernzerhof (GGA-PBE) functionals [15–17]. Bulk
modulus of GaAs from the experiments [18,19] is 74.7 GPa, while
the calculation results are 75.5 GPa (LDA) and 60.3 GPa (GGA-PBE)
as shown in Table 1.

From Table 1, we found that the LDA functional gives a better
agreement with the experimental results than the GGA-PBE. The
LDA functional was therefore selected for the rest of this study. The
ultrasoft pseudopotentials that included the electronic configura-
tions 3d104s24p1 for Ga and 4s24p3for As were used. The cutoff
energy of 500 eV was found to be suitable for calculating the
geometry optimizations, single point energies and elastic para-
meters. Forces on the optimized atomic positions were calculated
by using the Hellmann–Feynman theorem [20]. The Brouillion
zone integration was performed using the Monkhorst–Pack grids
[21] of 6�6�6 for ZB, 10�10�8 for Cmcm, 12�12�10 for
Imm2, 10�10�5 for P6/mmm, 10�10�10 for CsCl-like and
6�6�11 for P4/nmm and Pmma structures. These were sufficient
to converge the total energies to within 5 meV per atom for all
structures. For the example of study the effect of k-point on the
wide pressure range, the Fig. 1 shows the k-point of the example
structure (CsCl-like) in the pressure 120, 160 and 200 GPa. The total

energies confirmed that the k-point set 10�10�10 which was
used to calculate in CsCl-like still converges in this pressure range.
The total energies in the wide pressure range were observed and
found that these k-point sets still converge in this pressure range.
However, the k-point in a direction (k) of some space groups was
carefully varied under wide pressure range by controlling actual
spacing (1/k) at about 0.04 Å in all dimensions (x, y and z).

3. Results and discussion

For finding the mechanism of GaAs phase transitions, we
optimized the possible space groups to find the total energy per
primitive cell (E) and their volume (V) at a given pressure (P).
The total energies of GaAs structures in ZB, Fm-3m, Cmcm,
Cinnabar (P3121), Imm2, P6/mmm, CsCl-like, P4/nmm and Pmma
were observed. E–V curves were fitted by using the third order
Birch–Murnaghan equation of state [22,23]. For analyzing phase
stabilities, the enthalpy (H) per a formula unit of a GaAs space
group was calculated from the relation H¼EþPV, which is the free
energy of system at 0 K. The enthalpies of GaAs structures were
compared under pressure up to 200 GPa. The Fm-3m structure has
also been observed with remarkably higher in energy compared to
the ZB (about 4 eV). Our calculation found that the Cinnabar and
Fm-3m phases are not stable structures under this condition (0 K)
because ZB transforms directly to the Cmcmwithout going through
the Cinnabar phase that has the higher free energy (41 eV). We
found the minimum enthalpy structures between 0 and 200 GPa
as shown in Fig. 2, which consist of GaAs I-ZB (0–12 GPa), GaAs
II-Cmcm (12–37 GPa), GaAs III-Imm2 (37–88 GPa), GaAs IV-Pmma
(88–146 GPa) and GaAs V-P4/nmm (146–200 GPa), respectively.
Therefore, for lower pressure range, we report the transition
sequence from ZB-Cmcm-Imm2 which confirmed Durandurdu
and Drabold's work [10]. We found that the enthalpy of ZB
compared to the Cmcm and the volume reduction during the
ZB-Cmcm phase transition is larger than those of the Cmcm-Imm2.
This can be understood since the ZB to Cmcm transition is a
structural reconstruction, but Cmcm-Imm2 transition is a distor-
tion from the orthorhombic structure.

Under extremely high pressure (P480 GPa), we found that
Imm2 changes to the Pmma space group with atomic positions Ga
(0.25, 0.00, 0.75) and As (0.25, 0.50, 0.75) at 88 GPa which confirms
the suggestion of Kim et al. [12]. However, the experiment of

Table 1
The lattice parameter and bulk modulus of GaAs–ZB at ambient pressure from DFT
calculations compared with the previous experiments [18,19].

Parameter/Method Exp. LDA GGA-PBE

Lattice parameter (Å) 5.653 (Ref. [18]) 5.576 5.729
Bulk modulus GPa 74.7 (Ref. [18,19]) 75.5 60.3

Fig. 1. Graph of total energy (y-axis) and k-point (x-axis) of GaAs in the example
(CsCl-like) structure shows that the total energies converged at k-point set 8�8�8
in a wide pressure range (120–200 GPa).

P. Pluengphon et al. / Solid State Communications 195 (2014) 26–30 27



Weir et al. [4] suggested that GaAs-IV is P6/mmm. Therefore, we also
analyze the relation of 2 space groups between Pmma and P6/mmm.
In Table 2, atomic positions of Ga and As in Pmma were compared
with the primitive basis of P6/mmm at the same pressure. We found
that the Pmma in GaAs is the similar structure with P6/mmm but it
has lower symmetry than P6/mmm; as a result, Pmma gave lower
free energies in all pressure as shown the H-P curves in Fig. 2.
In addition, the Fig. 2 indicated that the P4/nmm structure is the
thermodynamically stable phase above Pmma (P4146 GPa) in good
agreement with Kim et al. suggestion [12]. We found that the atomic

positions of Ga (0.00, 0.00, 0.00) and As (0.00, 0.50, z) give
minimum free energy in P4/nmm structure at z¼0.498. At a
constant pressure (such as 140 GPa), the enthalpy difference (such
as between Pmma and P6/mmm structures) is about 0.025 eV per a
GaAs formula unit (see in Fig. 2), while the accuracy of energy
calculation is 0.010 eV per formula unit of GaAs. We found that the
tiny differences of free energies are larger than the error of energy
calculations. Therefore, we can separate the distinguish structures
between Pmma and P6/mmm. When we analyze atomic positions of
P4/nmm compared with the primitive basis of CsCl-like space group
as shown in Table 2, we concluded that P4/nmm structure in stable
condition is similar to CsCl-like structure.

In Fig. 3, we explore the nature of Pmma-P4/nmm transition
mechanism. In the similar method that we have reported in
CuInSe2 [24] and Cu(In,Ga)Se2 [25], we analyze the transformation
path between two phases as follows. Firstly, we investigate the
transition pressure of Pmma-P4/nmm which was predicted at
146 GPa where the enthalpy of two structures are equal. Secondly,
we analyze the transformation path from P6/mmm structure. We
knew that the atomic positions in P4/nmm at minimum free
energy are the distorted structure from CsCl-like. We estimate that
the As-plane was shifted from Ga-plane in direction [110] and the
space group of GaAs was changed from Pmma, shown in Fig. 3(a).
Lattice parameters and angles in the unit cell were optimized and
controlled the pressure at 146 GPa. We found that the enthalpy of
system increases along the distance of As-plane from Ga-plane.
Finally, the As-plane was shift to the center of unit cell; as a result,
the space group was change to P4/nmm. The barrier of free energy
in Pmma-P4/nmm is estimated to be 0.035 eV per formula unit of
GaAs, this approximate path shown in Fig. 3.

In addition, we would like to explain the extensive detail on the
metallization of GaAs in Pmma and P4/nmm phases. In Fig. 4, we

Fig. 2. The enthalpy difference of GaAs high-pressure phases compared with the
enthalpy's Cmcm phase.

Table 2
Atomic positions and lattice parameters in Pmma and P4/nmm at 146 GPa when were compared with the primitive basis of space groups P6/mmm and CsCl-like, respectively.

Space group Lattice parameters Angles Ga As

P6/mmm (2.336,2.336,4.356) (90,90,120) (0,0,0) (0,0,0.50)
Pmma (in basis P6/mmm) (2.331,2.345,4.353) (90,90,119.7) (0,0,0) (0,0,0.50)
CsCl-like (2.728,2.728,2.728) (90,90,90) (0,0,0) (0.50,0.50,0.50)
P4/nmm (in basis CsCl-like) (2.775,2.775,2.629) (90,90,90) (0,0,0) (0.50,0.50,0.50)

Fig. 3. (a) The simple model of structural evolution during the phase transition from Pmma to P4/nmm phases in direction [110] was estimated. (b) The enthalpy barrier
during phase transformation from GaAs IV to GaAs V at 146 GPa in this estimated path is 0.035 eV.

P. Pluengphon et al. / Solid State Communications 195 (2014) 26–3028



compared the electronic density of states (EDOSs) of GaAs in ZB
(0 GPa), Imm2 (50 GPa), Pmma (130 GPa) and P4/nmm (160 GPa)
structures. The EDOSs show that GaAs–ZB at 0 GPa is a semicon-
ductor as it has an energy gap, GaAs-Imm2 at 50 GPa is a
semimetal in agreement with the previous suggestion of Duran-
durdu and Drabold [10]. In Pmma and P4/nmm phases, the graphs
of EDOSs are continuous along the energy axis, thus they are in the
metallic phases. For studying the chemical bonding, we calculated
the electron density difference in the high pressure phases, i.e.
Pmma (130 GPa) and P4/nmm (160 GPa) and the results are shown
in Fig. 5. The contour plots show the difference of electron
densities (between �0.1 and 0.3) from the chemical bonding in
each GaAs lattice, relative to electron densities in isolate atoms.
The electron density difference of GaAs is the difference between
the electron density of the total GaAs system and the unperturbed
electron densities of Ga and As. The electron density difference
shows the changes in the electron distribution due to the forma-
tion of all chemical bonds. It is useful for illustrating how chemical
bonds are formed across the whole system as the electron density
difference can help identifying the types of chemical bonds, such
as covalent bonding, metallic bonding etc. These show that the
chemical bonding in Pmma has higher electron sharing (orange
and yellow zone) at cavity between Ga (gray ball) and As (violet

ball) compared with in P4/nmm. Therefore, the covalent bonding in
Pmma is higher than in P4/nmm. However, we found from the
results of total electron density difference that high electron
sharing in Pmma is anisotropy due to appearing in any planes
while it is not found in all planes of P4/nmm. The plane of high
electron sharing in Pmma is shown in Fig. 5. The covalent bond
was found in some planes of Pmma, but EDOS and band structure
which indicate the macroscopic properties of system show that
Pmma is the metallic phase. By studying the population analysis
and Hirshfeld charges, it confirmed that the ionic charge in
P4/nmm is higher than in Pmma. The covalent bond does not
necessarily appear only in insulator. For example, the bonds in
some metals such as BeCl2, SnCl2 and SnCl4 are covalent bonds at
ambient pressure but these materials can have free electrons as
well. In GaAs-Pmma, the difference of the electronegativity
between Ga and As is less than of Be and Cl; therefore, it is
possible to have the covalent bond in Pmma phase. The chemical
bonds in Pmma and P4/nmm excited the population of Ga
(3d104s24p1) and As (3d104s24p3), which the states 4s transformed
to 4p (s to p). The elastic properties such as elastic constants (Cij),
bulk modulus (B) and shear modulus (G) were studied for
determining the physical properties of GaAs in Pmma and
P4/nmm phases. At the beginning, the elastic parameters in
ambient pressure phase were observed by using LDA functional
as shown in Table 3. We found that the LDA functional gives a good
agreement with the previous experiments [18,19,29] more than
using GGA-PBE. The elastic properties of materials can be esti-
mated by using the Voigt–Reuss–Hill procedure [30–32]. Voigt and
Reuss equations are the upper and lower limits of true crystalline
constants, while the mean value from the Voigt (BV, GV) and Reuss
(BR, GR) approximation is the Hill (BH, GH) modulus. In this work,
the Hill modulus of GaAs is reported as shown in Table 3.
For analyzing type of material, it is classified as brittle material if
the ratio of B/G less than 1.75, and it is a ductile material when the
ratio greater than 1.75 [33,34]. Shear modulus of GaAs increases
highly when Pmma changes to P4/nmm. GaAs- P4/nmm increases
the resistance from the tangential force. From the B/G ratio in
Table 3, we can conclude that GaAs in Pmma phase is ductile
material, while P4/nmm phase is a brittle.

4. Conclusions

We performed ab initio calculations in CASTEP code for study-
ing the transitions pressure and stability of high pressure phases of

Fig. 4. (Color online) Comparisons of the electronic density of states of GaAs in ZB
(0 GPa), Imm2 (50 GPa), Pmma (130 GPa) and P4/nmm (160 GPa) structures.

Fig. 5. (Color online) Comparison of the electronic density difference (the value between �0.1 and 0.3) of GaAs in Pmma (130 GPa) and P4/nmm (160 GPa) structures.
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GaAs between 0 and 200 GPa. The stability of GaAs structures
were considered by comparing the minimum free energy or
enthalpy of system. From observation by using LDA functional,
we found that the high-pressure phases of GaAs are ZB (0–12 GPa),
Cmcm (12–37 GPa), Imm2 (37–88 GPa), Pmma (88–146 GPa) and
P4/nmm (146–200 GPa), respectively. The difference results from
theoretical and experimental reports were concluded that Pmma
and P4/nmm are the distorted structures of P6/mmm and CsCl-like,
respectively. The lower symmetric phases gave the minimum free
energies in Fig. 2. Transformation path from Pmma to P4/nmm
phases was estimated and found that P6/mmm changes to P4/nmm
in direction [110]. The enthalpy barrier of this path is 0.035 eV.
In addition, physical properties of the metallic phases GaAs were
examined by analyzing the elastic parameters. The continuous of
EDOSs show the metallization of Pmma and P4/nmm phases. The
electron density difference contour plots show that the sharing
electron in Pmma is higher than in P4/nmm. This indicates that
Pmma has the characteristic of the covalent bond. From the
modulus ratio, it can be concluded that Pmma phase is a ductile
material, while the P4/nmm phase is a brittle.
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First principles–based electronic structure calculations of super-
hard iron tetraboride (FeB4) under high pressure have been un-
dertaken in this study. Starting with a “conventional” supercon-
ducting phase of this material under high pressure leads to an
unexpected phase transition toward a semiconducting one. This
transition occurred at 53.7 GPa, and this pressure acts as a de-
marcation between two distinct crystal symmetries, metallic
orthorhombic and semiconducting tetragonal phases, with
Pnnm and I41/acd space groups, respectively. In this work, the
electron–phonon coupling-derived superconducting Tc has been
determined up to 60 GPa and along with optical band gap var-
iation with increasing pressure up to 300 GPa. The dynamic
stability has been confirmed by phonon dispersion calculations
throughout this study.

metal–semiconductor phase transition | superhard material |
first principle study | high pressure | superconductivity

The shorter interatomic distances of metal under external
pressure consequently increase the valence and conduction

band widths, which leads to the enhancement of free electron-
like behavior. The development of creating immensely sub-
stantial pressure at laboratories enables us to observe the core
electrons overlapping under enormous compression and dra-
matically influences the electronic properties of normally
free electron metals such as Li and Na (1–3). The metal-
to-insulating phase transformation has been contrived both
experimentally and theoretically for both the normal metals
while exerting pressure on them. This observation propelled
us to investigate the electronic and structural phase trans-
formation of the experimentally synthesized superhard ma-
terial iron tetraboride (FeB4) under high pressure (4–8). The
intriguing factor of choosing FeB4 is that the material was
proposed as a “conventional” Fe-based superconductor, in
contradiction to the discovery of an “unconventional” Fe-
based superconductor because of its large electron–phonon
coupling. Here we report the exotic phase transition of FeB4
from metal to semiconductor at 53.7 GPa, even though we
started with the metallic orthorhombic phase Pnnm of FeB4,
which shows the superconducting temperature Tc up to 60
GPa. The new phase after 53.7 GPa has I41=acd space group
symmetry with a finite fundamental band gap, which increases
along with pressure monotonically. All of the considered
structures have been tested to have a thermodynamic stability
from phonon dispersion calculations. The reason behind the
phenomena could be the overlap of atomic cores at higher
pressure ranges, which increases the hybridization of valence
electrons and their repulsive interactions with core electrons.
The immediate technological outcome of this scenario of
metal-to-semiconducting phase transition could be to search
for a transparent state of a material that is a metal under

ambient conditions. This drastic change of electronic and
structural properties can be observed in other materials as
well, and hence this can open a field of studying them from
a high-pressure perspective.

Results and Discussion
We have started compressing the Pnnm structure, which has
equilibrium lattice constants a0 = 4:52 Å, b0 = 5:27 Å, and
c0 = 3:00 Å. Using the Birch–Murnaghan equation of state, the
equilibrium cell volume (V0), bulk modulus (B0), and the first
derivative ðB′0Þ are fitted to be 35.80 Å3 per formula unit (f.u.),
270.1 GPa, and 3.64, respectively, reproducing well the experi-
mental values (V0 = 36.38 Å3/f.u., B0 = 252.5 GPa, and
B′0 = 3:53) (5). While compressing the initial structure (Fig. 1),
we have found that after 53.7 GPa another possible structure has
emerged that is more energetically favorable as far as the en-
thalpy contribution is concerned. The new structure that has
been predicted by the evolutionary algorithm (USPEX) (9, 10)
has the symmetry I41=acd tetragonal phase. The first-order
phase transition occurred while transforming from Pnnm to
I41=acd with the relative volume contraction of 4%. The I41=acd
phase has B0 = 311.5 GPa and B′0 = 3:87 with the lattice con-
stants a = 4.84 Å, c = 9.73 Å, and the atomic positions of Fe
(16c) at (0.500, 0.000, 0.000) and of B (32g) at (0.125, 0.130,
0.062) at 53.7 GPa. The other possible structure with the second-
lowest enthalpy is the P42=nmc phase, which possesses B0 =
307.0 GPa and B′0 = 3:95 with the lattice constants a = 3.46 Å,
c = 4.87 Å with the atomic positions of Fe(2a) at (0.00, 0.00, 0.00)

Significance

Solids have been mainly studied at ambient conditions (i.e., at
room temperature and zero pressure). However, it was realized
early that there is also a fundamental relation between volume
and structure and that this dependence could be most fruitfully
studied by means of high-pressure experimental techniques.
From a theoretical point of view this is an ideal type of ex-
periment, because only the volume is changed, which is a very
clean variation of the external conditions. In the present study
we show a hard superconducting material, iron tetraboride,
transforms into a novel transparent phase under pressure.
Further, this phase is the first system in this class, to our
knowledge, and opens a new route to search for and design
new transparent materials.
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and of B (8g) at (0.25, 0.00, 0.369) at 58 GPa. The enhanced bulk
modulus of I41=acd and P42=nmc phases indicate that they are
harder than the ambient structure. Although a previous study
reported the dynamic stability of the (Pnnm) phase from 0 to 100
GPa (6), the phonon dispersion of the I41=acd phase at 53.7 GPa
as shown in Fig. 2 reveals the dynamic stability and it is even
maintained up to 300 GPa. The top and side views of the
considered atomic structures are depicted in Fig. 3.
It is worth mentioning that the tetragonal with space group

P42=nmc emerges in parallel with the formation enthalpy higher
(around 30 meV/f.u.) than I41=acd, as indicated in Fig. 4, and the
structure also shows dynamic stability at 53.7 GPa up to 300 GPa.
This suggests that these two tetragonal phases may be mutually
found in experiments within the same pressure range. In addi-
tion, the structures having space group C2=m, R3m, and P63mc
are the other possible candidate structures, which have been
derived from the USPEX, but their enthalpies are relatively
higher than the I41=acd phase with a minimum value of
300 meV/f.u.
Fig. 5A depicts the pressure dependence of electron–phonon

coupling constant (λ), the superconducting critical temperature
(Tc), and logarithm of phonon momentum ðωlogÞ for the Pnnm
structure. At ambient pressure, the Tc is calculated to be 2.72 K
by using the effective Coulomb repulsion parameter (μ*) of 0.18.
We have additionally performed the tests using different values
of μ* such as 0.10 and 0.14 and we have found the corresponding
Tc values to be 9.35 K and 5.50 K, respectively. Hence, the Tc

evaluated by the stronger μ* of 0.18 quantitatively agrees with
the experimental value of 2.9 K (5), because Fe-d electrons are
strongly localized near the Fermi level (11). Under compression,
the λ monotonically gets suppressed, resulting in a drop of Tc at
increasing pressure. However, the anomalous recovery of λ and
Tc is found at 60 GPa, which is associated with the softening of
phonons to yield the strong electron–phonon coupling. Further,
the calculated spectral function α2FðωÞ and integrated λðωÞ at
the selected pressure points shown in Fig. 6 reveal that the low-
frequency regime (0 to around 350 cm−1), which originates from
Fe-B vibration, significantly contributes to λ. Therefore, we
conclude that the observed superconductivity of the Pnnm phase
is mainly attributed to the strong coupling of Fe-B vibration at
low frequencies.
We have established the pressure-induced phase transition

from Pnnm to I41=acd, and the details regarding their electronic
structures are presented in Fig. 7. The Pnnm phase exhibits
a nonsemiconducting behavior both at 0 and 60 GPa, which is
typically characterized by finite states at the Fermi level owing to
the hybridization between Fe-3d states and B-2p states. We find
the bands crossing the Fermi level at Γ→Z and U→R, which
corresponds to the 3D Fermi surface centered at Γ and R points
(4). These flat bands coming from Fe-d and B-p states are crucial
for the observed superconductivity in FeB4 as previously de-
scribed. By contrast, the I41=acd at 53.7 GPa does exhibit
a semiconducting feature with the indirect band gap of 1.07 eV.
The underlying metal-to-semiconductor transition in FeB4 can
be evident from the electron localization function (ELF) (Fig. 7,
Right) that the I41=acd phase possesses the considerable locali-
zation of electrons near Fe atoms compared with the Pnnm
counterpart. Under further compression from 53.7 GPa to 300 GPa

Fig. 1. The comparison of normalized lattice parameters of FeB4 (Pnnm
phase) between the present work (open symbols) and the experimental
findings (closed symbols).

Fig. 2. Phonon dispersions of I41=acd (A and B) and P42=nmc (C and D) at
pressure 53.7 and 300 GPa, respectively.

Fig. 3. Top and side view of atomic structures of (A) Pnnm, (B) P42=nmc,
and (C ) I41=acd. Fe and B atoms are shown as brown and green balls,
respectively.
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the gap is observed to be slightly changed by the variation less
than 7%, as indicated in Fig. 5B. For more reliable band gap and
considering the derivative discontinuity of the Kohn–Sham ei-
genvalue, we are using the screening hybrid functional HSE06
(12). The infinitesimal variation in band gap during the com-
pression can be described by the fact that the I41=acd phase is
highly incompressible.
The sensitive pressure-induced metal-to-semiconductor transi-

tion in FeB4 may arise from the appreciable variation in bonding
features between Pnnm and I41=acd states. This is clearly seen by
the key difference of ELF between Pnnm and I41=acd shown in
Fig. 7, Right. In I41=acd, there is a notable degree of electron
localization at the open interstices, but it is minimal near and
between ions. This localization is associated with the re-
pulsion between core and valence electrons of neighboring
ions at sufficiently high pressure, resulting in enhanced Fe
(3d)-B(2p) hybridization owing to an energy decrement of 3d
bands with respect to 2p bands (1, 13). This effect is appar-
ently evidenced by the significant hybridization between Fe
(3d)-B(2p) close to the Fermi level shown in Fig. 7C.

Conclusions
In this work, a systematic density functional theory-driven first
principles study leads us to demonstrate an abrupt phase tran-
sition of the superhard material FeB4 under high pressure
from conventional superconductor to semiconductor. We have
observed strong electron–phonon coupling below 53.7 GPa with
orthorhombic Pnnm symmetry and a transition to semicon-
ducting phase having I41=acd space group symmetry at that
particular pressure. The semiconducting phase is dynamically
stable up to 300 GPa, which has been confirmed from phonon
dispersion calculations. All of the considered structures have

been tested to have thermodynamic stability from phonon dis-
persion calculations. The profound reason behind this exciting
phenomenon could be the overlap of atomic cores at higher
pressure range, which increases the hybridization of valence
electrons and their repulsive interactions with core electrons.
The immediate technological outcome of this scenario of metal-
to-semiconductor phase transition could be to search for a
transparent state of a material that is a metal under ambient
conditions. This drastic change of electronic and structural
properties can be observed in other materials as well, and hence
this could open a field of studying them from a high-pressure
perspective.

Materials and Methods
The behavior under high pressure of the Pnnm phase has been investigated
considering the mechanical property and the electron–phonon coupling

Fig. 4. Relative enthalpies of Pnnm, I41=acd, and P42=nmc as a function of
pressure referenced to the Pnnm phase. (Inset) The corresponding energy
dependence of volume (E-V).

Fig. 5. (A) Calculated electron–phonon coupling constants and critical
temperatures of the Pnnm phase at selected pressures. (Inset) The loga-
rithmic phonon momentum ðωlogÞ. (B) The variation of band gap of the
I41=acd phase calculated by PBE and HSE06.

Fig. 6. Calculated spectral function α2FðωÞ (black line) and integrated
λðωÞ of Pnnm at selected pressure points (A) 0 GPa, (B) 16 GPa, (C ) 32 GPa,
and (D) 50 GPa.

Fig. 7. Electronic band structures, orbitally projected density of states (DOS),
and valence electron localization function (ELF) of the Pnnm phase at (A)
0 GPa and (B) 53.7 GPa. (C) I41=acd phase at 53.7 GPa. The representative
lattice planes are (100) and (101) for Pnnm and I41=acd, respectively.
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that leads to superconductivity. Moreover, the higher-pressure phase has
been predicted using the evolutionary algorithm within the USPEX code
(9, 10) with an interface to the projector augmented wave (PAW) method
(14) implemented VASP code (15, 16), from 50 GPa to 300 GPa within size
cell is up to 8 f.u. (8 of Fe and 32 of B atoms per cell). To obtain reliable and
consistent results, the crystal structure of the first two lowest enthalpy
phases at each pressure is being accurately optimized. These calculations
are performed based on density-functional theory (DFT) formalism. The
PAW approach with nonlinear core correction and valence states of Fe
(3p63d74s1) and B (2s22p1) have been considered throughout this investigation.
The k-points mesh and the cutoff energy are 12 × 8 × 16 (for Pnnm), 8 × 8 × 10
(for I41=acd in primitive cell), 10 × 10 × 7 (for P42=nmc), and 900 eV,
which have been tested to ensure the energy convergence of 1 meV/atom.
We have used the Birch–Murnaghan equation of state to fit the energy
with respect to the corresponding volume (17). The lowest enthalpy
phase is the most stable phase at a specific pressure when considering
the profile of enthalpy and pressure for different phases. To confirm the
dynamical stability of the most stable phase from the previous structure
prediction, we have performed phonon calculations based on the density
functional perturbation theory (DPFT) framework as used in Phonopy
code (18). To explore the electronic properties of the considered struc-
tures, we have performed the band structures and electronic density of
states calculations with more accurate k-points mesh. We have used PBE
(19) type generalized gradient approximation for exchange correlation
functional for the electronic structure calculations. For calculating the op-
tical band gap, we have considered the derivative discontinuity of Kohn–
Sham energy eigenvalues as formulated in hybrid-type exchange correlation
functional HSE06 (20).

Because FeB4 has been reported as a phonon-mediated supercon-
ductor at ambient pressure (4, 5), we have also quantified the electron–
phonon couplings of Pnnm to elucidate the variation of its super-
conducting feature with respect to pressure. These calculations are carried
out using Quantum Espresso package (21, 22) based on the PAW ap-
proach. The cutoff energy is set to be 90 Ryd with the convergence setting
of 2 × 2 × 4 q-mesh and 6 × 6 × 12 k-mesh for the dynamical matrix and
12 × 12 × 24 k-mesh for the electron–phonon coupling. The super-
conducting critical temperature (Tc) has been evaluated by the Allen
Dynes formula (23, 24).
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The transition pressure (Pt) of the B4-to-B1 phase transformation of zinc oxide nanoparticle

(n-ZnO) structures was investigated in terms of their size and morphology. Nanorods, nanopencils,

nanopyramids, nanowires, and nanotubes of the B4 phase in various sizes were directly built up by

accounting for the atomic basis of the core and surface regions. The previously proposed

transformation path was performed for constructing shapes and sizes compatible with B1 phases.

Using systematic density functional theory, the surfaces were cleaved from the optimized crystal

structures at different pressures in both the B4 and B1 phases. A method for calculating the surface

energy at different pressures is proposed using an asymmetric slab model. Using the proposed

model, the transition pressure of n-ZnO structures was found to significantly depend on their

morphology and size, which is in good agreement with the available experimental reports.
VC 2015 AIP Publishing LLC. [http://dx.doi.org/10.1063/1.4915113]

I. INTRODUCTION

The evolution of nanoscale materials, which is the dec-

rement of the system size to lower their dimensions, has

become a center of attraction due to their vivid and unique

properties that are influenced by their intrinsic nanoscale

size. Many recent studies have confirmed a change in the

high-pressure parameters, such as the transition pressure,

with nanoscale effect and that this can affect the stability of

the crystal structure. The wide spread applications of useful

metal oxide materials at the nanoscale, such as zinc oxide

nanoparticles (n-ZnO), have attracted significant attention

from both the scientific and industrial communities.1 The

well known phase transformation of wurtzite (B4) to rocksalt

(B1) occurs at a pressure of around 9.0–10.0 GPa,2–4 but the

sensitive deviation of the transition pressure (Pt) of the ZnO

nanocrystals from their bulk form has never been extensively

investigated. An increase in the Pt of ZnO nanocrystals with

decreasing system size has been reported in earlier works,3–5

but in contrast a proportional decrease in the Pt of ZnO nano-

crystals with decreasing particle size was found,6 which

strengthened the obvious influence of the system size effect.

The surface energy of the rounding facets can contribute to

this change. Unfortunately, it is relatively difficult to identify

the rounding facets for spherical or aggregate shaped nano-

crystals. However, certain morphologies of n-ZnO consisting

of nanorods (NRs), nanowires (NWs), and nanotubes (NTs)

have been evaluated for their Pt by angle-dispersive X-ray

diffraction (ADXRD), energy-dispersive XRD (EDXRD),

and photoluminescence under high pressure (Table II),

revealing a slightly higher Pt compared to the bulk mate-

rial.7–11 A theoretical study recently predicted the transition

pressure of ZnO NWs of various diameters;12 but the results

were in contrast with the experimental reports7 in which the

predicted transition pressure of the NWs decreased with

reducing diameter size. Moreover, molecular dynamics

(MD) simulation revealed that the facets were dependent on

the transformation pressure from B4 to B1 in the ZnO nano-

crystals.13 However, the effect of the surface energy was not

incorporated in these studies. The recent report of the high

pressure phase transition in ZnO NRs14 showed remarkably

different results compared to the experimental reports for

both the deviation of the Pt from bulk ZnO and the possibil-

ity of co-existing B4 and B1 phases in the studied pressure

range. However, the study was insufficient to be able to con-

firm and provide a generally reasonable argument for the

structural phase transition of n-ZnO. Therefore, the present

work is mainly focused on investigating the dependence of

the high-pressure phase transition on the different morpholo-

gies and sizes of n-ZnO. In addition, a systematic method of

calculating the material surface energy under high pressure

is proposed.

II. COMPUTATIONAL METHODOLOGY

Throughout this study, the ab-initio quantum theory cal-

culation based on density functional theory (DFT) was

employed. The CASTEP code,15 which is based on this for-

malism, was used to perform all the electronic structure cal-

culations. The thermodynamic stability of the competing

phases in the n-ZnO was predicted by comparing the en-

thalpy at a specific pressure and the stable phase was

deduced from the lower enthalpy structure. The Pt of this

a)Electronic mail: thiti.b@chula.ac.th; Also at ThEP Center, CHE, 328 Si-

Ayuttaya Road, Bangkok 10400, Thailand
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then corresponds to the common tangential line of the

energy-volume curves of the two phases. Calculations were

performed using the generalized gradient approximation

functional (GGA-PBE)16 and ultrasoft pseudopotential with

the electronic configurations of Zn: 3d104s2, and O: 2s2p4.

The cutoff energy (Ecut) of the planewave was set to 500 eV

and, with the Monkhorst-Pack grid of an approximate 0.035

2p/Å spacing, was tested as to if it satisfied the energy con-

verging criteria. The slab model with a 10 Å vacuum was

also tested for energy convergence with respect to the vac-

uum thicknesses, and the surface energies of the B4 and B1

phases were determined based on this constant vacuum. In

order to simulate the surfaces of ZnO under a high pressure

using this slab model, a systematic approach was developed

and detailed in this report. First, the surfaces of the bulk B4

or B1 phase, which were optimized by full geometry relaxa-

tion at various pressures, were cleaved. An asymmetry slab

model was employed to preserve the computational resour-

ces. Two bottom atomic layers were fixed to express the core

atomic boundary of the nanostructure. To obtain the pressure

effect reasonably at the interface with the vacuum region,

the atoms at the top layer of the slab were carefully fixed,

while the all the other atoms were geometrically relaxed.

The proposed method then requires a number of atomic layers

to increase the space sufficiently to relax the atoms. Hence, to

obtain the appropriate number of atomic layers, they were

carefully increased until convergence of the individual surface

energy was revealed in order to compare the surface energy of

a fully relaxed top layer at high pressure. This method allows

the non-deviation of the average volume per formula unit of

ZnO at the surfaces to be compared with the core region.

Therefore, the relationship between the energy and volume of

the n-ZnO structure can easily be given, where the energy of N

atoms of the nanostructure can be represented as

Enano¼ (NEbulk þ RiciAi), where ci and Ai are the surface

energy and the surface area of facet i, respectively. The core

atomic energy of the nanostructure is represented by Ebulk. The

surface energy of arbitrary facets can be written

c ¼ ðEslab � NEbulkÞ=Aslab; (1)

Eslab ¼ ½Erelax
slab � ðEunrelax

slab � NEbulkÞ=2�; (2)

where Erelax
slab and Eunrelax

slab are the total energy of the slab crys-

tal that is relaxed in the proposed method and calculated

using the single point energy regime, respectively. Since an

asymmetric slab model was employed, this method con-

sumes less computational resources compared to the sym-

metrical slab method that keeps the middle layers and allows

relaxation of two sides of the slab. Therefore, the surface

energy and Eslab were modified, as shown in Eqs. (1) and (2),

where Eq. (1) is the expression for c of the relaxed side of

slab. On the other hand, the two bottom layers are fixed with

dangling bonds and, therefore, mathematically terminated by

the last two terms in parentheses of Eq. (2). Moreover, the n-

ZnO diameter was varied from 5 nm upwards, which is large

enough to avoid the contribution of atoms at the edge and

corner as well as the size dependence of surface energy, as

explicitly reported previously for various nanomaterials.17–19

The geometry of n-ZnO with a B4 phase that consists of

two ancestral types is shown in Fig. 1(inset). Both the cross

sections are hexagonal surrounded by f10�10g and the longi-

tudinal axis is aligned along [0001]. Type I, has an end cap

bounded by the polar-surfaces of f10�1�1g, while Type II is

terminated by [0001] without a cap. The modified morpholo-

gies of type I can be considered to be nanopencils (NPs) and

nanopyramids (NPys) by varying the length (L) magnitude.

Type II (not capped by the hexagonal pyramid) is the shape

of a hexagonal NR, and can be the ancestor of NTs, nanotab-

lets (NTbs), and NWs by removing the hexagonal core for

the first offspring, and changing the length (L) per diameter

(d) for the last two kinds.

III. RESULTS AND DISCUSSIONS

In order to perform the electronic structure calculation

of the ZnO surface under high pressure, we started using the

proposed methodology (fixed-toped layer) at a zero pressure

by comparing it with the surface energy obtained from the

fully relaxed method, which is a conventional method gener-

ally implemented for surface structures at ambient pressure.

In the case of (0001) (only the Zn atoms at the top layer

were fixed), which is shown in Fig. 1, increasing the number

of layers increased the surface energy of the Zn with the two

bottom layers being fixed in both the fully relaxed and fixed

top layer models. The surface energies of both methods

increased with an identical tendency and reached conver-

gence at the seventh calculated layers, with 1% difference in

c between them. This situation supports the validity of our

proposed method compared to the conventional one and so it

should be reasonable under a high pressure as well when a

sufficient number of calculated layers are employed. The sur-

face energies of the other planes at zero pressure were calcu-

lated and are shown in Table I. In the case of the B4 phase,

the slightly higher c value obtained using the present method

FIG. 1. Comparison of the surface energy at P¼ 0 GPa with the number of

layers between the fixed-top layer case with the traditional case (fully

relaxed). (Inset) The geometry of the cross section and side view of the an-

cestral n-ZnO.
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was still comparable with the fully relaxed method, and was

within the range of other previous reports20–25 for all the

considered surfaces. These evidences clearly support that the

proposed method can be performed for the evaluation of c of

n-ZnO at a high pressure. In the B1 phase, the proposed

method also gave higher c values, as in the B4 phase, and so

indicated that the proposed method could also be employed

for evaluation of the surfaces of the B1 phase.

The c values of the B4 and B1 phases of n-ZnO were

computationally determined from ambient pressure up to

14 GPa and 30 GPa, respectively. The electronic structure

calculations in this pressure range were consistently derived

along with the fitting parameters using the Birch-Murnghan

equation of state,26 and were previously confirmed by the

TABLE I. Surface energies of the B4 and B1 phases of n-ZnO at zero

pressure.

Surface energy, c(hk(i)l) (J/m2)

Facet Fixed-top layer Full relaxation Other works

B4 phase

ð10�10Þ 0.94(3)a 0.90(1) 0.8,g 0.9,f 1.16,c 1.3e

O-ð000�1Þ 1.50(4)a … 1.7,f 1.7,g 1.90,d 2.0 c

Zn-(0001) 1.59(0)a 1.57(7) 1.38,b 1.7,g 1.94,d 2.0,c 2.2f

O-ð10�1�1Þ 2.09(8) … …

Zn-ð10�11Þ 2.36(5) 2.25(1) …

B1 phase

(100) 0.62(3)a 0.61(2) …

(110) 1.40(6)a 1.39(4) …

O-(111) 3.45(1) … …

Zn-(111) 3.60(3) 3.60(0) …

aResults from Ref. 14.
b–gResults from Refs. 20 to 25.

FIG. 2. Surface energies of the B4 and B1 phases of n-ZnO versus the pres-

sure. The values of B4-{0001} and B4-f10�10g, B1-{100} and B1-{110}

were taken from Ref. 14. (Inset) Cross section of the NPs of the B4 and B1

phases of the n-ZnO, which correspond to the atomic-transformation path.

The color balls of blue and red denote the Zn and O atoms, respectively.

FIG. 3. Relationship between the relative transition pressure

(DPt¼Pt(nano) – Pt(bulk)) versus the size of the n-ZnO with (a) NR and

NP, (b) NW and Npy, and (c) NT (different outer diameters) morphologies.
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bulk size calculation. The tendencies of c values of all calcu-

lated surfaces are shown in Fig. 2, where the tendency of c
for non-polar surfaces obviously contradicts the case for po-

lar surfaces. The c values are dramatically decreased with

the increasing pressure for the non-polar surfaces but they

are gradually reduced for the polar surfaces. In order to

understand this phenomenon, a surface energy of material at

P¼ 0 GPa can be assumed that it is mainly dominated by

dangling bonds of the relaxed surface atoms. For bulk mate-

rials under compression, their internal energy increased and

their volume decreased. Therefore, it is reasonable to assume

that the tendency of the c value for a surface under compres-

sion would be the result of the combination of two different

and opposing effects: the reduction of c by conservation of

the dangling bonds and the increase of c from the decreasing

surface area. Even though the results in this work did not

quantitatively weigh both effects. However, one could imply

the more influent effect which significantly contributes to the

tendencies of c values especially in non-polar surfaces. In

polar surfaces, another effect influencing the gradually

decreasing of c values with the increasing pressure would be

introduced which is the electrical polarity between Zn and

O-terminated surfaces. This would be strengthened at high

pressure because of the reduction of slab thickness. As a

result, the c values of polar surfaces are increasing under

compression. Moreover, all the calculated polar surfaces,

and in particular, the relaxed bilayer of B4-{0001}, were

unreconstructed by relaxation. This was in good agreement

with the previously reported calculations21,25 in which they

were the most contracted at the outer bilayer at 43% and

34% for the O and Zn-terminated surfaces, respectively. This

may imply a stabilizing mechanism of these polar surfaces

by charge transfer, as previously suggested.21,25

The cross-sections of the B4 and B1 phases of all the

different n-ZnO morphologies are shown in the inset of Fig.

2. The lowest transformation path barrier of ZnO proposed

previously27 was used to construct the high pressure B1

phase, which is surrounded by two and four surfaces of

{100} and {110}, respectively. This was also confirmed

using MD simulation.13 These allow us to construct a B4 and

its compatible B1 nanostructure by combining the atomic

basis at the core region and rounding the facets.

Consequently, the energy and volume per formula unit of n-

ZnO could be generated directly for calculating the transition

pressure. In this calculation, the Pt of bulk was calculated to

be 10.97 GPa, which is in good agreement with previous ex-

perimental values.2–4

According to our method, the Pt of various sizes and

morphologies of n-ZnO can be directly calculated from the

energy and volume profiles of the B4 and B1 phases to find

their identical enthalpies at those pressures. The relationship

between the relative transition pressure (DPt) and the size of

the nanostructures is shown in Fig. 3. In the case of NRs and

NPs, the calculations revealed that at an L/d ratio of 0.5 the

system seemed to adopt a hexagonal NTb structure for the

the NRs, and with additionally hexagonal NPy or bullet-like

structures for the NPs. All the transition pressures were

lower than those of the bulk ZnO and especially at d¼ 5 nm,

when the DPt values were around �4.5 and �0.4 GPa for

NRs and NPs, respectively. The DPt of NRs, which the ma-

jority of the atomic surface of the B4 phase is occupied by

on the surface of {0001}, is much higher than another.

According to the transformation path, the surface of B4-

{0001} would transform to B1-{001}, which is a non-polar

surface of the B1 phase with a much lower surface energy

(0.62 J/m2) than that of the B4-{0001} phase (1.50–1.59 J/

m2). This indicates that those surface atoms could be the

easiest path of inducing a high-pressure phase transition

from the B4 to the B1 phase. However, the Pts of both phases

increased with an increasing diameter and length, and finally

equalled the Pt of the bulk ZnO at an L/d ratio of around 1–5

(inset, Fig. 3(a)). At an L/d ratio of 10, the transition pres-

sures of the NRs and NPs were higher than those in the bulk

ZnO, and this could be also explained in a similar manner as

above. The increasing number of surface atoms at the most

stable surface f10�10g of the B4 phase could enhance the Pt.

The six facets of B4–f10�10g would transform to two and

four facets of {100} and {110}, respectively. In addition, the

Pt of the NRs and NPs were also close to each other at an L/

d ratio of 10, because this led to a smaller difference in the

pyramidal cap at the end of the NPs and the flat side of Zn-

(0001) in the NRs. The cases when the L/d ratio was 100, the

TABLE II. Comparison of the DPts from selected points in this work and from the available experimental and theoretical results in the literature. Each DPt is

relative to the Pt(bulk) value reported in the same reference, except those denoted by ‡ that used Pt(bulk)¼ 9.5 GPa.

Morphology Gain size (nm) DPt (GPa) Method Reference

Nanorod 10 (L/d¼ 8) 1.0 EDXRD 11

150 (L/d¼ 80) 1.0 EDXRD 11

10 (L/d¼ 8) 0.3 DFT with presented method This work

5 (L/d¼ 10) 1.0 DFT with presented method This work

Nanowire d¼ 50–100 4.2‡ ADXRD 7

d¼ 100 2.5‡ Photoluminescence 8

NA �3.3 to �1.3 DFT with supercell method 12

5 1.2 DFT with presented method This work

10 0.4 DFT with presented method This work

Nanotube dout-din¼ 100 1.5‡ Photoluminescence 9

d¼ 10–70 1.0‡ EDXRD 10

dout¼ 50 (b¼ 0.8) 0.6 DFT with presented method This work

dout¼ 75 (b¼ 0.9) 1.5 DFT with presented method This work
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NRs (or NPs) corresponded to NWs, and when the L/d ratio

was 0, the NPs corresponded to hexagonal NPys, which are

shown in Fig. 3(b)). The Pt of the NWs was higher than the

bulk ZnO by around 1.2 GPa for d¼ 5 nm, and its relative

value with the bulk ZnO (DPt) converged to zero with

increasing diameter. On the other hand, for the NPys, which

is the cap of the B4 phase, their six facets of f10�11g trans-

formed to the two facets of {101} and four facets of {111}

of the B1 phase. The Pt of NPys was lower than the bulk

ZnO by around 3.2 and 1.5 GPa for d¼ 5 and 10 nm, respec-

tively. These are extremely interesting, especially for NPys

in which further experimental work is required for clarifica-

tion because they have Pt values that largely deviate from

the bulk ZnO and in the opposite tendency from the other n-

ZnO structures. In Fig. 3(c), the case of NTs are shown

where L � d and the ratio of the inner and outer diameter

(b¼ din/dout) was varied from 0.5 to 0.9. The NTs were

investigated over a diameter range of 50 to 200 nm. The cal-

culated Pt values were clearly higher than the NWs with the

same diameter. This is not surprising because the number of

surface atoms at the B4-f10�10g were increasing with the

additional inner diameter of the NTs. Consequently, this

strongly supports that the surface atoms at B4-f10�10g could

be a main cause driving the enhancement of the transition

pressure in these ZnO nanostructures.

IV. CONCLUSIONS

In conclusion, the proposed method for calculating the

surface energy of materials at a high pressure based on a sys-

tematic DFT revealed the B4-to-B1 phase transition of n-

ZnO in relation to the Pt and their shapes and sizes. The find-

ings revealed that the nanoscale phase transitions driven by

surface energy differences were the main cause of the Pt

deviation of the n-ZnO from the bulk ZnO. The transition

from the six facets of B4-f10�10g to the two and four facets

of {100} and {110}, respectively, enhanced the value of Pt.

On the other hand, it decreased in the transition of

B4-{0001} to B1-{001}. This can explain the increased Pt in

NWs,7,8 NTs,9,10 and NRs.11 Comparison of our results with

other experimental and theoretical results is shown in Table

II. Moreover, this finding also predicted the reduction of Pt

with decreasing size of n-ZnO in NTbs and NPys. Thus, the

proposed method provided theoretical explanations and high-

lights the usefulness of the morphology and size dependence

of the Pt in n-ZnO.
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Abstract 

An ab initio study of structural phase transformations under high pressure was performed on a ternary 
semiconductor, AgInTe2. Based on DFT within both LDA and GGA exchange-correlation, US-PP, 
and plane wave basis set, was employed for this work. Transition pressures and calculated parameters 
with transformation pathway was identified to be; chalcopyrite → cd-B1 → cd-Cmcm, were in good 
agreement with experiments. We also predicted a higher pressure phase based on supercell with size 
2×2×2 of B2 structure in which all the configurations of cation structures were accounted to compare 
and clarify its’cations-disordered state. The predicted structure probably appeared at around 40 GPa 
from cd-Cmcm to cd-B2. Evaluating band gap from band structure calculation, NC-PP was employed 
in chalcopyrite at a pressure range of 0 – 4 GPa to improve a very narrow band gap of US-PP, and 
this failure will be discussed. Partial density of state (PDOS), and electronic population analysis were 
also calculated to finely investigate the electronic transition around the Fermi level. Our calculated 
results were in good agreement with experiments. The direct energy gap (𝐸𝑔) was linearly 
proportional to pressure with increasing rate of 46.4 and 44.6 meV/GPa. In addition, at ambient 
conditions, 𝐸𝑔 was equal to 1.02 eV and 0.95 eV for GGA and LDA, respectively. Band structures 
from all the calculations have shown a higher second band gap (𝐸′𝑔), which could occur due to 
crystal-field splitting. 

Key words: A:Ternary compound 

                     B: ab-initio calculation 

                     C: Phase transition 

                     D: High Pressure 

                     E :Density Functional Theory 

 

1. Introduction 

 

The chalcopyrite semiconductors (I-III-VI2, s.g. 𝐼4̅2𝑑) have received attention due to their applications in a 
number of optoelectronic devices such as detectors and solar cells [1-3]. The crystal structure of chalcopyrite is 
analogous with the zinc blende semiconductor (II-VI) which doubles zinc blende with replacement and 
modification of atomic position of II by I and III in ratio of 1:1. In addition, some physical properties of 
chalcopyrites and their analogous binaries showed some correlation. In particular, recent implementation on 
electrical properties and phase transformation under high pressure shows that diamond anvil cell can exist up to 
several million atmospheres. Similar to those in the same group, AgInTe2 is one of chalcopyrites which is utilized 
in a number of industrial applications [4-6] with the direct band gap reported to be 1.02 eV [7]. Our previous study 
has reported the structural phase transition of AgInTe2 under pressure up to 26 GPa that is the highest pressure 
reached experimentally for this material. We found that the structure at high pressure became cations-disordered 
(cations-disorder will be represented by cd in this paper), in which cation sites were occupied by both group I and 
III cations with a 0.5:0.5 occupancy ratio. The transformation pathway of AgInTe2 was 𝐼4̅2𝑑 → cd-B1→ cd-Cmcm 
and this occurred at pressure around 3-4 GPa and 21.7 GPa, respectively [8, 9]. This was identical with other 
chalcopyrites such as CuInSe2 and CuGaSe2. However, so far there have been only few studies of this material both 
experimentally and theoretically, in particular, the study of band gap under high pressure. 

This work aims to investigate the structural phase transitions of AgInTe2 under high pressure using ab initio 
based on density functional theory. In addition, a new higher pressure phase, cations-disorder of CsCl-like structure 
(cd-B2) has been predicted. We also carried out electronic band structure, PDOS and population analysis of 
chalcopyrite under pressure up to 4 GPa to finely investigate the electronic transition around the Fermi level. 

 
 



2. Calculation details 

 

Ab initio study based on the density functional theory (DFT) within CASTEP code [10] were employed in this 
work where the meticulous method of electronically structural stability and band structure of AgInTe2 under high 
pressure were performed. In the case of the structural stability calculation, using the standard conventional 
exchange-correlation functional; local-density approximation (LDA) [11] and Generalize gradient approximation 
(GGA) [12], ultrasoft pseudopotential (US-PP) with electrons configuration of Ag: 4d105s1, In: 4d105s25p1 and Te: 
5s25p4. The plane wave basis was set as Ecut = 400 eV and k-points mesh was fixed accurately at 0.035 2π/Å for all 
the structures which were confirmed by energy convergence technique. The calculated structures of both AgInTe2 
were selected from the experiments and its analogous binary compound [8, 13]. For chalcopyrite structure, cell 
parameters were optimized at each pressure by using BFGS algorithms with force convergence tolerance of 0.01 
eV/Å. For the high pressure phases, the supercell structures were also constructed from  2×2×2 cells for these 
cation-disordered structures in which the atomic positions of cations (Ag and In) were randomly selected from the 
same symmetric operation positions. Lattice parameters were chosen based on previous experimental results [8, 9].  
The corresponding fraction coordinates were Ag and In: (0.00, 0.00, 0.00) and Te: (0.50, 0.50, 0.50) for cd-B1 
structure, and Ag and In: (0.00, 0.67, 0.25) and Te: (0.00, 0.19, 0.25) with a/c = 1.032 and b/c = 1.013 for cd-Cmcm 
phase. For the predicted B2 phase, we also confirmed its cations-disordered state by comparing  all possible cation 
configuration structures whose supercell size was 2×2×2, where the number of basis of cations were 4  for both Ag 
and In. Moreover, spin-unpolarised state of all calculated phases were confirmed by including spin-porarised 
calculation at sampling points through the entire pressure range. 

The relationship between the total energy and volume were fitted to the Birch-Murnaghan equation of state 
[14]. The DFT calculations were treated at absolute zero temperature. Therefore, the more stable phase existing in 
each pressure range could be determined from the minimum Gibbs free energy which can be written in terms of 
enthalpy as 𝐺(𝑇 = 0) = 𝐻 = 𝐸 + 𝑃𝑉. In the case of band structure calculation, the energy gap between 
chalcopyrite phases at the pressure 0 and 4 GPa were performed using both ultrasoft and norm-conserving 
pseudopotentail. However, a more expensive resource of pseudopotential, norm-conserving pseudopotential (NC-
PP), with Ecut of 800 eV which employed electrons configuration difference with another (Ag: 4s24p64d105s1, In: 
4d105s25p1 and Te: 5s25p4), has provided a band gap very close to the experimental results. The full band structure, 
PDOS, and population analysis were carried out to clarify the electronic transition phenomena of individual 
electronic state. 
 
3. Results and Discussions 

 

3.1 Structural Phase Transitions 

 

The calculation results of GGA and LDA exchange-correlation functional were fitted to the Birch-Murnaghan 
equation of state which only a fitting of GGA was shown in Figure 1. The energy-volume curves have obviously 
indicated that chalcopyrite was the most stable phase at ambient conditions, and lattice constants and two distortion 
parameters were compared with available experiments [8, 15] as shown in table 1. Chalcopyrite phase obviously 
transformed to cd-B1 which was confirmed by considering their commonly mutual tangential line; but the second 
transition from cd-B1 to cd-Cmcm was difficult to perform in the same way. However, a stable phase can be 
identified as the one with the minimum enthalpy in a given pressure range. The enthalpy-pressure curves were also 
reproduced by the Birch-Murnaghan equation of state, which were shown in Figure 2. Both GGA and LDA results 
were in agreement with experiments which had reported the transformation pathway to be; 𝐼4̅2𝑑 → cd-B1 → cd-
Cmcm. The transition pressures, lattice constants, bulk moduli and volume reductions of all phases were shown in 
Table 2., almost of them by using GGA were found to be closer to experiment than in case of LDA, except for the 
volume of chalcopyrite at ambient conditions which deviated from experiment in ref. 8 by about 9 %.  



 
 

Figure 1. The energy-volume curves of chalcopyrite, cd-B1, and cd-Cmcm phase obtained by GGA 
implementation. 
 
Table 1. The comparison between lattice constants, tetragonal distortion, and anion displacement of chalcopyrite 
phase from experiments and DFT calculations. 

 lattice constants (Å) 
𝑢 𝜂 a c 

LDAa 6.35 12.63 0.24 1.99 
GGAa 6.58 12.99 0.24 1.97 
Expb 6.39 12.61 0.24 1.97 
Expc 6.41 12.56 0.25 1.96 

a this work 
b reference 8 
c reference 16 

It was predicted in CdTe by Ahuja et al that Cmcm phase transforms to B2 phase at 28 GPa [18]. Moreover, B2 
phase was also found in PbX (X = S, Se and Te) from both experimental and theoretical studies [17, 18] with a 
transition pathway shown as  zinc-blende → NaCl → Cmcm → CsCl. This work revealed that an existence of B2 
phase was expected at pressure around 40 GPa. Furthermore, its cations-disordered state was confirmed by 
comparing all possible cation configuration structures within supercell size of  2×2×2, where  the number of basis 
of cations are 4  for both Ag and In. A list of all the possible configurations of B2 phase was shown in Figure 3. 

 
Figure 2. The relative enthalpy-pressure curves of chalcopyrite, cd-B1, and cd-Cmcm phases which were grounded 
by enthalpy of cd-Cmcm by using GGA implementation. The intersection point is compatible with a transition 
pressure. 



Table 2. The comparison between available parameters of ambient and high-pressure phases found from the 
experiment and those in theories. The lattice constants shown were performed at ambient conditions, 6.25, and 
21.70 GPa for chalcopyrite, cd-B1, and cd-Cmcm, respectively. 

Phase 

Lattice 
constants(Å) Pt 

(GPa) 

B0 

(GPa) 

ΔV/V0 

(%) a b c 

CH  Exp. 

LDA 

GGA 

6.39 

6.35 

6.58 

 

 

 

12.61 

12.63 

12.99 

- 

- 

- 

34.01 

50.84 

37.36 

- 

- 

- 

B1 Exp. 

LDA 

GGA 

5.87 

5.72 

5.85 

 

 

 

 

3-4 

1.49 

3.02 

57.51 

77.63 

63.05 

13 

20 

15 

CmcmExp.

LDA 

GGA 

5.56 

5.48 

5.59 

5.74 

5.55 

5.66 

5.58 

5.39 

5.50 

21.70 

22.02 

21.65 

N/A 

69.14 

53.78 

- 

1 

1 

 
Figure 3. All configurations of B2 phase within supercell size of 2×2×2 are depicted. In each cell, only eight 
cations are present, and each cations is enveloped by eight nearest neighbors of Te [not shown here]. Ag and In are 
represented by solid and hole circles, respectively. 

Firstly, all the configurations were calculated by total energy method at a fixed volume in order to consider and 
compare their stability. We found that there were four interesting phases consisting of B2(a), B2(c), B2(e) and 
B2(f) which significantly revealed their lower energy than the other two phases. The four phases were also 
calculated to obtain the energy-volume relationship by using geometry optimization method with identical setup to 
the previous phases. The first one, B2(a) became cubical Heusler structure (s.g. 𝐹𝑚3̅𝑚), the second and third, 
B2(c) and B2(e) became tetragonal structure (s.g. 𝑃4/𝑚𝑚𝑚), and the last one, B2(f) became cubic (s.g. 𝑃𝑚3̅𝑚). 



The relationship between relative enthalpy and pressure of B2 phases were shown in Figure 4. The B2(f) phase was 
to have the lowest enthalpy, whereas  the highest one  was B2(a) which was also the highest symmetry phase with 
an complete exchange between   Ag and In atoms  in all three dimensions.  However, at 40 GPa, the largest 
difference enthalpy of B2(a) and B2(f) phases in the order of 0.015 eV/atom was equivalent to thermal energy at 
174 K. This finding can be referred to a possibility of appearance of co-existing phase of B2(a), B2(c), B2(e), and 
B2(f) at room temperature. Therefore, this situation could lead to cation-disordered state of B2, or cd-B2. This 
could directly be influenced by previous cation-disordered structure; cd-Cmcm could still be transformed to a 
cation-disorder of B2 structure. 

 
Figure 4. The relative enthalpy-pressure curves of B2(a), B2(c), B2(e), and B2(f) phases which were grounded by 
enthalpy of B2(e). 

Furthermore, phonon dispersions of the four atomic configurations of B2 were performed by using the finite 
displacement technique with ultrasoft pseudopotential, shown in Figure 5. These calculations revealed that a non-
minus frequencies phase was B2(a) which also was the highest enthalpy phase,  whereas the lower enthalpy phases 
with minus frequencies were not stable. This evidence supported the cations-disordered state of B2. However, 
phonon dispersion of B2(a) phase which undergoes  a complete exchange of Ag and In atoms in all three 
dimensions could probably roughly represent vibrational property of the cd-B2. Nevertheless, the existence of cd-
B2 was expected at a rather low transition pressure for method of high pressure technique recently. Therefore, this 
prediction should be proved by the evidence of further experiment. 

 
3.2 Band structure and energy gap of chalcopyrite 

 

 Band gap (𝐸𝑔) of chalcopyrite was carried out based on band structure calculation. In table 3, 𝐸𝑔 at ambient 
condition obtained by using ultrasoft pseudopotential (US-PP) and norm-conserving pseudopotential (NC-PP) were 
shown. Both implementations gave a direct band gap with minimum gap at Γ point. In the case of US-PP, 𝐸𝑔 was 
very different from that obtained from the experiment [7]. On the other hand, in the case of NC-PP, 𝐸𝑔 has 
accepted, especially, an experimentally identical 𝐸𝑔 of GGA calculation. However, qualities of band structure of 
both calculations were approximately the same. A calculation by using NC-PP with GGA was shown in Figure 6. 
Another direct band gap (𝐸′𝑔) appeared near the fundamental gap (𝐸𝑔). This was shown in the inset of Figure 6 
with increasing from 𝐸𝑔 by 0.11 and 0.08 for NC-PP and US-PPP, respectively. This occurred due to a crystal-field 
splitting which was directly affected by a different interaction between Ag-Te and In-Te. This result also 
corresponds with those from the previous experiments [19-20].  



 
Figure 5. Phonon dispersion of B2(a), B2(c), B2(e), and B2(f) phases. Unlike the others, B2(a) was revealed to be 
a possibly stable phase  with no minus frequency. 
 

Table 3. List of band gap at ambient conditions obtained from this work and experiment. 
Method 𝐸𝑔(eV) 

LDA with US-PP  0.08 
GGA with US-PP 0.09 
GGA with NC-PP  1.02 
LDA with NC-PP 0.95 

Experiment[7] 1.02 



 
Figure 6. Band structure of chalcopyrite phase at ambient obtained by applying NC-PP with GGA exchange-
correlation. Inset: A splitting of the valence band at the maximum lead to a larger direct band gap which was 
increased by 0.11 eV. 

 

In Table 3, electron population, bond length, and bond population for each atomic species of relaxed 
chalcopyrite structure were calculated by applying US-PP and NC-PP with GGA exchange-correlation functional 
to clarify the different band gap. We focused on electronic state near the Fermi level. In the case of Ag, calculated 
result of US-PP and NC-PP were similar and this implied inter-transferring of electron from majority of 5s-state 
and minority of 4d-state to 5p-state. In addition, this also showed hybridization of 5p-state of Ag with 4d and 5p-
states of Te. These similarities were indicated by a small difference of bond population which equals to 0.41 and 
0.43 for US-PP and NC-PP, respectively. In contrast, there were some significant difference for the case of In. For 
US-PP, electron population of 5s and 5p were only almost inter-transferring and hence there was only little mixing 
between the two states which leads to weak bonding with Te. This was confirmed by a small bond population 
(equal to 0.28), and larger bond length of In-Te. For NC-PP, we found that bond population of In-Te was equal to 
0.42 which was close to but slightly smaller than the value of Ag-Te. These results can be explained by un-
conserved electron population which could indicate that there were both inter-transferring and hybridization 
between 5s, 5p of In and 5p of Te. As a consequence, we can conclude that the predicted narrow band gap of US-
PP calculation occurred due to the weak bonding of In-Te. Since pure indium is an electrical conductor, the 
conduction band minimum (CBM) is very close to the valence band maximum (VBM). In fact, a different band gap 
between two pseudopotentials could appear as evidenced by an existence of peaks of shallow 4d electrons of In at 
around -14.8 eV for US-PP and -16.0 eV for NC-PP, shown in Figure 7(a). However, a previous experiment has 
reported this value to be -16.9 and -17.7 eV for 4d5/2 and 4d3/2, respectively [21]. Although, our results did not take 
into account the spin-orbit coupling, they could reveal the mean values. In this regard, an experiment with NC-PP 
has given a more acceptable result than the others have. Those could obviously affect higher energy electron states, 
which reach the Fermi energy and unoccupied states. Another difference of two total DOS distinctly appeared at 
around -11 eV; a majority was 5s of Te and a minority was 4d5s of In in which the lower case was US-PP. On the 
other hand, at -6 eV to Femi energy, the qualitative of DOS of both pseudopotentials are not much different and the 
energy levels of obvious nodes are identical. At above the Femi level, the value of CBM of US-PP was also lower 
than one. The PDOS of each atomic species using NC-PP with GGA was shown in Figure 7(b). The finding 
showed that the VBM was mainly p-d hybridization between Te and Ag, whereas the CBM was mainly of s-p 
hybridization between In and Te. Not only these differences could imply a more accuracy in the excitation 
calculations of NC-PP than US-PP that obviously improve the calculated band gap of the chalcopyrite phase, but 
the findings could provide a better theoretical explanation both quantitative and qualitative of the band structure as 
well. Therefore, it would be appropriate to clarify and evaluate the band structure of this group of semiconductor 
before using more time and resource consuming methods such as hybrid functions and perturbation calculations. 
Moreover, the dependent 𝐸𝑔 of chalcopyrite with pressure was demonstrates as shown in Figure 8.  Its DOS near 
Fermi level as pressure at 0, 2, and 4 GPa were depicted. VBM and CBM increase with increasing pressure and 
these can be explained by a decreasing bond length, hence stronger bonding of Ag-Te and In-Te.  As a result, the 
increase in 𝐸𝑔 of chalcopyrite phase which is pressure-dependent up to 4 GPa, were compatibly fitted with the 
linear tendency as shown in the inset of Figure 8. At ambient conditions, band gap were 1.02 eV and 0.95 eV with 
increasing rate of 46.4 and 44.6 meV/GPa for GGA and LDA, respectively.  

 



In addition, DFT+U and spin-orbit coupling (SOC) were implemented to investigate other effects in narrow 
band gap by using ultrasoft pseudopotential. For DFT+U, U-values of d-states for both Ag and In were treated and 
varied up to 10 eV. At U = 4 eV, it has been found that the energy of d-state in In was approximately -16 eV which 
was identical to the one obtained from norm-conserving pseudopotential as previously discussed. Therefore, the 
calculations have been perform by fixing U = 4 eV for In and varying U-value for Ag. We found that the energy 
gap was gradually enhancing with the increasing U-value of Ag. For example, it reached 2.73 eV for the U-values 
10 and 4 eV for Ag and In, respectively. Moreover, using the larger U-values in both Ag and In were performed in 
wide ranges, but it is not significant enough to improve the bang gap of chalcopyrite phase. Furthermore, SOC was 
treated in band structure calculation under implementation of Quantum Espresso package [22]. The overall pattern 
of band structure is remarkably similar to those of scalar relativistic ultrasoft pseudopotential as being present in 
this work. The bands of deep states significantly split though Brillouin zone, in particularly, the d-states of Te and 
In occupied at shallow energy levels around -36 and -15 eV, respectively. However, the SOC have no effect to the 
band structure at  point which referred to the direct band gap of chalcopyrite phase. But the largest band splitting 
appeared at X-point with magnitude of 0.2 eV which corresponded to the recent report in single layer of In2Te2 
which revealed the splitting of bands at VBM and CBM being lower than 50 meV by including SOC [23]. There it 
can be concluded that SOC could not significantly improve the opening band gap in chalcopyrite phase of AgInTe2. 
 
Table 4. The plane-wave projection onto the atomic pseudo-orbitals for each atomic species, bond length, and bond 
population of relaxed chalcopyrite structure at P = 0 GPa. Electron configuration, for ultrasoft pseudopotential are 
Ag: 4d105s1, In: 4d105s25p1 and Te: 5s25p4, and for norm-conserving pseudopotential are; Ag: 4s24p64d105s1, In: 
4d105s25p1 and Te: 5s25p4. 

Pseudopotential 
electron population 

bond length(Å)  bond population Ag In Te 
s p d s p d s p d Ag-Te In-Te Ag-Te In-Te 

Ultrasoft 0.71 0.75 9.90 1.47 1.54 10.00 1.49 4.32 0.00 2.817 2.859 0.41 0.28 
Norm-

conserving 2.74 6.74 9.90 0.85 1.68 10.00 1.73 4.32 0.00 2.780 2.737 0.43 0.42 

 

 
Figure 7. (a) DOS of chalcopyrite at ambient conditions which were performed by using NC-PP (solid line) and 



US-PP (dotted line). (b) PDOS of chalcopyrite at ambient conditions using NC-PP. 

 
Figure 8. DOS of chalcopyrite near Fermi level under pressure up to 4 GPa. Inset: the linear relationship between 
pressure and 𝐸𝑔. 

4. Conclusions 

 

We employed ab initio based on DFT to investigate the structural phase transitions of AgInTe2 under high 
pressure. Using LDA and GGA with ultrasoft pseudopotential, the transition pathway was;  𝐼4̅2𝑑 → cd-B1 → cd-
Cmcm. These results were in good agreement with experiment for all available parameters. A higher pressure phase 
was predicted to occur around 40 GPa. The cd-B2 structure was considered to be a candidate and its cations-
disordered state was also proved systematically. We have also calculated band gap of chalcopyrite under high 
pressure up to 4 GPa, which NC-PP was employed to improve a large underestimation of band gap of using US-PP. 
Calculated results obtained by using NC-PP were in good agreement with experiments. The direct band gap was 
linearly proportional to pressure with increasing rate of 46.4 and 44.6 meV/GPa. At ambient pressure, 𝐸𝑔 was equal 
to 1.02 eV and 0.95 eV for GGA and LDA, respectively. Band structures from all calculations have shown a higher 
second band gap (𝐸′𝑔) that could occur due to crystal-field splitting. 
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We investigate the wave-like arrangements of H atoms around metal plane (Hm) in the

ScH3 hcp phase by using the ab-initio method. We found that only P63/mmc, P 3̄c1,

P63cm and P63 phases are energetically favorable. The wave-like arrangement allows

the off-site symmetry positions of the H atoms, and leads to substantial changes in

the pair distribution between Sc and H atoms which are associating with the changes

in the electronic structure in such a way that the total energy is lowering. The

symmetry breaking from P63mmc is also responsible for the band gap opening. In

the P63 structure, the calculated band gap is 0.823 eV and 1.223 eV using GGA

and sX-LDA functionals, respectively. This band gap can be compared with 1.7 eV

derived from the optical measurement and 1.55 eV from the HSE06 calculation. Thus,

the broken symmetry structures can be viewed as Peierls distortion of the P63/mmc

structure. Furthermore, we found that only the P63 structure is dynamically stable,

unlike YH3 where the P63cm structure is also stable. The stability of P63 comes

from sufficiently strong interactions between two neighboring H atoms at their off-

site symmetry positions, i.e. near the metal plane and near the tetragonal site. The

P63 phonon density of states is in good agreement with the data from the neutron

experiment.

a)Electronic mail: thiti.b@chula.ac.th
b)Electronic mail: udomsilp.p@chula.ac.th
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I. INTRODUCTION

Rare-earth metal hydride (REHx) compounds have been found to be a switchable metal-

insulator material under variation of the H content. The electronic property changes from a

metal in dihydrides to an insulator in trihydrides, and the corresponding structure changes

from the fcc to the hcp phase.1–3 Under high pressure, the stoichiometry ratio of REHx

increases up to x = 3, and the crystal structure transform as the following typical sequences;

hcp→ intermediate→ fcc→ hcp→ Cmcm4–12. The second appearance of the hcp phase at

higher pressure is different from the first appearance at lower pressure by the arrangement

of H atoms.

There were several investigations on the arrangements of the H atoms in the YH3 hcp

phase (the first appearance at lower pressure), and their influence on the electronic and

dynamical properties13–21. The structure of the YH3 hcp phase was suggested to be similar

to the HoD3 structure22, which has six yttrium atoms in the unit cell, thus its Brillouin

zone is one-third of the P63/mmc hcp unit cell with 30◦ (anti)clockwise rotation about the

c axis. The K point folds up three times into the Γ point. Its H atoms can be categorized

into two groups, i.e. the H atom near a tetrahedral site (Ht) and the H atom around a

metal plane (Hm). The on-site symmetry position of the tetrahedral site is located at the

center of a tetrahedron with one Sc atom at each corner. Thus Ht is surrounded by four Sc

atoms. On the other hand, the Hm atom is surrounded by three Sc atoms. There are three

possible positions for each Hm atom, i.e. above, under or on the metal plane. The position

on the metal plane is the on-site symmetry position, whereas the other two positions are

the off-site symmetry positions. According to these different H atoms arrangements, the

symmetry can varies from 24 operations in the P63/mmc phase (where all the Hm atoms

are at their on-site symmetry positions) to, for example, 12 operations in the P 3̄c1 phase.

Gelderen et al proposed that the P63cm and P63 phases are more energetically favorable

and dynamically stable than the P 3̄c1 phase which has the phonon softening modes around

the Γ point20. Furthermore, the phonon DOS from the neutron powder diffraction (NPD)

experiment21 was in good agreement with the average phonon DOS of P63 and P63cm.

They also suggested that P 3̄c1 could be the mean structure of the YH3 hcp phase.

For ScH3, the NPD experiment showed that the Sc atoms also form a hcp structure23.

The P63/mmc structure was used to fit the NPD data but the experimental evidence pointed
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out that the arrangement of the H atoms is more complicated. Antonov et al found that

the Hm atoms must distribute around the metal planes, i.e. occupy some off-site symmetry

positions. They also suggested that the structure of the ScH3 hcp phase would be similar to

that of YH3. Moreover, the ScH3 hcp phase found to be a semiconductor, the same as YH3,

with the band gap of approximately 1.7 eV at ambient pressure by extrapolating from the

optical experiment data24.

In this work, we examined all possible arrangements of the Hm atoms in the ScH3 hcp

phase in a sufficiently large supercell with six Sc atoms, and their influence on the energy

and dynamical properties. Our finding confirms that the broken symmetry structures cause

the band gap opening, and result in the energy reduction. This can be viewed as Peierls

distortion of P63/mmc. Furthermore, we investigated the dynamical stability of the hcp

phase. We found that the strong interaction between off-site symmetry positions of Ht and

Hm play a crucial role in the stability of the hcp phase.

This paper is organized as follows; the calculation method is explained in section II. The

symmetry breaking structures are described in section III as well as their energetical compar-

ison. The relation between the structural and electronic properties is discussed in section IV.

Their dynamical stability are discussed and compared with the recent experimental data23

in section V.

II. METHOD

We use CASTEP code based on the density functional theory (DFT) using the plane-wave

method to study the properties of the ScH3 hcp phases25–28. The Perdew-Burke-Ernzerhof

(PBE) exchange-correlation functional29 is chosen to calculate the energy and the physical

properties such as geometry and phonons. The ultrasoft pseudopotential based on Vander-

bilt theory30 is chosen for the Sc atom with 3d1 3s2 3p6 2s2 electronic configuration. A

sufficiently large supercell with six Sc atoms is chosen in order to accommodate most of the

hcp phases found in YH3. A larger supercell is beyond our scope. The lattice parameters

and the atomic positions are relaxed to their optimum structure using the Broyden-Fletcher-

Goldfarb-Shanno (BFGS) method31. For the accuracy of the calculation, the convergence

test is performed, so that the variation of energy is less than 1.6 meV. The optimum param-

eters are as follows; the energy cutoff (Ec) is 600 eV, and the spacing between k-mesh grid
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using Monkhorst-Pack scheme32,33 is ≈ 0.02 Å−1. The supercell of 192 atoms (48 Sc atoms)

is used for the phonon calculation with the finite displacement method34.

We scope ourselves to the GGA regime. However, the bandgap accuracy can be improved

by explicitly including the screened exchange (sX) interaction35. The sX gives partial cor-

rection to the electron self-energy, and hence improve the excited states. We apply sX-LDA,

as implemented in CASTEP36 with the norm-conserving pseudopotential37, to the band gap

calculation in limited cases. The improvement of the band gap result is shown in section IV.

III. BROKEN SYMMETRY STRUCTURES

ScH3 with the HoD3 type structure is considered as a starting point. The Sc atoms

arrange in the hcp lattice. However, the exact symmetry must be determined from the

arrangement of the Hm atoms. There are three possible sites for each Hm atom, i.e. on,

under and above the metal plane. As there are six Hm atoms in this unit cell, thus there

can be as many as 729 possible arrangements. These arrangements can be view as a wave-

like array in [110] direction. By geometrical consideration and also the periodic boundary

conditions, they can be reduced to only nine distinguishable arrangements. Then these nine

structures are optimized at 0 GPa. We found that only 4 structures, i.e. P63/mmc, P 3̄c1,

P63cm and P63 as illustrated in Fig. 1, are energetically stable.

(0,0,z) (1,1,z)(1/3,2/3,z) (2/3,1/3,z)

0.75c 0.75c 0.75c

0.25c 0.25c 0.25c

0.69c

0.19c

0.75c

0.25c

0.81c

0.31c

0.81c

0.31c

0.71c

0.21c

0.71c

0.21c

0.69c

0.19c

0.76c

0.31c

0.81c

0.26c

(0,0,z) (1,1,z)(1/3,2/3,z) (2/3,1/3,z)

0.75c

0.5c

0.25c

0.75c

0.5c

0.25c

0.75c

0.5c

0.25c

0.75c

0.5c

0.25c

(a)

(d)(b)

(c)

FIG. 1. The Hm atoms are represented by circles of which the symmetry sites are labelled by

different marks. They are placed in a unit cell (solid line), and c is along vertical axis. The

(x,y,z) are the hexagonal coordinates of atoms on the same vertical line. The figures (a)−(d) are

P63/mmc, P 3̄c1, P63cm and P63 phases, respectively.

The circles in Fig. 1 represent the positions of the Hm atoms on the (110) plane of the
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unit cell. The empty circles are the on-site symmetry positions, and the filled circles are the

off-site symmetry positions. The exact coordinates in reduced units are also indicated. In

Fig. 1, (a) is the P63/mmc phase of which all the Hm atoms are at the on-site symmetry

positions, and (b)-(d) are the wave-like arrangement of Hm and can be identified as P 3̄c1,

P63cm and P63 phases, respectively. Among these four structures, the P63/mmc structure

is the highest symmetry structure with 24 symmetry operations, whereas P 3̄c1, P63cm

and P63 have lower symmetry, i.e. 12, 12, and 6 symmetry operations, respectively. The

P 3̄c1 structure breaks mirror symmetry of P63/mmc, the P63cm structure breaks inversion

symmetry, whereas P63 breaks mirror, inversion and glide symmetries. We shall call these

lower symmetry structures as broken symmetry structures from now on. Their optimized

lattice parameters are shown in Table. I. Despite of its highest symmetry, the P63/mmc

energy is more than 0.14 eV higher than those of the broken symmetry structures. For the

broken symmetry structures, the energy of P63cm is 0.95 meV lower than that of P 3̄c1. This

difference is within our window of the convergence error of 1.6 meV. Thus, P63cm and P 3̄c1

are considered to be equal in terms of energy, i.e. they have a chance to co-exist, similar to

the YH3 case. For simplicity, we choose P 3̄c1 for discussing the structural comparison. The

lowest energy structure is the P63 phase, where the energy is 8.13 meV lower than the P 3̄c1

phase. At this stage, the P63 phase is the strongest candidate for the hcp phase of ScH3.

This conclusion has recently been proposed also by Ye et al.12 using a structure searching

method.

Next, the atomic distribution is considered in order to examine the nature of bondings.

To set up a reference, we draw a graphical representation of an Sc atom surrounding by

eleven nearest H atoms, composed of three Hm atoms and eight Ht atoms, as shown in

Fig. 2(a). According to Table II, upon the symmetry breaking process, the Sc and H atoms

are significantly redistributed. The graphical representation in FIG. 2(a) help us keep track

of the equivalent H sites in the different structures. The nearest Sc-Hm distance is 1.939 Å in

P63/mmc, and split into 1.954 and 1.958 Å in P 3̄c1 and split into 1.953, 1.965 and 1.972 Å

in P63, compared with the experimental data of 1.961 Å23. The tendency is that the Sc-

Hm distances are extended a little along the symmetry breaking process. Furthermore, the

electronic population analysis also shows increasing overlap population of Sc-Hm from 0.17

in P63/mmc, to 0.18 - 0.19 in P 3̄c1, and to 0.18 - 0.20 in P63.

5



TABLE I. The atomic position of the P 3̄c1, P63cm and P63 phases.

P 3̄c1 P63cm P63

Sc

6f 6c 6c

x 0.664 0.670 0.672

y 0.006

z 0.250 0.250

Ht

12g 6c 6c

x 0.351 0.303 0.374

y 0.028 0.030

z 0.091 0.091 0.089

Ht

6c 6c

x -0.355 0.308

y 0.007

z -0.091 0.410

Hm

2a 2a 2a

z 0.312 0.188

Hm

4d 4b 2b

z 0.193 0.210 0.263, -0.188

H

c axis

t

Ht
Ht

Ht

Ht

Ht

Ht

Ht

Hm

Hm

Hm

(a) (b)

FIG. 2. (a) Bonding between Sc (large circle) with eight Ht and three Hm neighbour atoms. (b)

four Sc atoms form a tetrahedron around a Ht atom at the on-site (small solid circle) and the

off-site positions (small dash circle). A red (blue) arrow points a direction of the off-site position

in the vertical direction (an arbitrary direction). The distances are not to scale.
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TABLE II. The distance, d, and the overlap population of orbitals between Sc and H atoms.

P63/mmc P 3̄c1 P63cm P63

d (Å) overlap population d (Å) overlap population d (Å) overlap population d (Å) overlap population

Sc - Hm 1.939 0.17 1.954 0.18 1.953 0.20 1.953 0.18

1.958 0.19 1.961 0.19 1.965 0.20

1.972 0.20

Sc - Ht 2.088 0.12 2.089 0.13 2.088 0.13 2.082 0.13

2.090 0.13 2.086 0.13

2.165 0.18 2.293 0.13 2.216 0.16 2.047 0.24

2.101 0.21

2.074 0.22 2.084 0.22 2.145 0.18

2.379 0.11

2.137 0.20 2.070 0.22 2.331 0.11

2.341 0.10 2.055 0.23

Ht - Ht 1.927 -0.05 1.963 -0.05 1.967 -0.05 1.988 -0.05

Ht - Hm 2.165 -0.03 2.143 -0.04 2.xxx -0.04 2.088 -0.04

Sc - Sc 3.358 0.09 3.334 0.11 3.318 0.11 3.320 0.11

3.338 0.11

3.413 0.11

In accordance with the Hm arrangements, the Ht atoms are found to displace from the

ideal tetrahedral sites to the off-site symmetry positions as well. The Ht atoms in P63/mmc

phase move to the off-site symmetry positions along the c-axis, as shown by the red arrow

direction in FIG. 2(b), whereas in other phases they move to the off-site symmetry positions

in a specific direction depended on the phase, as shown arbitrarily by the blue arrow direction

in FIG. 2(b). The detail of the Ht displacements varies from phase to phase. However, we

focus only on the Sc-Ht distances. The nearest Sc-Ht distance is 2.088 Å in P63/mmc, and

becomes 2.089 Å in P 3̄c1 and split into 2.082 and 2.086 Å in P63. This Sc-Ht distance

remains almost intact upon symmetry breaking. However, the most intriguing feature is

the second nearest Sc-Ht distance of the P63/mmc structure. In P63/mmc, it is 2.165 Å,

then split into 2.074, 2.137 and 2.293 Å in P 3̄c1, and split into 2.047, 2.055, 2.101, 2.145,

2.331 and 2.379 Å in P63. It is readily seen that the second shell of Sc-Ht in P63/mmc

is greatly redistributed along the symmetry breaking process. The distribution of the Ht

atoms around the Sc atoms causes the variations of the overlap population of Sc-Ht as well.

The electronic population analysis shows that the overlap population of Sc-Ht increases from

0.18 at the bond distance of 2.165 Å in P63/mmc to 0.24 at the bond distance of 2.047 Å

in P63. This quantity greatly affects the band structure as shall be discussed in section IV.
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The experiment reported the Sc-Ht distances at 2.069 and 2.185 Å.23

In addition, the distribution among H atoms is also very interesting. The Ht-Ht distance

is as close as 1.927 Å in P63/mmc. Upon symmetry breaking, it is extended significantly

to 1.963 Å in P 3̄c1 and to 1.988 Å in P63. The experiment reported the Ht-Ht distances

at 1.983 Å.23 Another special feature is the Ht-Hm distance which is 2.165 Å in P63/mmc.

Upon symmetry breaking, the distance of some Ht-Hm pairs is shrinking a little to 2.143 Å

in P 3̄c1, but shrinking significantly to 2.088 Å in P63. The experiment reported that the

nearest Ht-Hm distance is 2.09 Å.23 We found that the H-H distribution plays an important

role in the dynamical stability as shall be discussed in section V.

Segal et al38 discussed that smaller overlap population tends to be more of the ionic

bonding. In ionic crystals, such as NaF and NaCl, the overlap population is about 0.18-

0.20, the same order as in Sc-H, but the bulk modulus of ScH3 is double6. In addition,

Mullikan charge analysis shows that the Sc charge is around +0.95 whereas the H charge

varies between -0.31 and -0.35. This indicates certain degree of ionic bondings in ScH3 as

well. Upon symmetry breaking, the charge of the off-site symmetry Hm atom appears to

be a little less negative, while the charge of its three surrounding Sc atoms appear to be a

little less positive. For the off-site symmetry Ht atom, the charge remains intact, but the

overlap populations among the four surrounding Sc atoms are redistributed. The charge

distribution will slightly affect the Madelung energy.

IV. ELECTRONIC PROPERTIES

To analyze the effects of the H arrangements on the electronic properties, the band

structures of P63/mmc and P 3̄c1 are compared in Fig. 3(a), and of P 3̄c1 and P63 phases

are compared in Fig. 3(b). In particular, we consider the band structure in a range of a few

eV around the Fermi energy (EF ) only. In this range, the band structure of P63cm is quite

similar to that of P 3̄c1. The partial DOS is also evaluated, as shown in Fig. 4. The partial

DOS and the characteristic of the band structure help us identify the nature of bands and

bondings.
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FIG. 3. Comparison of the band structures between (a) P63/mmc (black lines) and P 3̄c1 (red

dashed lines) phases and (b) P 3̄c1 and P63 (blue line) phases, and (c) P63 with GGA (blue lines)

and with sX-LDA (dotted lines) functionals. The EF is specified by horizontal dashed lines, but

for (c) the EF is set at 0 eV.
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(a)

(b)

(c)

(d)

FIG. 4. Partial DOS of (a) P63/mmc phase, (b) P 3̄c1 phase, (c) P63cm phase and (d) P63 phase.

The contribution from Sc, Ht and Hm atoms are presented by blue line, red line and green line,

respectively. The grey area is from the d orbital of the Sc atom. The solid line and dotted line are

the s orbital and the p orbital, respectively.

Let us start with the P63/mmc structure which is the highest symmetry among the

others. In order to make a compatible comparison, the P63/mmc phase is calculated by

using the HoD3-type structure, and placing all the Hm atoms on metal plane, i.e. at the

on-site symmetry position. Thus, the Brillouin zone has the same size as the other broken

symmetry structures. The partial DOS (FIG. 4(a)) shows that the valance band is dominated

by the interactions between Sc and H. By adopting the notations of Wang and Chou14, they

indicated that Γ−
1 (Sc-dyz), Γ+

2 (Sc-dxz), Γ−
2 (Ht-s), and Γ−

4 (Hm-s and Ht-s) bands are close

to EF , as shown in FIG. 3(a).

Around EF , the dispersions of Γ−
1 and Γ+

2 are degenerate. Along Γ-A and K-Γ-M direc-

tions, some parts of these two bands are below EF , and forming electron pockets around

the Γ point. At the A point, they raise up to around 0.8 eV above EF and cross with the

10



Γ−
2 and Γ−

4 bands. Most of the Γ−
2 and Γ−

4 bands are below EF , except around the Γ and

A points in which the bands raise above EF , and form hole pockets. The electron and hole

pocket manifest themselves as a density peak in the DOS at EF , as seen in Fig. 4(a). The

Γ−
1 and Γ+

2 bands also cross with the Γ−
2 and Γ−

4 bands at some points along the K-Γ and

Γ-M directions. From the band structure, it seems that these four bands are only weakly

interacting in P63/mmc, and it is obvious that there is no band gap in this structure. Thus,

the P63/mmc structure is a metal. This is in contrast with the optical band gap from the

experiment24 which indicates that ScH3 is a semiconductor with an extrapolating band gap

of 1.7 eV at ambient pressure.

For the P 3̄c1 and P63cm phases, their band structures close to EF are very similar.

However, we shall see later in section V that their phonons are quite different. The band

structure is also similar to that of the P 3̄c1 phase of YH3 from a previous LDA study16.

As discussion in the previous section, the wave-like arrangement allows the Hm atoms to

occupy the off-site symmetry positions and causes the corresponding rearrangement of the Ht

atoms. The Ht atoms in the P 3̄c1 and P63cm phases occupy the off-site symmetry positions

as well. The P 3̄c1 structure breaks mirror symmetry of P63/mmc, whereas the P63cm

structure breaks inversion symmetry. Some of the Sc-Ht and Sc-Hm overlap populations are

promoted, as seen in Table I, so that their bondings in these broken symmetry structures

are stronger than in P63/mmc. These are consistent with the strong interaction between

Γ−
1 and Γ−

4 , i.e. the strong interaction among Sc-dyz, Hm-s and Ht-s. These states are mixed

together and open a large gap of about 2.7 eV at the Γ point (see Fig. 3(a)). The partial

DOS show that the density peak of Sc, Ht and Hm just below EF in P63/mmc (see FIG. 4(a))

moves to lower energy in P 3̄c1 and P63cm, as seen in FIG. 4(b)-(c), respectively. The total

energy of P 3̄c1 and P63cm are lowering. The electron and hole pockets are partly removed,

i.e. the magnitude of the density peak at EF is smaller than that of P63/mmc. Another

contribution of the electron and hole pocket comes from the Γ−
2 and Γ+

2 bands which are

only weakly interacting in P 3̄c1 and P63cm, and open a much smaller gap of about 0.013

eV. This gap also defines the band gap of these phases. The dispersions of the Γ−
2 and

Γ+
2 interacting bands form cone-like states, as seen in graphene, at approximately half way

between K and Γ, and between Γ and M . However, these are removed in the sX-LDA

calculation where the d band positions are even higher. We found that the sX-LDA band

gaps are 0.158 eV and 0.234 eV in P 3̄c1 and P63cm, respectively.

11



For P63, the general features of the band structure aound EF are similar to those of

P 3̄c1 and P63cm, see the comparison in Fig. 3(b). However, as seen in Table I, some Sc-

Ht pairs are getting closer in P63 than in P 3̄c1 and P63cm. The arrangement of Hm in

P63 is now breaking the glide symmetry of P 3̄c1 and P63cm. Furthermore, the overlap

population of some of Sc-Ht pairs are significantly increased relative to those of the higher

symmetry structures. This is because the glide symmetry breaking promotes the strong

interaction between the Γ−
2 and Γ+

2 bands. In the other words, Sc-dxz and Ht-s are now

strongly interacting. Consequently, the Γ−
2 and Γ+

2 interacting bands open an energy gap

of about 1.7 eV at the Γ point. From Fig. 4(d), it can be readily seen that the hole pocket

is now completely removed, and the electron pocket due to Sc and Ht interaction moves

into lower energy, compared with other phases in FIG. 4(a)-(c). Therefore, the EF and the

valence band maximum of P63 are about 50 meV and 0.5 eV, respectively, lower than those

of P 3̄c1 and P63cm. This makes the P63 structure the lowest energy structure among the

others. The band gap is now widened to 0.823 eV. The sX-LDA calculation gives the band

gap of 1.223 eV. The most improvement from sX-LDA is the position of the d bands of Sc,

as seen in FIG. 3(c) Kume et al24 measured the optical gap of ScH3 under high pressure,

and gave an exterpolation value of the band gap to be 1.7 eV at 0 GPa. A recent work

on HSE06 calculation also gave the band gap of 1.55 eV12. The electronic stability due

to the structural changes and their associated symmetry breaking can be viewed as Peierls

distortion in three dimensions.

V. DYNAMICAL PROPERTIES

As we have seen from section III and IV, the P63 structure is the most energetically

favorable, compared with the other three local minimum structures. We need to examine

further into their dynamical properties. By using the finite displacement method with a

supercell of 192 atoms (48 Sc atoms), we calculate the phonon dispersion (FIG. 5), and the

phonon density of states of the P63/mmc (FIG. 6), P 3̄c1(FIG. 7(d)), P63cm (FIG. 7(c))

and P63 (FIG. 7(a)) structures. The phonon density of states is compared with the inelastic

neutron scattering (INS) experiment of ScH2.9 at 10 K (FIG. 7(c)) by Antonov et al23.
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FIG. 5. The phonon dispersion of acoustic modes and optical modes of Sc atoms are presented as

follows (a) P63/mmc, (b) P 3̄c1, (c) P63cm and (d) P63.

From the calculated phonon dispersion in FIG. 5, the dispersion of the P63/mmc, P 3̄c1,

and P63cm structures exhibit some imaginary modes around the Γ point. Thus, we conclude

that only the P63 structure is dynamically stable. The other structures are unstable. This

is in contrast with YH3 where the P63cm structure is also dynamically stable20. Our finding

could rule out the co-exist phases and the average structure over the co-existing structures,

unless the imaginary modes might be stabilized by anharmonic effects at finite temperature.

We examine the phonon density of states in more detail by evaluating the partial phonon

DOS, labelled by blue (Sc), green (Hm) and red (Ht) lines in FIG. 6 and FIG. 7. It helps

us identify which type of atoms play a major role in a given mode. The phonon DOS of

the P63/mmc, P 3̄c1, P63cm and P63 structures share some common features. They can be

divided into six frequency regions;

1) The Sc region where the vibrations of the Sc atoms dominate. The phonon frequencies

of this region are between 0 - 42 meV in all phases. The partial DOS shows some coupling

between Sc and H but the vibrations of H are very small in this region. The experimental

data23 shows the peaks between 0 - 45 meV as well, as shown in FIG 7 (b). Due to different

responses to neutrons between Sc and H, this part of DOS can be easily assigned to the

vibration of the Sc atoms.

13



2) The ab-Ht region where the vibrations with the ab-polarization of the Ht atoms dom-

inate. From geometry, the Ht atom is surrounding by four nearest Sc atoms which form a

tetrahedron cage. The on-site symmetry Ht atom is located at the center of the tetrahedron.

In P63/mmc, Ht occupies a slightly off-site symmetry position, as shown in FIG. 2(b). The

force constants on Ht are moderate, and the frequencies of the ab-polarization are between

75 - 125 meV in P63/mmc. The phonon DOS has very high density around 115 meV. In the

broken symmetry structure, Ht occupies another off-site symmetry position, which displaces

further from the center of the tetrahedron. This displacement is depending on the structure.

The corresponding vibration modes become more complex. Some of the Ht modes are cou-

pled to the Hm modes, and the frequencies shift to lower frequencies in P 3̄c1, P63cm and

P63. Some modes become complicated vibrations with abc-polarizations, and the frequen-

cies shift to higher frequencies. The ab-Ht region is confined in the range between 40 - 110

meV. It seems that the high density peak around 115 meV in P63/mmc dissociates itself

into these two groups, i.e. the Ht-Hm coupling (lower frequencies) and the abc-polarization

(higher frequencies) regions, in the broken symmetry structures.

3) The c-Ht region where the vibrations with the c-polarization of the Ht atoms dominate.

The c-polarization of the Ht modes in the tetrahedron cage show strong interaction, and the

frequencies are between 125 - 165 meV in P63/mmc. Under symmetry breaking process,

the Ht atoms experience even stronger interaction, and the frequencies shift to the range

between 140 - 170 meV in the broken symmetry structures.

4) The ab-Hm region where the vibrations with the ab-polarization of the Hm atoms

dominate. From geometry, the Hm atom is surrounding by three nearest Sc atoms which

form an equilateral triangle. The on-site symmetry Hm atom is located on the plane at the

center of the triangle. The interaction on Hm on the plane is very strong and hence the

frequencies of the ab-polarization are highest , i.e. between 175 - 190 meV in P63/mmc.

The off-site symmetry is located above/below this plane. The force constants are weakening

a little, and hence the frequencies of the ab-polarization are a little softening to between 170

- 185 meV in P 3̄c1, P63cm and P63.

5) The c-Hm region where the vibrations with the c-polarization of the Hm atoms domi-

nate. From section III, the c-axis displacements of the Hm atoms along the [110] direction,

and all equivalent Γ-M directions, are corresponding to the structural changes. We found

also that some of the c-polarization of the Hm modes in P63/mmc are unstable in Γ-K and
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Γ-M directions, see FIG 5 (a). This is because the interaction between Sc and Hm is very

weak along the c-axis. Furthermore, the displacement of Hm along the c-axis would lead to

a lower energy structure. Thus some components of the force constants may not be well-

defined. The phonon DOS is very low in this region between 50 - 70 meV in P63/mmc.

There are some couplings to Ht as well but the density is very low. The unstable modes can

be stabilized by the stronger couplings among Sc, Hm and Ht, as seen in the P 3̄c1, P63cm

and P63 structures. The magnitude of the phonon DOS increases. However, it is only P63

that is fully stabilized.

6) The Hm-Ht region where the coupling vibrations of the Sc, Hm and Ht atoms dominate.

The Hm-Ht region is very narrow in P63/mmc, i.e. between 50-70 meV. However, during the

symmetry breaking process, some of the Hm-Ht pairs are getting closer and exhibit stronger

interaction, as discussed in section III. Thus the Hm-Ht region shift to higher frequencies and

expand to a wider range between 40 - 110 meV in P 3̄c1, 50 - 105 meV in P63cm, and 50 - 110

meV in P63. In P63, there are five main peaks at 59, 69, 84, 96, 102 meV, compared with

the experimental main peaks at 52, 62, 71, 81, 98 and 107 meV23. The coupled vibrations in

ScH3 are very crucial to the stability of the hcp phase, and the interactions are just sufficient

enough to stabilize P63 only. Unlike YH3, where several phases are dynamically stable, thus

the stable phase in YH3 can come from a mixture of the co-exist phases. This mixture will

not happen in ScH3 as the other hcp phases are dynamically unstable and will be quickly

transform into P63.

As discussed above, the calculated peak positions of P63 phase are generally in good

agreement and most comparable with the experimental data23. Nevertheless, there is a

possibility that the unusually large vibrations of the H atoms at finite temperature and

the contribution of anharmonicity need to be taken into account in order to provide more

accurate frequencies. Furthermore, the experiment reported with the stoichiometry ratio of

x = 2.9(0) for ScHx. The H defects would also lead to some changes in the normal modes

of the system as well. However, these are beyond the scope of the present work.
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FIG. 6. Partial phonon DOS of the P63/mmc phase is presented. The solid lines are the contribu-

tion from the Sc atom (blue line), Ht atom (red line) and Hm atom (green line). The total phonon

DOS are presented by dashed lines. Vertical arrows denote c-polarization, horizontal arrows de-

note ab-polarization and crossed lines denote abc-polarization. The polarizations are taken from

the modes at Γ point only.
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(a)

(c)

(d)

(b)

FIG. 7. Partial phonon DOS of (a) P63 phase, (b) the dynamical structure factor S(Q,ω) from

INS experiment, (c) P63cm phase and (d) P 3̄c1 phase. The meanings of lines and the arrows are

the same as in Fig. 6.
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VI. CONCLUSION

We have used the DFT calculation to study the wave-like arrangements of the H atoms

around the metal plane (Hm) in the ScH3. We found that only the P63/mmc, P 3̄c1, P63cm

and P63 phases are energetically favorable, but only P63 is dynamically stable. The wave-like

arrangement allows the off-site symmetry positions of the H atoms, and leads to substantial

changes in the pair distribution between Sc and Hm, and Sc and Ht, which we have investi-

gated in more detail. There are symmetry breakings along the process. Consequently, the

corresponding electronic structure changes in such a way that the total energy is lowering.

The symmetry breaking is also responsible for the band gap opening. This mechanism can

be viewed as Peierls distortion in 3D. In the P63 structure, the calculated bandgap is 0.823

eV and 1.223 eV using GGA and sX-LDA functionals, respectively. This band gap can be

compared with 1.7 eV derived from the optical measurement and 1.55 eV from the HSE06

calculation12. We examined further into the dynamical stability. We found that the sta-

bility of P63 comes from sufficiently strong interactions between two neighboring Ht and

Hm atoms. In P 3̄c1 and P63cm, these couplings between Ht and Hm are also strong, but

not enough to stabilize the phases. This should rule out the co-exist phases or the average

structure over the other hcp phases in ScH3. The calculated phonon density of states of P63

is in good agreement with the data from the neutron experiment23. Some correction could

be added due to the large dynamics of H at finite temperature as seen in the Debye-Waller

factor in the experiment.
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Molecular Dynamics (MD) calculation is one of the most
powerful theoretical methods widely used to predict and
to confirm structural phase transitions. In this work, the
MD method has been used to verify phase transition
from body-centred cubic (bcc) to β-tin structure, then, to
the Cmcm and hexagonal close-packed (hcp) structure,
respectively. The transition sequence from previous the-
oretical works has been confirmed. In this study, Den-
sity Functional Theory (DFT), has been used to calcu-
late phonon dispersion to confirm the stability of β-tin
and hcp phases. The long time discrepancies in transition
sequence between the calculation and the experimental
works has been explained by conventional DFT calcula-
tion using screened exchange local density approxima-
tion (sX-LDA). More importantly, the existence of β-tin
structure is finally predicted and the transition nature of
Sr has also been revealed.
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1 Introduction Strontium (Sr) is an alkaline-earth
metal, which its phase transition under extreme pressure
was suggested to be caused by s-to-d orbital electron trans-
fer from lower pressure to higher pressure phases [1–4].
At ambient pressure, strontium possesses a face-centered

cubic (fcc) structure [5] and transforms to a body-centered
cubic (bcc) structure at 3.5 GPa [6]. At higher pressure, it
transforms to Sr-III at 26 GPa [7], to Sr-IV at 41 GPa [7]
and to Sr-V at 46 GPa [7]. The phase Sr-V is stable to at
least 74 GPa [10].
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Energy-dispersive powder x-ray diffraction experiment
carried out by M. Winzenick and W. B. Holzapfel [8] firstly
revealed the crystal structure of Sr-III to be orthorhombic
structure with spacegroup Imma at 31.6 GPa. More impor-
tantly, the recent study [9] using full Debye-Scherer angle-
dispersive powder x-ray diffraction reinvestigate the crys-
tal structure of Sr-III and identified it to be the tetragonal
structure with spacegroup I41/amd named as β-tin struc-
ture.

On further compression, McMahon et al. [10] were
the first who observed Sr-IV phase at above 35 GPa us-
ing angle-dispersive powder x-ray diffraction, however, its
structure was not yet determined [10]. The Sr-IV structure
was later determined to be complex monoclinic structure at
37.8 GPa with space group Ia which can be viewed as the
distorted structure of Sr-III, (distorted β-tin structure) by
Bovornratanaraks et al. [11], using angle dispersive x-ray
powder diffraction. In addition, Sr-V was first observed at
pressure above 49 GPa and its full structure solution was
again determined by McMahon et al. [10] to be an incom-
mensurate structure having space group of I4/mcm with
atomic positions (x, y = x+1/2, z = 0) where x∼0.15.

Sr has not only been investigated experimentally [9–
11], but also computationally [12,14–16]. In early com-
putational work [12], phase transition in Sr was predicted
using the linear-muffin-tin-orbital-atomic sphere approxi-
mation method with the combination of nonlocal exchange
corrections and the Local-Density Approximation (LDA)
which showed that the phase transition of fcc to bcc struc-
ture agrees with an experimental work [7]. Recently, the
calculation of strontium phases in a medium-pressure-
ranged order between 24 GPa and 27 GPa was performed
by Srepusharawoot et al. [15] using ab initio molecular
dynamics calculation. In this work, bcc structure is found
to transform to R3c structure at 27 GPa [15]. However,
from the same work [15], by using DFT, enthalpy-pressure
relation suggests that the bcc should transform to hcp as
the hcp has lower energy compared to that of Sr-IV in 20-
30 GPa range [15]. The calculation [15] seemed to disagree
with the experiment done by Bovornratanaraks et al. [11].
Moreover, the calculations [14,16] also disagreed with the
experiment [11]. In addition, another type of calculation
called ab initio random structure searching (AIRSS) [17]
confirmed that Cmcm structure is one of Sr phases existing
between 25 GPa - 40 GPa and is confirmed to be stable
by Kim et al. [16]. In addition, the Cmcm structure will
distorts to the hcp structure at 40 GPa [16].

From another ab initio calculation by Phusittrakool et
al. [14], Sr-IV was found to be more stable than the β-tin
structure at 20 GPa - 40 GPa range in which the β-tin struc-
ture has been experimentally observed [9]. From these ev-
idences, all the theoretical studies of Sr [14–16] show that
under high pressure and 0 K, the β-tin structure is a proba-
ble structure but not at high temperature (i.e. 300 K). This
discrepancy between experimental observation and theo-
retical prediction have long been unsolved.

In this work, the stability of β-tin and the recently pro-
posed hcp structure [15] will be fully investigated by Den-
sity Functional Theory (DFT) and Molecular Dynamics
(MD). The discrepancy of the existence of β-tin structure
between previous theoretical studies [14–16] and experi-
mental reports [7–11] will be discussed. In addition, the
cause of the discrepancy will be illustrated.

2 Method The existence of β-tin structure become
doubtful as it was found experimentally [9], however, not
theoretically [14–16]. Therefore, there was an attempt [15]
to investigate the discrepancy using MD calculations which
were purposefully performed at room temperature in order
to mimic the conditions used in the experiments [9]. The
MD study [15] was established to apply pressure to initial
bcc structure which is the lower pressure phase of β-tin
structure as reported in [9,11]. The bcc structure finally
relaxed to R3c [15] which is once proposed to be the co-
existing phase of β-tin structure [15].

In this work, MD calculations were also established.
NPT1 ensembles [19] was employed for the 16-atom sys-
tem at 300 K and at under the pressure of 30 GPa and
40 GPa when using bcc and β-tin, respectively, as the ini-
tial structures. The Brillouin Zone (BZ) were chosen by
the Monkhost-Pack mesh (MP) criteria proposed by H.
J. Monkhorst and J. D. Pack [20]. In addition, Gamma
point (Γ -point) was used as the k-point sampling. The MD
calculation showed that the bcc transforms to Cmcm at
30 GPa and the β-tin structure transforms to hcp structure
at 40 GPa (see Fig. 1).

To find structural phase transitions, stability of phases
and, moreover, to compare with the experimental works [9,
11] and the MD calculations described above, DFT cal-
culations were also performed with some known high-
pressure phases of Sr, i.e., fcc [5], bcc [7,8], β-tin [9], and
Sr-IV [11] structures.

DFT calculations were configured to use self-consistent
field method, the method to find the ground state energy
has been used [23]. Moreover, the Generalized-Gradient
Approximation (GGA) of Perdew-Burke-Ernzerhof (PBE)
[24] exchange-correlation functional has been employed
with ultrasoft psesudopotential [25] which treats 5s2, 4p6

and 3d2 states as valence states. The cutoff energy were
set to 700 eV which is optimized to be able to lead the cal-
culation to converge. For the fcc and Cmcm structure, the
BZ were chosen by the MP mesh resulting in 12×12×12
k-points for fcc, bcc, β-tin, hcp, Cmcm structures and
6×5×6 k-point for Sr-IV.

DFT calculations presented in this work were set to
perform structural optimization in each pressure increas-
ing step. Enthalpy difference was calculated as the first
step for phase transitions identification (see Fig. 2). To
find the enthalpy difference between the β-tin and the
hcp structures between 20-40 GPa, energy-volume curves

1 NPT ensemble is the ensemble considering factors, i.e., mole
(N), pressure (P),and temperature (T)
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were fitted using third order Birch-Murnaghan equation of
state [18] . Then the enthalpy was calculated using equa-
tion, H = E+PV. The intersection point of energy differ-
ence curves define phase transition events (see Fig. 2). The
existence β-tin and hcp structure were further investigated
using phonon dispersion and phonon density of state us-
ing energy cutoff of 310 eV, 3×3×5 and 5×5×4 for q-
points, and MP 5×5×8 and 9×9×6 for k-point in both β-
tin and the hcp structures, respectively. Finite displacement
method and super cell scheme using PBE functional at
40 GPa by CASTEP code were employed in these phonon
calculations.

From our experience, β-tin and hcp have been the con-
troversial structures among the experiments [9,11] and
the calculation works [15,16]. They are, therefore, were
specially focused. In early calculation work, β-tin and hcp
structure used PBE [16] functional. In this work, not only
PBE was used in order to reproduce the results [14–16]
screened-exchange Local Density Approximation (sX-
LDA) [27–29], was also additionally used. Surprisingly,
a significant improvement of overall energy was obtained
as the overall energy was lowered. Cutoff energy used
in this calculation were set to be 660 eV with the norm-
conserving pseudo-potential [30] calculation treating 5s2,
4p6 and 3d2 states as the valence states. The brillouin
zone (BZ) were chosen by the MP resulting in 3×3×5 and
5×5×4 k-points for both β-tin and hcp structures.

3 Results and Discussion From MD calculation
demonstrated using enthalpy-vs-time step plot shown in
Fig. 1, bcc structure exhibits the transformation to Cmcm
structure at 30 GPa and at 300 K. Cmcm structure was
also previously determined to have lower enthalpy com-
pared to that of bcc previously calculated using VASP
[16]. From these theoretical evidence, Cmcm was shown
to exist instead of β-tin structure which was reported to be
present in the experimental work done by Allan et al [9].
In more profound details, the Cmcm structure has been
later explained by burgers mechanism [13] to exist as an
intermediate phase of bcc-to-hcp transformation.

The contradiction between experimental discovery [9]
and theoretical prediction [15,16]. β-tin was set as an ini-
tial structure and then calculated at 40 GPa and 300 K to
find the relaxed structure using MD method with NPT en-
semble, similarly to what has been done in Fig. 1. The cal-
culation shows that β-tin structure transforms to hcp struc-
ture and its stability undergoes from ∼1.5 ps to 5 ps. The
calculation consequently suggested that the β-tin structure
is not a positive candidate structure.

For DFT calculation, the enthalpy-vs-pressure curves
of fcc, bcc, β-tin, Sr-IV, Cmcm and hcp structures were
shown in Fig. 2. Crossing points of curves from each
structure represent the fcc-to-bcc transformation at 1.4 GPa
and to hcp structure at 23.8 GPa. In addition, hcp struc-
ture (with space group P63/mmc) was found to have lower
enthalpy compared to Sr-IV. The hcp structure was found

in this calculation but, surprisingly, not in the experiment
[9]. The calculation using GGA presented in this work can
be validated as it agrees with the previous computational
works [15,16].

From Fig. 2, Cmcm and hcp have proximity of en-
thalpy. However, hcp structure was found to be more en-
ergetically favourable than the Cmcm structure calculated
using MD method. Although the computational resulst
described above supports the existence of hcp structure,
the hcp structure has not been found experimentally [9].
The disagreement was, therefore, further investigated us-
ing phonon dispersions which can verify the stability of
hcp and, of course, β-tin structures at 40 GPa.

From Fig. 3, phonon dispersion of the β-tin structure
is shown to have the negativity of phonon branch, which
is evidenced along Z-to-A, M-to-G (G is Γ -point), G-to-
Z, Z-to-R, R-to-X and X-to-G directions. As a result, not
only β-tin structure was not shown to be a good candidate
for stable structure at 40 GPa, the hcp structure was cal-
culated to have positive phonon frequency which leads the
structure to be more favorable (see Fig. 3).

As Sr is an alkaline earth metal, it has been known
to have s-to-d orbital electron transfer [1–4] for its phase
transition under high pressure. One great example is the
transition between bcc to Sr-III [8] was found to have the
d-orbital filled when its volume is decreased [4].

In order to investigate the discrepancy mentioned
above, various kinds of functional were tested. The func-
tional LDA [26], PBE [24] and sX-LDA [27–29] were
used in the DFT calculation. The valence states electrons
of strontium were treated as 5s2, 4p6 and 3d2 states.

Energy levels comparison calculated from each func-
tional and also from an experiment [31] were shown in
Fig 4. Energy levels were calculated using spin 5s2 va-
lence states. One electron spin in 5s is excited and elevated
to 5p and, moreover, by having and increasing of energy,
an electron spin was then promoted to 4d [28,29]. In Fig.
4, the calculation from sX-LDA functional demonstrated
to have electron configuration corresponding to experiment
[31] regarding to the elevation of energy from 5s5p to 5s4d
where the other functionals have indifferent energy be-
tween 5s5p to 5s4d orbitals. It has been demonstrated that
the sX-LDA functional can differentiate the energy from
5s5p and 5s4d [29]

In brife, sX-LDA functional treats d electron differ-
ently compared to other functionals [24,26], PBE and
LDA, see Fig 4. The lack of use sX-LDA functional was
later found to account for the absence of high-pressure
phase, β-tin which was seen in previous theoretical works
[14–16]. The sX-LDA functional is then utilized and com-
pared with PBE (see Fig 5) in hcp structure DFT calcula-
tion. By using PBE, hcp is shown to be stable which does
not agree with experiments reported in [7–9] and compu-
tational works reported in [14]. In the contrary, calculation
using sX-LDA agreed with those work [9] as β-tin has
lower enthalpy and more stable compared to that of hcp.
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As sX-LDA can solved some discrepancies between
experimental [9] and theoretical works [14–16]. The sX-
LDA was use to revalidated the enthalpy different with bcc,
hcp and β-tin as shown in Fig. 6. Consequently, β-tin was
finally demonstrated for the first time to be more stable
than hcp (see Fig. 6) and agree well with experimental re-
sult [9]. All in all, this work concludes that sX-LDA is the
functional which solved the long-been-discrepancy of β-
tin existence.

Even sX-LDA is elaborated to have competence to
solve s-to-d orbital problem. It is, however, catch a lit-
tle attention as no one has used the functional for struc-
tural phase transition prediction but for optical [32], band
gap [29], band structure electronic density of state [29].
Therefore, this work trailblazes the use of sX-LDA to find
structural transition of solids which was validated by solv-
ing long-known computational experimental disagreement.
Although sX-LDA is proven to be a qualified candidate for
alkaline-earth metal, it should also be worth a try for cal-
culation in other elements of this family.

4 CONCLUSION All calculations presented in this
work were established to explain high-pressure phases
of strontium. Molecular Dynamics (MD) method demon-
strated the bcc-to-Cmcm transition at 300 K and 30 GPa
and β-tin-to-hcp transition at 300 and 40 GPa. This work
originally shows the path transitions of lower-pressure
phases→higher-pressure phases, bcc→Cmcm and β-
tin→hcp.

In further investigation, DFT was used. Functional
PBE was further used to recalculated and revalidated the
results from MD. The DFT results demonstrate that the hcp
is more energetically favourable than the Cmcm structure
is and it has lower enthalpy than both the β-tin structure
and Sr-IV. As the β-tin structure should actually be the
lowest enegy as found presented in experiments [9,11],
further DFT calculation was established using sX-LDA
functional. The results from sX-LDA illustrate the exis-
tence of β-tin which, for the first time, agree well with
experimental work [9].

Acknowledgements This work has been supported by
Asahi Glass Foundation, Thailand Center of Excellence in
Physics (ThEP), 90th Year Chulalongkorn Scholarship and
Ratchadaphiseksomphot Endowment Fund, Chulalongkorn Uni-
versity. T.B. acknowledge TRF contract number RSA5580014.
Computing facilities have been partially provided by National Re-
search Council of Thailand (NRCT), the Ratchadaphiseksomphot
Endowment Fund of Chulalongkorn University (RES560530180-
AM) and the Special Task Force for Activating Research (STAR),
Chulalongkorn University through the Energy Materials Physics
Research Group.

References

[1] B. Vasvari, A. O. E. Animalu, and V. Heine, Phys. Rev. 154,
535 (1967)

[2] H. L. Skriver, Phys. Rev. Lett. 49, 1768 (1982)
[3] H. L. Skriver, Phys. Rev. B 31, 1909 (1985).

[4] R. Ahuja, B. Johansson, and O. Eriksson, Phys. Rev. B 58,
8152 (1998).

[5] P. W. Bridgman, Proc. Am. Acad. Arts Sci. 72, 207 (1938).
[6] A. Jayaraman, W. Klement, Jr., and G. C. Kennedy, Phys.

Rev. 132, 4 (1963)
[7] H. Olijnyk and W. B. Holzapfel, Phys. Lett. 100A, 191

(1984)
[8] M. Winzenick and W. B. Holzapfel, Phys. Rev. B 53, 2151

(1996)
[9] D.R. Allan, R.J. Nelmes, M.I. McMahon, S.A. Belmonte-

and,T. Bovornratanaraks, Rev. High Pressure Sci. Tech, Vol.
7, 236-238 (1998)

[10] M.I. McMahon, T. Bovornratanaraks. D. R. Allan, S. A. Bel-
monteand, R. J. Nelmes, Phys. Rev. B 61, 3135 (2000)

[11] T. Bovornratanaraks. D. R. Allan, S. A. Belmonteand, M.I.
McMahon, and R. J. Nelmes, Phys. Rev. B 73, 144112
(2006)

[12] R. H. Mutlu, Phys. Rev. B 54, 16321 (1996)
[13] W. G. Burgers, Physica (Amsterdam) 1, 561 (1934).
[14] A. Phusittrakool, T. Bovornratanaraks, R. Ahuja, and U. Pin-

sook, Phys. Rev. B77, 1474118 (2008)
[15] P. Srepusharawoot, W. Luo, T. Bovornratanaraks, R. Ahuja,

and U. Pinsook, Solid State Commun. 152, 1172 (2012)
[16] D. Y. Kim, P. Srepusharawoot, C. J. Pickard, R. J. Needs.

T. Bovornratanaraks, R. Ahuja and U. Pinsook. Appl. Phys.
Lett. 101, 052604 (2012)

[17] C. J Pickard and R J Needs 2011 J. Phys.: Condens. Matter
23 053201

[18] F.Birch Phys. Rev. 71, 809824 (1947)
[19] H. C. Andersen , J. Chem. Phys., 72, 2384-2393 (1980)
[20] H. J. Monkhorst and J. D. Pack, Phys. Rev. B. 8213, 5188

(1976)
[21] M. D. Segell, P. J. D. Lindan, M. J. Probert, C. J. Pickard, P.

J. Hasnip, S.J. Clark, M. C. Payne, J. Phys.: Condens. Matter
14, 2717 (2002)

[22] S. J. Clark, M. D. Segell, C. J. Pickard, P. J. Hasnip, M. J.
Probert, K. Refson, and M. C. Payne, Z. Kristallogr. 220,
567 (2005)

[23] W. Kohn and L. J. Sham, Phys. Rev. A 140, 1133 (1965)
[24] J. P. Perdew, K. Burke, and M. Ernzerhof, Phys. Rev. Lett.

77, 3865 (1996)
[25] D. Vanderbilt, Phys. Rev. B 41, 7892 (1990).
[26] J. P. Perdew and A. Zunger Phys. Rev. B. 23, 5048-5079

(1981)
[27] A. Seidl, A. Görling, P. Vogl, and J. A. Majewski, and M.

Levy Phys. Rev. B. 53, 3764 (1996)
[28] B. Lee, L.Wang, C.D. Spataru, S. G. Louie, Phys. Rev. B.

76, 245114 (2007)
[29] S. J. Clark and J. Robertson, Phys. Rev. B. 82, 085208

(2010)
[30] D. R. Hamann, M. Schlter, and C. Chiang, Phys. Rev. Lett.,

43, 1494-1497 (1979).
[31] C. E. Moore, Atomic Energy Levels, Natl. Bur. Stand. (U.S.)

Circ. 467, Vol. II (1952); reprinted as Natl. Stand. Ref. Data
Ser., Natl. Bur. Stand. (U.S.) 35 (1971).

[32] M. Kim, Y. J. Zhao, and A. J. Freeman and W. Mannstadt,
Appl. Phys. Lett. 84, 3579 (2004)

Copyright line will be provided by the publisher



pss header will be provided by the publisher 5

Figure 1 (left) Bcc super cells structure was calculated using MD simulation resulting in the appearance of Cmcm structure at a few
picoseconds after the simulation has started. (right) the similar MD calculation was also established with I41/amd super cells as a starting
structure. After a few second, the appearance of hcp structure was observed. These graphs suggest that Cmcm is more stable than bcc
(left) and hcp is more stable than I41/amd (right) at temperature 300 K.

Figure 2 The enthalpy difference of fcc, β-tin, hcp, Sr-IV, and Cmcm structure related to the bcc structure at ambient pressure. The
crossection point of each line represents the occuring of transition event. The graph suggests that the transition will go from fcc → bcc
→ hcp.
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Figure 3 (left) Phonon dispersion and density of phonon state of β-tin at 40 GPa calculated using PBE functional. The negative phonon
can be interpret that the structure is unlikely to be stable and (right) those of hcp structure at 40 GPa was also calculated using PBE
functional. The positive phonon branch suggests the stability of the structure.
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Figure 4 Energy levels in each electron configuration of isolate strontium were calculated from LDA, PBE, and sX-LDA . PBE and LDA
functional provide indifferent energy of 5s5p and 5s4d while the difference is found in experiment [31] and also from the calculation
using sX-LDA.
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Figure 5 (left) The enthalpy different of β-tin to hcp structure calculated using PBE and (right) the enthalpy different of hcp stucture to
β-tin using sX-LDA.
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Figure 6 The enthalpy different of I4/amd and hcp from bcc structure calculated using sX-LDA functional are illustrated. The curves
suggest the better stability of I4/amd over hcp structure which agrees with the experiment [9]. The graph shows that the transition from
the bcc structure to the β-tin structure at pressure 21.4 GPa.
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