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1- INTRODUCCION

Los amorfos metAlicos obtenidos pér enfriado rapido a
partir del liquido son de interés cientifico y tecnolégico
particular debido a sus variadas propiedades fisicas inusuales
(Cahn, 19803 Chen, 1980). Estas propiedades estan naturalmente
conectadas a la caracteristica Gnica del estado amorfo: 1la falta
de periodicidad translacional. Es por tanto, muy importante
revelar la estructura local de los metales amorfos para tratar de
entender sus propiedades fisicas.

Las aleaciones binarias comunmente conocidas que pueden
amorfizarse suelen dividirse en cuatro categorias: i) metal de
transicién-metaloide o metal noble, ii) metal de transicién del
comienzo de la serie-metal de transicién del final de la serie,
iii) metales simples del grupo 1IA, iv) tierras raras o actinidos
con metales del comienzo de la serie de transicién.

Un sistema representativo del grupo 1ii) es el 2Zr-Cu,
extensamente estudiado dado que al amorfizar en un amplio rango de
concentraciones permite analizar las variaciones de sus
propiedades estructurales Yy electrénicas (Lamparter Yy
colaboradores, 1983). Un aspecto muy discutido y controvertido en
este tipo de aleaciones amorfas es la caracterizacidén del orden
local existente en las mismas.

Las técnicas experimentales tradicionalmente utilizadas
para extraer informacidén sobre la estructura atdmica en sélidos
amorfos han sido: difraccidén de rayos X, electrones y neutrones vy
EXAFS (estructura fina extendida de absorcién de rayos X). Estas

técnicas experimentales proveen, esencialmente, las funciones ‘de



distribucién radiales, es decir, permiten determinar el numero vy
distancias radiales de Atomos en las primeras capas de
coordinacidén. Para poder distinguir entre los modelos
estructurales para metales y aleaciones amorfas basadas, o bien en
un empaquetamiento al azar de esferas rigidas (DRPHS) o en la
conservacidén de. arreglos estructurales similares a los
correspondientes compuestos cristalinos (orden de corto alcance,
SRO), es necesario, ademas, conocer su distribucién angular.

Una posibilidad de obtener informacién sobre la
distribucién angular de cargas en torno a un Atomo sonda es
midiendo la interaccién entre el momento cuadrupolar de los
nucleos Atomicos y el gradiente de campo eléctrico (GCE) que se
origina en la distribucién de cargas que rodea al Aatomo de
interés. Las técnicas experimentales capaces de observar esta
interaccidén (la interaccidn cuadrupolar eléctrica) son: resonancia
magnética nuclgar (NMR) (Panissod, 1985), espectroscopia Mossbauer
(ME) y correlaciones- angulares perturbadas diferenciales en tiempo
(TDPAC) (Czjzek, 1985). Generalmente, estas técnicas han sido
aplicadas al estudio de sistemas del tipo metal-metaloide (MT-m),
(Panissod y colaboradores, 1980 y 1983)3 en particular, la técnica
TDPAC ha sido utilizada para estudiar sistemas amorfos obtenidos
por implantacién idnica: NiP (Thomé y colaboradores, 1982)3 NiB
(Wodnieka y colaboradores, 1986) y en peliculas amorfas de Ga, Bi,
InsoAuao’ InooAgzo (Heubes y colaboradores, 1979 y 1981). La ME ha
sido utilizada también para estudiar sistemas basados en tierras
raras (Maurer y colaboradores, 19863 Friedt y colaboradores, 1982;
Eibschiitz y colaboradores, 1980) y sistemas del tipo MT-MT como

ir Fex (Ghafari y colaboradores, 1982).



Los resultados sobre sistemas MT-m han demostrado que la
simetria local en el sitio del metaloide se asemeja a la de los
compuestos cristalinos. Por otra parte, estaﬁ técnicas han sido
escasamente aplicadas al estudio de aleaciones MT-MT y 1los pocos
trabajos que sobre ellos existen no concuerdan respecto del orden
local en dichos sistemas. El1 sistema Zr-Cu no escapa a la
generalidad, ya que estudios mediante EXAFS (Sadoc y
colaboradores, 1984) y NMR (Eifert y colaboradores, 1982) resultan
contradictorios.

Con el objeto de aportar mas informacidén para la
comprensién del orden local en las aleaciones Zr-Cu, en un trabajo
previo (Mendoza-Zélis y colaboradores, 1986) se ha estudiado el
sistema ZroaHszuao mediante TDPAC. Se incorpord a la aleacidén un

27%at. de Hf para lograr la actividad de 181

Hf necesaria para las
medidas TDPAC. En principio, la presencia de Hf no deberia afectar
las caracteristicas de la aleacidén ya que el Hf y el 1Ir poseen
radios atémicos similares (ruf~ 1.58 A, ror ~ 1.60 A),
experimentan el mismo comportamiento quimico y se sustituyen
libremente sin afectar sus entornos locales (Wagner y Lee, 1980).
La amorficidad de esta aleacién fue verificada mediante medidas de
resistividad, obteniéndose valores de 1la temperatura critica
superconductora (Tc~ 2.7K) y del coeficiente de resistividad (TCRN

1.6) concordantes con valores tipicos de aleaciones Zr7°Cuso. Los
resul tados obtenidos en este estudio confirman la hipdétesis de un
empaquetamiento al azar de iones (DRP) descartando entornos
requlares para los sitios del ZIr. |

Con la intencién de contribuir a un mejor entendimiento

de la estructura atémica local en aleaciones del tipo MT-MT, en



este trabajo de tesis se réaliza un estudio, mediante la
aplicacién de la técnica TDPAC, sobre aleaciones amorfas Hf‘_ Cux
(x=0.33, 0.44, 0.50, 0.59) Y sus contrapartes cristalinas. Muy
pocos trabajos han sido publicados sobre este sistema. En
particular, la estabilidad térmica de las aleaciones amorfas
Hf_“Cu29 Yy Hf“CUSO fue analizada por Buschow Y colaboradores
(1980) y la de Hf°7Cuss Yy HfSOCu50 por Schulz vy colaboradores
(1986). Recientemente, Sakurai y colaboradores (1986) han
realizado medidaé TDPAC sobre 1la aleacidén Hf4sCu57 pero la
amorficidad de tal muestra es dudosa.

El objetivo general de este trabajo es analizar el orden
local en estas aleaciones, su evolucién con tratamientos térmicos
(relajacién y cristalizacion) Y su variacién con la composicién.
En primer término, dado que, como ya se ha mencionado, la técnica
TDPAC provee informacién sobre la distribucién angular de cargas
en torno del Atomo sonda, es posible distinguir entre 1los varios
modelos estructurales (DRPHS y SRO) que describen el orden local
en aleaciones amorfas. Como estas aleaciones amorfizan en un
amplio rango de concentraciones, resultan adecuadas para un
analisis de la evolucién del orden local al variar la composicioén.
El otro aspecto interesante de estudio, es la transformacién de
las aleaciones amorfas a fases de equilibrio estables Y
metaestables a través de' sucesivos tratamientos térmicos,
analizando la evolucién de las configuraciones locales durante
dichos tratamientos y las cinéticas de transformacién.

En el capitulo 2, sin la intencidn de realizar un estudio

exhaustivo, se presentan algunas caracteristicas y propiedades

generales de los sélidos amorfos, métodos de preparacién,



temperatura de transicidén vitrosa, etc.. Anadlisis detallados en
este aspecto pueden encontrarse en Cahn (1980) y Chen (1980).

El capftulo 3 trata sobre las caracteristicas del
diagrama de fases del sistema Hf-Cu y la descripcién de las
estructuras conocidas de los compuestos cristalinos HfZCu Y
vacuxo’ presentes en el rango de composiciones estudiado.

En el capitulo 4 se describe el hamil toniano de
interaccidén cuadrupolar eléctrica, las distintas contribuciones al
gradiente de campo eléctrico (GCE) como asf{i también algunos
modelos tedéricos que permiten obtener cada una de estas
contribuciones. También se discute el modelo desarrollado por
Czjzek y colaboradores (1981) para caracterizar el orden local en
aleaciones amorfas. En este trabajo se utiliza una aproximacién a
la funcién de distribucién propuesta por Czjzek, 1la cual es
desarrollada en el Apéndice .

Generalidades de 1los mecanismos de cristalizacién vy su
relacién con la estabilidad en aleaciones amorfas se presentan en
el Capitulo S.

El capitulo 6 es una breve descripcién de 1la técnica
experimental utilizada (TDPAC) y del método de anAalisis realizado.

En el capitulo 7 se describen el método de preparacién de
las aleaciones y los distintos tratamientos térmicos a 1los que
fueron sometidas las mismas.

Por dltimo, en el capitulo 8 se muestran 1los resultados
obtenidos en cada caso y los mismos son discutidos enAel marco de

los modelos y teorias mencionadas en capitulos anteriores.



2- AMORFOS METALICOS

Los amorfos met&licos se caracterizan por la ausencia de
orden de largo alcaqce, es decir, no poseen la periodicidad de 1la
red de los sélidos cristalinos. Un amorfo metalico puede ser
considerado como un liquido congelado, rigido e independientemente
de la forma en que sea preparado, no se encuentra en un equilibrio
configuracional, sino que constituye un estado metaestable ideal.

Un liquido metAlico puede dar lugar a un amorfo al ser
enfriado rapidamente. Algunos métodos de enfriado rapido son
condensacién de vapor, electrodeposicién, deposicién quimica,
implantacién iénica y enfriado a partir del liquido. Klement vy
colaboradores en 1960 obtuvieron el primer amorfo metalico Au-Si
mediante splat-cooling. Desde entonces Ban aparecido numerosos
trabajos sobre la estructura, propiedades eléctricas y magnéticas
y caracterizacién termodinamica de estos metales no cristalinos

(Chen, 1980).

2.1- Método de preparacién. Formacién de amorfos

Se han propuesto dos criterios para la formacién de
amorfos: un criterio estructural que tiene en cuenta el arreglo
atémico geométrico, efecto de tamaffo y ligaduras, sobre el cual
algunas teorf{as han sido recopiladas por Cahn (1980), y el
criterio cinético (Turnbull, 1969), que se basa en la teoria
simple de nucleacién, relacionando la velocidad de enfriado con la
cinética de cristalizacién.

Ambos criterios son complementarios, dado que cualquier



modelo estructural debe tener en cuenta el procedimiento de
enfriado involucrado para evitar los mecanismos de nucleacidn vy

crecimiento que conducen a la cristalizacién.

2.2- Técnicas de enfriado rapido

La mayoria de los amorfos metAlicos son producidos a
velocidades de enfriado relativamente altas, quOsKs_i. Estas
altas velocidades se logran haciendo caer el metal fundido sobre
un sustrato frio de alta conductividad térmica. Los sdélidos
amor fos pueden también obtenerse evitando el pasaje por el estado
liquido. Algunos de estos procesos son: deposiciédn atdmica, en la
que, mediante evaporacidn térmica, se logra el crecimiento de 1la
fase amorfa a partir del vapor; sputtering, en el que 1los Atomos
son removidos de la fuente bajo bombardeo con Atomos energéticos
de gas inerte y electrodeposicién, método en el cual los iohes en
solucién acuosa son depositados sobre sustratos por medio de
reacciones quimicas que requieren la presencia de un potencial
externo. Entre las técnicas de enfriado a partir del 1liquido las
dos mas comunmente empleadas son splat-cooling y melt-spinning.

Splat-copoling: Mediante esta técnica una gota liqﬁida se
deja caer entre un pistén mévil y un yunque fijo siendo comprimida
por ambos. Las velocidades de enfriado son del orden de 105K5-1.
Las muestras obtenidas tienen un diadmetro entre 15 y 30 mm vy un

espesor de 20-80um.

Melt-spinning: Consta de una rueda de cobre o acero que

rota a velocidades de, aproximadamente, 6000 rpm y que es

utilizada para disipar el calor en forma rapida y continua. La



gota lfquida se deja caer sobre la rueda rotante y al entrar en
contacto con ella inmediatamente se solidifica. Las velocidades
desarrolladas son mayores que las logradas por el método anterior,

10°-10%s™

. Las cintas amorfas obtenidas tienen entre 20-100um de
espesor y de 1-3mm de ancho. La uniformidad de las cintas depende
de la velocidad de rotacién de la rueda, presién del gas, etc.

Implantacién idnica: Un método que ha sido desarrollado

recientemente es la amorfizacién por implantacién idnica. Los
Atomos son introducidos dentro de una lamina y modifican las
propiedades superficiales y volumétricas del material. Esta
técnica amplia el rango de aleaciones metAlicas a amorfizar debido
a la variedad de especies atémicas que se pueden introducir vy
obtener asi{ concentraciones de impurezas que no serfian obtenibles
por otras vias. Se ha empleado mayoritariamente en semiconductores
y en algunos metales. Las velocidades de enfriado son muy altas,
del orden de 10'*ks™.

En general, una dada aleacién amorfa puede obtenerse por
cualquiera de los métodos mencionados anteriormente. Sin embargo,
para algunos sistemas se ha observado que ciertas composiciones no
amorfizables por enfriado rapido a partir del liquido sfi 1lo son
por electrodeposicién o condensacién de vapor. En este sentido, se
han propuesto criterios para la formacidn de la fase amorfa.

Para el método de deposicién atémica los constituyentes
deben tener una gran diferencia (>10%) entre sus radios atédmicos y
ser inmiscibles en fase sélida; mientras que para enfriamiento a
partir del 1liquido se 1logra mayor amorficidad en aquellas
composiciones préximas a un eutéctico profundo. Estas

consideraciones estaAn relacionadas con 1la 1llamada habilidad de



amorfizacidén sobre la que se discutird mas adelante y con las
entalpfias de formacién de aleaciones de metales de transicidén

(Miedema y colaboradores, 19793).

2.3~ Composicién de los amorfos metalicos

Los amorfos metalicos preparados a partir del liquido
estudiados hasta el momento, pueden clasificarse en cuatro ggandes
categorias:

i) Aleaciones de metales del final de la serie de transicién (Au,
Fe, Pd, etc.) o metales nobles con un metaloide (B, Si, P, C).

ii) Aleaciones de metales del comienzo de la serie de transicidn
(grupo del Sc, Ti, V) con metales de transicién del final de 1la
serie (grupo del Mn, Fe, Co, Ni, Cu).

iii) Aleaciones que contienen metales del grupo 11A (Be, Mg, Ca).

iv) Aleaciones de tierras raras o actinidos (Eu, Gd, Dy, U) con
metales del comienzo de la serie de transicidn.

l.os amorfos metAlicos correspondientes al grupo i) han
sido los mas estudiados desde el descubrimiento del Au-Si
(Klement, 1960), debido a su comportamiento mecanico y magnético e
incluso han sido fabricados a nivel industrial. Todos estos
estudios se han centrado en un rango de composicién muy 1limitado,
en torno al 20%at. del metaloide correspondiente a un eutéctico
profundo en el diagrama de fases. Este hecho estia intimamente
relacionado con la estabilidad del amorfo y 1la habilidad de
amorfizacién. Ejemplos de ellos son Au758i25, FeooBzo’ Pd.OSizo,
Ninopzo'

Los amorfos metailicos de la forma metal de



transicién-metal de transicién listados en el grupo ii) han
recibido mayor atencién en los dltimos 10 afios. El1 rango de
amorfizacidn se extiende entre 20 y 40%at. del metal de transicidén
del final de la serie. El interés en ellos se ha centrado sobre
todo en sus propiedades superconductoras y estructura electrénica,

en particular las del sistema ZrixMx debido a la gran variedad de

elementos que pueden ocupar el lugar de My al amplio rango de
amorfizacidn. Dentro de estos sistemas existe un creciente interés
en el sistema Zr-Cu que ha sido objeto de numerosas
investigaciones tanto tedéricas como experimentales.

Debido a que muchas propiedades quimicas del Hf son
semejantes a las del Ir, se espera que el sistema Hf-Cu tenga
caracteristicas similares al Zr-Cu. Sin embargo, pocos estudios se
han desarrollado sobre este sistema.

La tercera categoria, consistente de metales del grupo
I1A, ha sido explorada recientemente. El rango de composicidén para
la amorfizaciéon depende de las caracteristicas del sistema. As{,
para Mg-Zn el amorfo se forma para un 25-35% de In, Ca-(20-43%)Mg,
Ca-(25-50%)Al. Las aleaciones que contienen Be varian su
composicién segdn cuil sea el metal acompaffante. Para Ti-Be el
rango para la formacion del amorfo resulta muy delgado, 37-417% de
Be, mientras que Zr-Be y Hf-Be muestran un rango mais amplio de
amorfizacidén, 30-30% de Be.

Por dltimo, los sistemas de U contienen entre un 20 y 40%
de V vy Cr; 30%Z de Mn, Co, Fe o Ni. Las aleaciones basadas en
tierras raras (Gd, Eu, Dy,‘etc.) contienen entre un 20 y 353/ del
metal (Au, Ag, Ga, ZIn).

Las aleaciones amorfizables presentan ciertas

10



caracteristicas comunes: un calor de formacién negativo que indica
fuertes interacciones entre 1los Atomos constituyentes, y un
eutéctico bajo. La formacién de fases intermetiAlicas estables

provee también evidencia de fuertes interacciones atémicas.

2.4- Transicidn liquido amorfo

Al enfriar un liquido desde su temperatura de fusién,
dependiendo de las caracteristicas del proceso, pueden ocurrir dos
fendmenos: cristalizacién o amorfizacién. Durante estos procesos
se observan cambios en diversas propiedades fisicas de la
sustancia. As{, la viscosidad 75, durante 1la cristalizacién, se
incrementa discontinuamente en varios érdenes de magnitud (Figura
2.4.1a, curva S). Si se evita la cristalizacién, lo que se puede
lograr a velocidades de enfriado Quficientemente rapidas, la
viscosidad aumenta en forma continua en la misma proporcidn
(Figura 2.4.1a, curva L). En este casao, el estado final al que
arriva el liquido constituye un estado amorfo metaestable.

Las dos entidades involucradas en la transicién amorfa,
‘esto es, el amorfo y el liquido sobreenfriado son muy similares en
sus arreglos atémicos y en muchas propiedades electrénicas, pero
difieren drasticamente en viscosidad, calor especifico Y
propiedades asociadas a estos Gltimos.

La Figura 2.4.1b ilustra la variacién del volumen
especi{ifico con la temperatura. La temperatura a 1la cual tiene
lugar la transicidn amorfa se denomina temperatura de transicioén
vitrosa, Tg. Tanto Tg como el estado final de 1la transicidn "son

funciones de la velocidad de enfriado, q, y de la historia térmica

11



del amorfo. En la Figura 2.4.1, T y T corresponden a enfriado
g g
1 z

rapido y lento, respectivamente, y se han denotado G‘ Y Gz a los
correspondientes estados amorfos finales. Se ha observado que la
temperatura de transicién vitrosa, Tg, es una funcidén creciente de
q, obteniéndose para q-dOsz—‘ una Tg de unos 100 K mayor que la

correspondiente a q=iks ™.

Liquido
n sobrenfriado _—
(Poise)
v (@)
’
/
’
10°® ,,
‘ Liquido
T R
] (e
orfol; ! / ! S8lido
: 1

"l el
&'t

-

X

1

3
(cm®) (b) /
|

Figura 2.4.1- a)Viscosidad 7) en funcion de T; b Volumen
especifico en funcion de T.

Otras propiedades fisicas tales como expansién térmica,
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contenido de calor y constantes elAsticas varian con la velocidad
de enfriado. E1 amorfo metAlico obtenido a grandes velocidades de
enfriado, posee menor viscosidad, mayor volumen especifico y mayor

energia interna (Chen, 1980).

2.5- Estabilidad y amorfizabilidad

La estabilidad de un amorfo metAlico puede enfocarse
desde dos puntos de vista: la habilidad para la formacién de un

amorfo y la estabilidad térmica (Beck, 1980).

2.5.1- Amorfizabilidad

EstA asociada con la posibilidad de obtener un amorfo
metidlico a una determinada velocidad de enfriado. Para conservar
la estructura del liquido, se debe atravesar la regién entre 1la
temperatura de fusidn, Tf, y la temperatura de cristalizacién, Tc,
a una velocidad suficientemente r4&pida. En este sentido, el
problema fundamental es la estabilidad de una aleacién amorfa a
una temperatura finita. La formacidén de los amorfos metalicos ha
sido analizada desde diversos aspectos y muchos intentos se han
desarrollado para establecer los requisitos necesarios para que un
dado sistema metAlico sea amorfizable. Algunos de estos criterios
han sido obtenidos en forma empirica teniendo en cuenta argumentos
estructurales y termodinamicos (Liou y Chien, 1987; Miedema vy
colaboradores, 1975; Predel, 1981). Una cuestién importante es ’la
extensiéon del rango de composicidn en el —que es posible 1la
amorfizacién. Para el caso de amorfos preparados por técnicas de

enfriado a partir del estado liquido las composiciones de mejor

13



amorfizacidn son las préximas a un eutéctico profundo (Chen,
1980). Asi{, para aleaciones de metal de transicién-metaloide la
composicidén mas estable es la correspondiente a un 20 %at. del
metaloide, donde, de acuerdo al diagrama de fases, se encuentra el

punto eutéctico (Figura 2.5.1).

1600
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Figura 2.93.1- Diagrama de fases del Fe-B.

Se han desarrollado numerosos modelos y predicciones
tedricas sobre la estabilidad de las aleaciones amorfas de
composicidén eutéctica. Sin embargo, experimentalmente se ha
encontrado que algunas aleaciones presentan mayores rangos de
amorfizacién que los predichos por los modelos y en otras que
estas composiciones no son las mis estables (Liou y Chien, 1987).

La comparacién entre los datos experimentales y las
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predicciones tedricas acerca de la extensién del rango de
amorfizacién es dificil de realizar debido a la variedad de
métodos de preparacién (enfriamiento a partir del l{quido,
evaporacioén, sputtering, etc.) y a las diferentes condiciones bajo
las cuales se efectdan (velocidad de enfriado, temperatura del
sustrato, etc.). Liuo y Chien (1987) han desarrollado un modelo
para predecir la extensién del rango de amorfizacidn en diferentes
aleaciones preparadas por evapaoracién. Muestran que este rango
esta fintimamente relacionado con la diferencia de tamaffo entre los
constituyentes, la cual a su vez se relaciona con el calor de
formacidén, estructura electrénica, estructuras cristalinas de
equilibrio, etc.. Se ha encontrado empiricamente que para la
mayoria de las muestras fabricadas a partir del liquido, los
tamafos atémicos difieren al menos en un 10%. Desde el punto de
vista termodinamico, teniendo en cuenta la entalpfia de formacién,
se han realizado diversos estudios. Predel (1981) ha investigado
la formacidén y descomposicién de amorfos metdlicos, en particular
el sistema Mg-Ga. Miedema, de Boer y de Chatel (1973) han
introducido un modelo atémico simple para analizar datos de
calores de formacién en aleaciones de metales de transicién
obtenidos experimentalmente. All{ se considera que esta energia
posee dos contribuciones, una negativa, que surge de la diferencia
de potencial quimico entre loé dos tipos de celdas atémicas, y una
positiva, que da cuenta de la discontinuidad en la densidad de
electrones en el contorno de las celdas. Este modelo describe, en
general con bastante exactitud, los resultados experimentales. En
un posterior estudio, Miedema y colabéradores (1981), basaAndose en

el modelo atémico anterior, presentan un analisis detallado sobre
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la dependencia con la concentracidén del calor de formacién en
sistemas binarios, introduciendo un paraAmetro esencial: el grado
en que los Atomos de una especie estan rodeados por Atomos de la
otra especie. Los valores de este parametro, determinados
experimentalmente como una funcidn de la concentracién permiten:

i) Analizar la existencia de fases estables a bajas temperaturas
en sistemas binarios en términos del signo de la entalpia de
formacidén y la diferencia de tamafos atémicos.

ii) Explicar los diagramas de fases poco comunes de ciertas
combinaciones de tierré rara-metal de transicién (Yb, Eu con Fe,
Co, Ru, Rhy Os, Ir).

iii) Analizar la variacién de la temperatura de cristalizacion en
sistemas binarios con 1la entalpfa de formacién de un hueco

(Buschow, 1981).

2.5.2- Estabilidad térmica

Estd caracterizada por la temperatura de transicién
vitrosa, Tg, 0 la temperatura de «cristalizacién, Tc, la cual
determina el limite superior para el rango de existencia del
estado amorfo.

Luego del descubrimiento de 1los amorfos metAlicos por
Klement y colaboradores, surgié la cuestidn sobre qué condiciones
debfan cumplirse para producir faAcilmente un amorfo metalico.
Indudablemente, las causas estan relacionadas con la estructura vy
la energifia necesaria para la formacién.

La transicidén de un liquido al estado s&lido amorfo

depende de las condiciones termodinamicas que favorecen el estado
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desordenado relativo al estado cristalino y de las condiciones
cinéticas que inhiben la nucleacidn hacia una estructura
cristalina. Asimismo la posibilidad de formacién de un amorfo
metalico y su estabilidad estan determinadas por el grado de
compatibilidad entre 1la estructura liquida al azar Yy los
potenciales que intervienen en el arreglo estructural.

Puede enfocarse el problema en un espacio configuracional
y esquematizar la situacidén en una dimensidén (Figura 2.5.2). En
este esquema, a cada estructura le corresponde un Unico punto el
cual estari representado por un valor . A cada uno de estos
puntos se le asocia una funcidén de energfia potencial, estando 1la
estructura estable representada por un rmh‘al que le corresponde
el minimo absoluto ¢mtn' A cualquier otra configuracién
metaestable le corresponder& un minimo local de la funcidén ¢. En
la Figura 2.5.2 se representa una de estas estructuras por r'gl Y
su energia potencial ¢3l' La estabilidad de este estado dependera
del potencial termodinamico A=¢m,m-¢gl y del alto de 1la barrera
de potencial H que separa los estados amorfos y cristalinos.

Se han desarrollado varios modelos que tratan sobre 1los
potenciales que intervienen en la formacién de amorfos metalicos.
Un estudio mas detallado sobre este tema puede verse, por ejemplo,

en Hafner (1981).
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¢

Figura 2.%5.2- Esquema de la energia potencial @ en un espacio
configuracional. (Hafner, 1981),

Como se ha mencionado anteriormente, Tg es una medida de
la estabilidad térmica de los amorfos metilicos. Para determinar
la temperatura de transicién vitrosa se emplean experiencias
calorimétricas, siendo.la mAas comunmente empleada la calorimetria
diferencial de barrido, bSC (differential scanning calorimetry).
Como se observa en la Figura 2.5.3, la temperatura de
cristalizacidén Tx estA determinada por un pico exotérmico,
mientras que Tg 1o estd por un efecto endotérmico que oOcurre

previo a la cristalizacién.
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rigura 2.3.3- Diagrama DSC para la aleacion zr7zcuza (Eifert vy
colaboradores, 1982).

Se ha observado, experimentalmente, que tanto Tx como T
varfan considerablemente con 1la velocidad de calentamiento
aplicada, s. La variacién de Tx ha sido estudiada por varios
autores (RGM V) y en particular Eifert y colaboradores (1982) han
analizado este efecto en la aleacidén Zr7zCuza (Figura 2.5.3). La
dependencia de Tx con la velocidad s puede utilizarse para obtener
la energia de activacién para 1la cristalizacion. Con este
propésito pueden aplicarse dos métodos. Segun el método de
Kissinger se grafica ln(s/T:) en funcidén de 1/Tx' Si el proceso de
cristalizacidén estad descripto por una uUnica energia de activacidn,
estas graficas seran lineas rectas cuyas pendientes daran las
energias de activacién del proceso involucrado. De acuerdo al

método de Boswell se grafica ln(s/Tx) en funcién de 1/Tx. Las
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graficas también resultan lineas rectas y de sus pendientes se
obtiene la energfia de activacién. En la Figura 2.5.4 se muestran
ambos métodos para aleaciones Zrﬁ__xCux de acuerdo a Eifert vy

colaboradores (1982).

10° |-

1

-4

. -2
Figura 2.5. 4- Representacidn grafica de IlntsT ) vs. T
(Eifert y colaboradores, 1982).

También suele definirse a la temperatura de transicién
vitrosa como el punto de inflexién en la cur;a del calor
especi{fico Cp, o del logarftmo de 1la viscosidad, 17, ambas en
funcidn de la temperatura. Cuando la viscosidad alcanza un valor
del orden de magnitud de 10%? Pas, el material tiene la
consistencia de un cuefpo casi soélido. En torno a este valor de 7
se observa, en todos los amorfos, el puntp de inflexién que

caracteriza a la temperatura de transicidn vitrosa. Por encima de

Tg existe una fusidén sobreenfriada, por debajo de este punto se
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tiene un amorfo.

2.6—- Relajacién térmica

El estado amorfo es un estado metaestable, no sdélo con
respecto al estado cristalino, sino también respecto de otras
configuraciones amorfas de menor energia. Asi , mediante
tratamientos térmicos a una determinada temperatura, sufren una
transicién a fases de equilibrio cristalinas. Antes del comienzo
de la cristalizacién, pueden ocurrir procesos de relajacidén que
culminan en una configuracién atémica que es energéticamente mas
favorable que la estructura obtenida por enfriamiento rapido, como
as{ también la descomposicién de un amorfo metilico en dos fases
amorfas. Durante estos procesos pueden tener lugar cambios
considerables en la estructura atémica y en diversas propiedades
estructurales. Por ejemplo, a pesar de que el cambio en la
densidad de muchos amorfos metilicos es pequefia, aproximadamente
del 0.5%, se han aobservado cambios importantes en el médulo de
Young, energia interna, temperatura de Curie vy resistividad
eléctrica (Chen, 1980). Garoche y colaboradores (1983) realizaron
medidas de calor especifico a bajas temperaturas, difraccién de
rayos X y analisis termodiferencial sobre aleaciones amorfas
Zr“__xCux para estudiar el efecto de la relajacién estructural en
los diversos parametros relevantes involucrados en la teoria de la
superconductividad de tipo 1Il. Comparando con la cristalizacién,

han observado que 1la relajacién estructural da 1lugar a una

disminucién del punto de fusién y del factor de renormalizacion A
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para el acoplamiento electrén-fondén, mientras que la densidad de
estados al nivel de Fermi, la temperatura de Debye y los elementos
de matriz del acoplamiento electrén-fondn experimentan cambios
opuestos (Garoche y colaboradores, 1982). Altounian y Strom-0Olsen
(1983) en aleaciones de Zri__xCux (0.25<{x<0.70) preparadas por
melt-spinning, han observado una disminucién de aproximadamente
20% en los valores de la temperatura de transicidn
superconductora, Tcx, al tratar las muestras a 200 C durante dos
horas. E1 mismo comportamiento de la Tcx ha sido observado en
aleaciones relajadas Zr‘._xCux (0.28<%x<0.43), por Tebbe y Samwer
(1986).

En el presente trabajo se han observado también pequefios
cambios en el valor del gradiente de campo eléctrico en aleaciones
amorfas Hf-Cu, luego de tratamientos a temperaturas por debajo de
la temperatura de cristalizacién.

Todos estos procesos dependen de la historia térmica de
la aleacidn, de la temperatura de tratamiento y del método de
preparacién. El1 arreglo atémico detallado y el car&cter de 1la

relajacién adn no son claros.
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3- SISTEMA Hf-Cu

Las aleaciones amorfas del tipo metal de transicién-metal
de transici®n han recibido mayor atencién en 1los (ltimos diez
affos. E1 interés eﬁ ellos se ha centrado especialmente en su
estructura electrénica Yy propiedades superconductoras, en
particular muchos estudios se han realizado sobre sistemas de 1la
forma Zr'hxﬂx debido a la variedad de elementos que pueden ocupar
el lugar de M y a su amplio rango de amorfizacién. Dentro de estos
ultimos, el sis;ema Zr-Cu ha dado lugar a numerosas
investigaciones tedricas y experimentales.

El sistema objeto de estudio en este trabajo de tesis,
Hf-Cu, pertenece también a esta categoria de amorfos metalicos.
Dado que el Hf y el Zr poseen casi el mismo radio metalico,
rZrﬂdﬂboA Y r}"-d.SBA , siendo, ademi&s, muy similares desde el
punto de vista de sus propiedades quimicas, se espera que 1los
sistemas Hf-Cu y Zr-Cu presenten caracteristicas semejantes. Estos
hechos también indicarian que cada uno de ellos puede sustituir al
otro libremente, sin afectar sus entornos locales en aleaciones
liquidas y amorfas. Esto gltim ha sido comprobado por Wagner vy
Lee (1980) en una serie de aleaciones amorfas de Ni-Zr-Hf mediante
un estudio por difraccién de rayos X. Asimismo, puede mencionarse
que en un analisis por TDPAC de 1la aleaciéon amorfa Zr°J4szuso
(Mendoza-2é1is,1986) se mididé el coeficiente de resistividad, Tcr,
y la temperatura critica superconductora, Tc, resul tando ambos
valores iguales a los valores tipicos para aleaciones amorfas de
composicién Zr7°Cuao.

A diferencia del sistema Zr-Cu, el Hf-Cu ha sido muy poco

estudiado por lo que, hasta el presente, se dispone de escasa
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informacidn sobre él1. Por este motivo y frente a 1o discutido
anteriormente, en el presente trabajo se utilizarin a efectos de

comparacidén resultados obtenidos en Zr-Cu.

S.1- Diagramas de fases

El diagrama de fases del sistema Hf-Cu publicado
recientemente por Kubaschewski, esti& caracterizado por cinco

compuestos: Hszu, Hszus (posteriormente referido como Hf7Cu’ ’

o
Kirkpatrick, 1962; Bsenko, 19795), Hszus, HfCu3 y Hszu7. De todos

ellos, unicamente se han determinado las estructuras de los dos
primeros, que corresponden a los compuestos presentes en el rango
de composiciones de interés en este trabajo.

El diagrama de fases del Zr-Cu fue presentado por Lundin
y colaboradores (1953), quienes encontraron cinco fases
intermedias correspondientes a los compuestos ZrzCu, ZrCu, ZrzCua,
ZrzCus y ZrCus. Posteriores estudios (Bsenko, 1975) han confirmado
la existencia de ZrZCu y Zr_'Cu10 (este dltimo en lugar de ZrzCu’).
La existencia del compuesto intermetalico de composicidn
estequiométrica ZrCu es discutible. Si bien algunos autores
(Buschow, 1981) consideran que este compuesto es un producto
resultante de 1la cristalizacion en algunas composiciones,
Altounian y colaboradores (1982) sugieren que el compuesto ZrCu no
existe como una sola fase sino que es una mezcla de los compuestos
Zr7Cu1° Yy ZrzCu, al menos hasta una temperatura de 550°C. Por lo

visto, el diagrama de fases de este sistema no esta muy bien
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Figura 3.1.1- Diagramas de fases: a) Hf-Cu (Kubaschewvski)
b) Zr-Cu (Lundin y colaboradores, 1938).
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determinado y, para un estudio de cristalizacién, es de suma
importancia conocerlo. Kneller vy colaboradores (1986) han
estudiado la cristalizacién del sistema 2r-Cu y previamente
reinvestigado su diagrama de fases, encontrando algunos .nuevos
compuestos intermetAlicos, pero fuera del rango de interés en este
trabajo.

'8in embargo, a pesar de estas discrepancias e
indeterminaciones, puede verse la similitud entre los diagramas de
fases de los sistemas Hf~Cu y Zr-Cu (Figura 3.1.1), siendo ademais

los compuestos intermedios isoestructurales.

S.1.1—- Compuesto Hf Cu

La fase Hszu se sabe que posee la estructura del SizMo
(Nevitt y Downey, 1962), al igual que el compuesto ZrzCu. La celda
es tetragonal compacta con doé moléculas por celda unidad vy
pertenece al grupo espacial D:: (I4/mmm). Segun Wyckoff (1963),

las posiciones de los Atomos son:

Cu (2a): (0,0,0); (1/72,1/2,1/2)

Hf,Zr (4e): (0,0,u); (0,0,u)s (1/2,1/2,1/2+0)3 (1/2,1/2,1/2-u)

Los parametros de red segdn Nevitt y Downey (19462), se encuentran

en la Tabla J.1.1.

26



Tabla 3. 1.1- Pardmetros de red de los compuestos Hfzcu v erCu.

Fase a (A) c _(R) c/a u

o o
ZrzCu 3.2204‘ 11.1832d 3.47 0.34
Hszu 3.16952 11.13334 3.51 0.34

Las distancias relevantes son:

Cu-Cu: a

(o]
[az/ 2+ (17 2 - u)zcz]
Cu-Hf(Zr):
uCc
(o]
a
HE(Zr)~Hf(Zr): °
(1-2u)c_

Sadoc y colaboradores (1984) realizaron un estudio por
EXAFS sobre aleaciones amorfas Zrl‘_xCux (x=0.33, 0.46, 0.60) y de
los compuestos cristalinos existentes en este rango de
composiciones. Los nameros de coordinacidén Yy distancias
interatdmicas obtenidas por esta técnica experimental concuerdan
con los datos cristalograficos obtenidos por rayos X en las fases
cristalinas. Sobre el sistema Hf-Cu no se han realizado estudios
similares pero las distancias de los vecinos mas préximos de cada
especie pueden calcularse a partir de la estrﬁctura conocida del
compuesto. Los datos para ambos sistemas se muestran en la Tabla

3.1.2 y en la Figura 3.1.2 se esquematiza la estructura de la
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celda unidad.

Tabla 3.1.2- Distancias i?teratémtccs en'ol compuesto HIZCU.
(%) vecinos mas alla del parametro de red od
Sitio N R(A)
Cu 8 Hf 2.86
4 Cu 3.17
2 Hf 3.79 (%)
Hf 4 Cu 2.86
4 Hf 3.01
4 Hf 3.17
1 Hf 3.56 (™)
1 Cu 3.79 =)

Figura 3.1.2- Esquema del eitio de Hf en ufzcu.
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3:1.2- Compuesto Hf Cu
7 1

Los compuestos Hf Cu y Zr Cu poseen una estructura
7 10 ? 10
ortorrémbica compleja. Ambos son isoestructurales con las fases
intermedias Hf Ni y Zr_Ni publicadas - por Kirkpatrick Y
? 10 ? 10
colaboradores (1962). Pertenecen al grupo espacial C;i—€2ca con 68
Atomos por celda unidad. Las operaciones de simetria para generar

la celda son las siguientes:

(8b): (0,0,0)+ ; (1/2,1/2,1/72)+
1) X,¥92  2) Xyysz 3) x,y+1/2,z+1/2 4) x,y+1/2,2+1/2
(4a): (0,0,0)+ ; (1/2,0,1/2)+

1) %x,0,0 2)x,1/2,1/2

Los Atomos de Hf ocupan cinco sitios cristalograficos
diferentes, discriminados en 1la siguiente forma: Hf°(4a);
Hfia(4a); Hf‘b(4a); Hfz(ab): Hfa(Bb).

Por su parte los Atomos de Cu ocupan también cinco sitios
diferentes, pero todos de igual simetria, (8b). Todos 1los Atomos
tienen altos nuameros de coordinacién (N>12).

Los parametros de red, de acuerdo a Bsenko (1975),

figuran en la Tabla 3.1.3.

Tabla 3.1.3- Parametros de red para Hf76u1° y Zr_Cu

7 10"
Compuesto Parametros de red (A)
a b c
(-] o o

Hf Cu 12.5872 9.2376 ?.2654

? 10 1 12 12
Ir Cu 12.6729 ?.3163 ?.3466

7?7 10 1 s o
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Las posiciones de los &tomos en la celda unidad para Hf7Cu‘° no
estan determinadas, por lo cual las distancias interaAtomicas no
pueden ser calculadas exactamente. Sin embargo no deben ser muy
diferentes de 1las encontradas en el compuesto isocestructural
Zr7Ni10 (Kirkpatrick y colaboradores, 1962). En consecuencia, en
la Tabla 3.1.4 se muestran 1os numeros de coordinacidén Yy
distancias interAtomicas para este daltimo sistema. Un analisis de
cada uno de estos entornos, permite extraer las siguientes
caracteri{sticas:

i) Todos 1los sitios tienen 8 Ni como vecinos préximos
constituyendo un cubo muy deformado.

ii) E1l Zro se ubica aproximadamente en el centro del cubo de Ni,
el cual no esta muy deformado, y en cuatro de sus caras se ubican
4Zr que resultan coplanares con el central (Figura 3.1.3a).

iii) El sitio del Zr'z constituye un cubo muy deformado con &6 Ir
centrando las caras, constituyendo, a su vez, un octaedro de 1Ir
(Figura 3.1.3b).

iv) Los Zria, Zrib Yy Zra son parecidos entre si{, respecto de la
deformacidn del cubo de Ni, que esti "abierto" para permitir la
entrada de un rombo formado entre 2 Ni y 2 Zr. Los 4 Zr restantes
estan centrando las caras del cubo y son coplanares con el 1Ir

central (Figura 3.1.3c, d, e).

v) Los sitios Zr1° Yy Zr'lb son adn mas similares.
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Tabla 3. 1.2~ Distancias interatdmicas (& correspondientes a zr7Ni.

10’

sitio vecino|No.vecinos| d(A) ] sitio |vecino|No.vecinol| d(A)
zr_(4a) | zr_ 2 3.36 fzr_(8b)| Zr 1 3.34
2 3.33 1 3.32
Ni 2 3.11 1 3.25
Ni_ 2 2.60 1 3.38
Ni_ 2 2.60 zr, 1 3.18
Ni, 2 2.59 1 3.20
Zr10(4a) Zrz 2 3.34 Nic 1 2.47
2 3.32 : 2.38
zr, 2 3.40 Ni, 2 2.67
Ni 2 2.40 Nig 1 z'::
g 2 2:75 Ni 1 2:76
Ni_ 2 2.73 2 . ey
Ni_ 2 2.75 .
Ni 2 2.77 |zr (8b)| Zr_ 1 3.36
zr, (4a) | zr, 2 3.25 . i z'iz
2 3.38 1 .
zr 2 3.44 . i :':;
Ni, 2 2.67 z . 3'20
Ni_ 2 2.77 .
Ni 2 2.74 Nf4 ! 3.12
Ni 2 2.81 Ni, i Z'jz
Ni 2 2.77 .
Ni_ 1 2.64
1 3.42
Ni, 1 2.75
1 3.30
Ni 1 2.80
1 2.65
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3.2- Propiedades de los amorfos metalicos

Muchas propiedades fisicas (mecanicas, electrénicas,
magnéticas, etc.) de los sélidos cristalinos estan relacionadas,
directa o indirectamente, a la estructura atémica y electrénica
del material. La interpretacién de estas propiedades se ha basado,
generalmente, en el>caracter periddico de la red cristalina.

Los materiales amorfos carecen de una periodicidad
translacional y no existe, por lo tanto, una teoria general basada
en este concepto que ayude a interpretar sus propiedades. Es esta
interesante caracteristica la que ha llamado la atencién de los
investigadores dando lugar a numerosos estudios experimentales Yy
tedricos. En este sentido, es importante entender 1la estructura

atémica local de los materiales amorfos.
2.1- Propiedades estru rales

La estructura de los amorfos metalicos ha sido estudiada
por técnicas experimentales como difraccion de rayos X, neutrones
y electrones y mediante ‘EXAFS (extended x-ray absorption fine
structure). El objetivo principal de estas técnicas ha sido el
analisis de la estructura local existente en dichas aleaciones. En
este sentido lo que se intenta discriminar es si en el estado
amorfo los Atomos estan distribuidos al azar en un empaquetamiento
compacto (DRPHS), Bernal (1964), o bien guardan reminiscencia del
orden existente en la aleacidén cristalina (orden de corto alcance,
SRO) .

Numerosos estudios experimentaies sobre aleaciones

amorfas del tipo MT-m, han demostrado una fuerte evidencia de
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orden de corto alcance, entendido en el hecho de la no existencia
de contactos préximos entre los Atomos del metaloide. Este tipo de
SRO en las aleaciones MT-m resulta similar a las propiedades
locales encontradas en la mayoria de las estructuras cristalinas
intermetAlicas de los correspondientes diagramas de fases. En
cambio, para los sistemas metal de transicidn—-metal de transicion
(MT-MT), la cuestién no esta aun clarificada. En Cahn (1980) vy
Chen (1980) puede encontrarse una descripcién de los diferentes
modelos y su comparacién con resultados experimentales en las
distintas categori{ias de aleaciones amorfas.

El sistema Hf-Cu pertenece a la cateqgoria de los MT-MT,
siendo el Zr-Cu el mAs ampliamente estudiado dentro de la misma.
Dado que sobre el primero poco o casi nada hay disponible en 1la
literatura, se discutiran propiedades del Zr-Cu.

Desde el punto de vista de las propiedades estructurales
el sistema Zr-Cu ha sido estudiado por variadas técnicas. Asi{i, se
han realizado estudios por difraccién de rayos X (Waseda vy
Masumoto, 19753 Chen y Waseda, 1979); difraccion de neutrones
(Mizoguchi y colaboradores, 19783 Holden y colaboradores, 1981);3
EXAFS (Sadoc, 1982 y 1984), con el fin de entender el arreglo
atémico local en dichas aleaciones amorfas. A pesar de la cantidad
de trabajos existentes, estos no han podido caracterizar el orden
local en este sistema, mas aun, hay claras contradicciones entre
ellos. Asi{, Sadoc y colaboradores (1984) han investigado, mediante
EXAFS, 1la dependencia del orden local con el método de
preparacidén, concentracién y relajacién estrgctural en aleaciones
Zr"__xCux (x=0.33, 0.46 y 0.,60). Encuentran que el orden de corto

alcance parece ser sensible a la historia térmica de la muestra vy
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que experimenta una importante variacién con la composicién. La
distribucidn de pares Cu-Cu (nameros de coordinacién y distancias)
es similar en las tres composiciones y se asemeja al entorno del
Cu en el compuesto cristalino Zr7Cu’0. La asimetria de la
distribucién de pares diferentes parece crecer con x y las
distancias entre ellos resultan mis cortas en la aleacién amorfa
que en la cristalina. Por otra parte, las diferentes capas que
constituyen el entorno del Zr en 1la aleacioén Zrm;15a son las
mismas que en el cristalino ZrzCu. También han estimado el orden
de corto alcance haciendo uso del parametro de orden N
encontrando que responde a una distribucién al azar de Atomos en
er‘Cu‘o, orden quimico en Zr‘OCudo y tendencia a 1la segregacién
en Zrd_lCu”.

Un analisis estructural detallado de aleaciones amorfas
Zr-Cu y Nb-Ni fue realizado por Chen y Waseda (1979) mediante
difraccién de rayos X. Sus resul tados muestran rasgos
estructurales bien diferentes entre los sistemas MT-MT y MT-m.
BasaAndose en la diferencia de estructura electrénica, concluyen
que hay una tendencia a un empaquetamiento al azar de Atomos en
sistemas MT-MT3; mientras que en los metaloides existe una ligadura
preferencial entre metales y metaloides. Mizoguchi y colaboradores
(1978), mediante difraccién de neutrones sobre 1la aleacidn
Zr‘aCus7, apoyan una distribucidén al azar de Atomos en este tipo
de aleaciones.

Por su parte, Waseda y Masumoto (1973) han analizado esta
misma aleacidn por difracciépn de rayos X. Sus resultados sugieren

que la vecindad préxima de los Atomos en el estado amorfo consiste

principalmente de Atomos distribuidos al azar tal como lo estan en
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el estado liquido. Sin embargo, parecen existir ciertos arreglos
cristalinos deformados semejantes a una estructura hcp o fcc que
contribuyen parcialmente al orden de corto alcance. Encuentran que
el ndamero de coordinacién en el estado amorfo es 12, habiendo un
empaquetamiento mas compacto que en el estado liquido.

Las técnicas experimentales utilizadas para determinar el
arreglo local de Atomos, como difraccién de rayos X, neutrones,

electrones y EXAFS, dan informacidén sobre 1la distribucién radial

de Atomos alrededor de un Atomo central estableciendo distancias a
vecinos mas préximos, tipos de vecinos y numeros de coordinacién.
Las técnicas hiperfinas (NMR, Massbauer, TDPAC) en cambio,
establecen la simetria del entorno de un Atomo, es decir la
distribucién angular de cargas alrededor del mismo. Pueden
ofrecer, por tanto, una importante contribucién a 1la comprensioén
del orden local en dichas aleaciones.

Una de estas técnicas, NMR, ha sido empleada por Eifert y
colaboradores (1982) en aleaciones del tipo Zri__xCux con 0.28 =< «x
£ 0.62. Sus resultados dan una fuerte evidencia de la existencia
de orden de corto alcance en aquellas aleaciones de composicion
proxima a x = 0.28, discrepando con resultados obtenidos por
difraccidn de rayos X y EXAFS citados anteriormente.

Recientemente, medidas TDPAC {Mendoza-Zélis Yy
colaboradores, 1986) se aplicaron al estudio del gradiente de
campo eléctrico (GCE) en la aleacién amorfa erCu30 Y su
contraparte cristalina (ZrzCu), habiendo sustituido algunos Atomos
de Zr por Hf. Estos resultados indicaron que el arreglo atémico
local en esta aleacidén responde a un DRP de iones (ver Capltulo

B)l
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De 1lo expuesto anteriormente, se desprende que las
caracteristicas del orden local en aleaciones MT~MT, en particular
en el sistema Zr-Cu, no son concluyentes, existiendo muchas
contradicciones en los resultados experimentales e interpreﬁacién

de los mismos.

3.2.2- Propiedades electrénicas

Las propiedades electrénicas de los amorfos metalicos han
sido investigadas por variados métodos, basAndose su interés,
principalmente, en sus caracteristicas superconductoras y posibles
aplicaciones tecnoldégicas. Estas propiedades han sido ampliamente
estudiadas en el sistema Ir-Cu a través de medidas de calor
especifico a bajas temperaturas (Garoche vy Bigof, 1983; Tebbe vy
Samwer, 19853 Garoche y colaboradores, 1982)3 superconductividad
(Altounian y colaboradores, 1981B y 1983; Minnigerode y Samwer,
19813 Tenhover y Johnson, 1981 y 19833 Guimpel y de la Cruz, 1982;
Osquiguil vy colaboradofes, 19853 Esquinazi y colaboradores, 1982;
Civale vy colaboradores, 1983); susceptibilidad magnética,
resonancia magnética nuclear (NMR) vy resonancia paramagnética
electronica (EPR) (Eifert y colaboradores, 1982 Yy 1984);
experimentos acusticos (Esquinazi y colaboradores, 1986). Las
propiedades electrénicas dependen de la densidad de estados
electrdnicos (DOS). Se han desarrollado varios modelos para
calcular la DOS y asi poder explicar los resultados experimentales
existentes. En particular, calculos de DOS en el sistema Zr-Cu
pueden encontrarse en Jaswal y Ching (1982);'Frota—Pesséa (1983)
Missell vy colaboradores (1983);3; Nquyen Manh vy colaboradores

(1986)3 Gubler y colaboradores (1985); en estos dos dGltimos
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también se hace referencia al sistema Hf-Cu.

Aleaciones de erCut_ con 0.5 < x =< 0.74 fueron
analizadas por Minnigerode y Samwer (1981) a través de medidas de
temperatura de transicién superconductora (Tc), resistividad
eléctrica, campo magnético superior vy capacidad calorifica.
Observan que todas las aleaciones estudiadas son superconductoras
con Tc que van desde 0.8 a 3.1K a medida que aumenta la
concentracién de Zr. Altounian y colaboradores (1981B, 1983)
estudian el caracter de la superconductividad en varios amorfos
metilicos, entre ellos el Zr‘__xCux con 0.30 < x < 0.73. Sus
resul tados concuerdan con los anteriores respecto del
comportamiento de la Tc, aumentando con x desde 0.31K a 3.18K.
Tebbe y Samwer (1986) han investigado la influencia del contenido
de Ir, temperatura de fusiétn y tratamientos térmicos sobre 1la
temperatura de transicién superconductora, temperatura de Debye vy
densidad de estados electrénicos mediante medidas de calor
especifico en Zr'xCu‘__,a (0.53 < x < 0.72). Observan que tanto Tc Yy
la magnitud del salto del calor especifico en la transicion a la
superconductividad aumentan con el contenido de Ir, concordando
asi con las referencias anteriores. Samwer y Ldhneysen (1982) han
realizado wuna investigacidn detallada de aleaciones amor fas
Zr'xCu1__x (0.5 = x < 0.74) preparadas por melt-spinning a través de‘
medidas eléctricas y térmicas. Sus resultados muestran que tanto
la densidad electrdnica de estados como la temperatura de
transicién superconductora aumentan con la concentracién de. Ir.
Explican el comportamiento de los diversos parametros involucrados
en sus medidas mediante la aplicacién de varios modelos. En los

trabajos de Guimpel (1982), Esquinazi (1982), Civale (1983) vy
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Osquiguil (1985), se ha estudiado la aleacidén ZrmCu30 preparada
por melt-spinning a través de medidas de resistividad, temperatura
critica superconductora y conductividad. Se han analizado estas
propiedades en funcién de tratamientos térmicos, observandose que
éstos reducen la Tc y también la DOS.

Medidas de NMR y susceptibilidad magnética combinadas con
medidas de EPR (Eifert y colaboradores, 1982 y 1984) en aleaciones
erCurﬁ (0.38 < x < 0.72) preparadas por melt-spinning indican un
aumento de la densidad de estados en el nivel de Fermi al aumentar
la concentraciéon de 2Ir, demostrando que la DOS es debida
primariamente a los electrones d del Zr. E1 mismo comportamiento
de la DOS ha sido observado por Garoche y Bigot (1983) en
aleaciones amorfas erCub_ (x = 0.33, 0.40, 0.50, 0.54, 0.60 vy
0.66); mientras que en las aleaciones cristalinas 1la D0OS es
afectada marcadamente por las caracteristicas particulares de cada
compuesto. Por otra parte, Tenhover y Johnson (1981) han realizado
un analisis de 1la superconductividad en aleaciones amorfas
metailicas basadas en Ir y Hf preparadas por splat-cooling, a
través de medidas de temperatura de transicién superconductora y
campo critico superior. Se discuten los resultados y el origen de
la superconductividad en términos de la estructura electrénica de
los amorfos. Una de las caracteristicas observadas es que en
general los amorfos basados en Hf tienen menor Tc que aquellos
basados en Zr.

En resumen, las propiedades electrénicas en los amorfos
metailicos erCu”m dependen fuertemente del contenido de ZIr ya que
sus electrones d son los gque contribuyen mayoritariamente a la DOS

en el nivel de Fermi. Todos los estudios citados muestran que la
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Tc, en estas aleaciones, aumenta con el contenido de Ir y que el
efecto de los tratamientos térmicos es reducir la DOS y por tanto

la T.
c
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4- GRADIENTE DE CAMPO ELECTRICO

4,1~ Interaccidédn cuadrupolar eléctrica

El entorno local de Atomos sonda puede ser estudiado
mediante métodos de interaccién hiperfina que tienen en cuenta las
interacciones entre los momentos electromagnéticos nucleares del
Atomo sonda y el campo electromagnético en el ndcleo.

La energia total de interaccién electrostatica entre la
densidad de carga nuclear, pn(F;) y las cargas.p.(F.), que lo

rodean, se expresa en la forma :

H, = I I p (T ) p (r ) dr dr (4.1.1)
rr
[ ] n

El significado de Fo Yy Fn puede verse en la Figura 4.1.1.

En este caso, se consideran las cargas exteriores al ntGcleo, es

decir, F'>Fn . LOs casos en que r.<rn, ocurriran cuando hay

penetracién de electrones en el ntcleo, sélo los electrones 8 son

capaces de hacerlo y no contribuyen a 1la energfia cuadrupolar.

Empleando el desarrollo conocido del término |F° -r

|™*

n

@® i 1 l"n

- - = 4n ¥ ) 21+1 L+
| r - r | 1=0 m=-1 r
n o

-m

m
’
Yl(el'¢‘-) Yl (el’¢;) 1]

(4.1.2)

La energia de interaccién (4.1.1) puede expresarse en

términos multipolares:
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(4.1.3)

donde Qk Y Vk son operadores tensoriales de orden k. El valor
esperado del operador G: se denomina momento multipolar nuclear de
orden k. V: son las componentes multipolares del campo

electrostAtico.

4

S it Pt e et Pt e Gt Bt et s . s S ]

Figura 4.1.1~ Representacidn esquemitica de la distribucidn
de carga.

Dado que las funciones de onda nucleares tienen paridad
definida, los multipolos de orden impar se anulan. Los términos
pares de orden cuArtico o superior son despreciables (ver por
ejemplo Lucken, 1969). El1 primer término, k=0, describe 1la
interaccidén electrostatica entre el nacleo considerado como una
carga puntual y otras cargas en el material, y no introduce
perturbaciones en la funcién de correlacién. De modo que, para el
presente caso, Unicamente es de interés el término k=2, es decir,

la energia cuadrupolar eléctrica:
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H = ¢ a"v (4.1.4)

El tensor”vz es simétrico y puede expresarse en el
sistema de ejes principales en el cual resulta diagonal. Puede

demostrarse, ademas que su traza es nula (ecuacién de Poisson):

-+ L = o ’ (4.1.5)

donde V es el potencial electrostatico en el nucleo. Por lo tanto,
sélo dos componentes del tensor Vz resultan independientes vy

convencionalmente se expresan en términos de las cantidades szy n

mediante:

(4.1.6)

"

zZ
n es el llamado parametro de asimetria, dado que mide 1la
desviacién del tensor gradiente de campo de la simetrfa axial. Con
la convencion |V | < |V | = |v_|, resulta 0 < n < 1.
XX Yy zZ

Con estas definiciones Y expresando el momento
cuadrupolar en términos de los operadores momento angular nuclear
I, la energfa cuadrupolar electrostatica toma la forma:

e@v T2 T2 2 2
H = 2z [31z 1%+ n (1] + 1_)] (4.2.7)

@ a1(21-1)
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donde eQ es el momento cuadrupolar eléctrico del nucleo.

Conocido el hamiltoniano que caracteriza a la
interaccidn, es necesario calcular los elementos de matriz
<m|HQ|m‘> para poder evaluar el factor de perturbacidn (Capitulo

6).
En particular, para el caso de simetria axial, »=0, en la
representacidn de los autoestados m de Iz, HQ serd diagonal y los

correspondientes autovalores resultan:

E =ho 3m? - I(I+1)1 (4.1.8)

m

los que son doblemente degenerados en m. Se ha introducido en la

ecuacién (4.1.8) la frecuencia cuadrupolar, W definida por:

e@yVv
zZ

w_ = , (4.1.9)
41(21-1)k

sobre la que se hablari en detalle en el Capfitulo 6.

4.2~ Contribuciones local y no local

En la seccidn anterior se obtuvo la expresiéon de la
energia de interaccidén cuadrupolar eléctrica entre un ndcleo sonda
y las cargas que lo rodean. El analisis cuantitativo del arreglo
atémico en la fase amorfa requiere el conocimiento de las fuentes
del gradiente de campo eléctrico (GCE) en sistemas metAlicos.

Tradicionalmente se ha considerado que al GCE contribuyen
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dos fuentes independientes. La primera, eqr°d, originada en

fuentes de campo exteriores al Atomo sonda, tal como 1los iones
ubicados en sitios regulares de red y la otra, equm, debida a la

distribucisén de electrones alrededor del sitio de interés (Kaufman

y Vianden, 1979). Esto lleva a la siguiente expresién para el GCE:

total d

eq = (1_?’00) eqro c

+ (1-R) eq'®® , (4.2.1)

donde (1—ym) y (1-R) son los factores de antiapantallamiento de
Sternheimer que describen la amplificacién de cada contribucién
por la distorsion de las capas electrénicas cerradas del ion
sonda, efectuada por las fuentes total o parcialmente exteriores.
El primer término esta directamente relacionado a las
caracteristicas estructurales, mientras que el segundo requiere un
conocimiento de las funciones de onda electrénicas de los estados
ocupados.

En 1976, Raghavan y colaboradores realizaron un anAalisis
de los datos experimentales disponibles sobre GCE en sistemas
metadlicos pdros o con impurezas diluidas, observando una tendencia
sistemAdtica en los mismos. Es asi{ que proponen 1la 1llamada

. . . d
correlacidén universal entre las contribuciones eq"°c Y eqr° :

ol ion

- K eq 9 (402.2)

eq

ol

donde eq ©

(1-R) eq'®c ,

(4.2.3)

ton d

eq = (l-rm) eqr° .

Siendo K la constante de proporcionalidad que valfa +3
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para 1la mayoria de los sistemas. Desde entonces han sido
realizados diversos experimentos para determinar el GCE en
sistemas metAdlicos. Ernst y colaboradores (1979), fueron los
primeros en seflalar discrepancias con la tendencia general de
signos opuestos entre ambas contribuciones. Con el aporte de
nuevos datos experimentales en varios sistemas de metales de
transicién, encuentran un valor de -2 para K en 1la ecuacién
(4.2.2) para sistemas puros de metales de los grupos IIlb y 1IVb.
Si se grafica eq'L en funcidn de eqi'°n (Figura 4.2.1), incluyendo
todos los sistemas puros o aleaciones diluidas, se observa que los
datos caen en todos los cuadrantes presentando una dispersidn tal
que vuelve imposible su descripcién mediante una dnica y simple
correlaciéon como la dada por la ecuacién (4.2.2). Vianden (1983)
hizo una revisién de los datos experimentales disponibles sobre
GCE y de las diferentes tendencias observadas, como as{ también un
analisis de los mismos con el fin de entender el origen de las
distintas contribuciones al GCE en metales. Seqguin este trabajo, el
signo de la contribucidén electrénica al GCE en una dada
combinaciédn matriz-impureza esta fuertemente determinada por la
matriz. En particular, en los sistemas de transicién se observa un
cambio de signo en eqd'al pasar de los metales del comienzo de la
serie (grupos IIIb y IVb) a los metales de 1los grupos VIIb vy
VIIIb. Este hecho podria explicarse por el sucesivo llenado de 1la
banda d. En estos metales, debido al campo cristalino, los estados
d de menor energi{a concentran carga en el plano hexagonal vy al
llenarse originan un GCE de un determinado signo (positivo). EIl
posterior llenado de los orbitales concentra cargas entre los

planos dando lugar a un GCE de signo contrario al anterior. De aht



el cambio de signo en eqﬂ'observado para estos metales.
También se ha observado que ciertas caracteristicas de la
impureza cambian el GCE en una dada matriz, como por ejemplo una

suave variacidén de la constante K con la valencia de la impure:za.
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(vVianden, 1983).

El GCE en ndcleos de Atomos de metales de transicién en
entornos metalicos ha sido extensamente investigado tanto
experimentalmente (Kaufman y Vianden, 19793 Vianden, 1983) como
tedricamente (Piecuch y Janot, 19773 Watson y colaboradores, 19653
Amaral y colaboradores, 1984). De la gran cantidad de trabajos en
este aspecto existentes en la literatura se desprende que hay

mucho mas progreso en lo experimental que en teorfa, habiendo
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pocos resultados experimentales que hayan sido explicados
tedricamente.

Para metales de transicién hexagonales puros, Piecuch vy
Janot (1976), en el marco del modelo de ligadura fuerte
(tight-binding), calcularon la contribucién electrénica al GCE Yy

propusieron que eqk@ puede ser separada en dos términos, eq y

.
eqz, provenientes de la anisotropia del material:
/
ec;l'o<= = eq;l + eqz . (4.2.4)

Estos dos términos surgen debido a qQue el campo
perturbador exterior produce dos efectos sobre los estados
electrénicos préximos al nivel de Fermi. Primero, se producirfia un
corrimiento en energia, dando lugar a una redistribucién de 1los
estados ocupados cerca del nivel de Fermi. En este término, eq’,
intervienen integrales entre las funciones de onda del Atomo
central. En segundo lugar, se produce una distorsién espacial de
todos los estados de Bloch, de modo que eqz involucra integrales
de transferencia entre el Atomo central y 1los vecinos mas
préximos.

La derivaciétn de una expresién detallada de eql°°
requiere el conocimiento de 1la estructura del material y una
solucién del hamiltoniano de interaccién cuadrupolar. Piecuch Yy
Janot (1977) han obtenido una expresién para eqk” considerando la
aproximacién estatica y para un estado paramagnético. El uso de la
primera simplificacid6n puede justificarse en el caso de los

metales, comparando los tiempos caracteristicos de los procesos de

relajacién electrénica responsables de las fluctuaciones

48



localizadas del GCE (ro ~ lddsseg.) con las vidas medias de los

estados nucleares (Tn ~ 10-°seg.).

Se ha tenido en cuenta, también, 1la aproximacién de bajas

temperaturas que permite relacionar en forma sencilla la

susceptibilidad magnética con la densidad de estados electrénicos

al nivel de Fermi, a través de :

X, = 1/10 p (E ) . (4.2.5)

Para evaluar los autovalores de la energia se wutilizaron

expresiones aproximadas calculadas a partir de un modelo

tight-binding de dos centros, restringiendo a los vecinos mas

proximos el calculo de las integrales de transferencia. Con todas

estas simplificaciones, las expresiones para ambas contribuciones

resul tan:

eq. = - 2 e? <r % <3 eqt®d pd(Er) a

1 S——

S (4.2.6)
- -8
eq, = 6 e <r > pd(Er) a e |dda| ’
35
12
con a= 1 ; e = LS/a (B:f; 1 ’
1 — 1 (U-23) p.(E ) (8/3)
o d r

siendo U y J las interacciones de Coulomb y de intercambio entre

los estados |m>, las |dda| son las integrales de transferencia

calculadas para vecinos mas préximos.

En las ecuaciones (4.2.6) es importante sefalar qQue ambas
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contribuciones a eql°° dependen de la densidad de estados

electronicos en el nivel de Fermi, F%(Er)' Y que una de ellas,

eq1, es proporcional, también, a la contribucién de la red al GCE,

red

eq . Esta dltima, usualmente, es calculada mediante un

procedimiento de suma sobre los iones positivos de la red y un

fondo uniforme de e)ectrones libres. En los metales de transicioén,
los electrones d producen un apantallamiento de 1los iones a

grandes distancias, de modo que la suma sobre toda la red es

irrelevante y puede restringirse la evaluacion de eq"d a los

primeros vecinos.

Proponiendo un potencial adecuado, V(r) = Z*e‘/r, donde

Z.e' es la valencia efectiva (Piecuch y Janot, 1977), resulta:

o
red = - 4l e (u.a.) . (4.2.7)
PJ a?

En el caso de metales con estructura hexagonal compacta,
el calculo sobre toda la red es rapidamente convergente y toma una

forma simple (Das y Pomerantz, 1961):

eq ., = —IEE;— [0.0065 4.3584 (c/a Y 8/3))/a” (u.a.),(4.2.8)

eqrod ~ =7.12 le' g

DpP a

(u.a.) .

Comparando (4.2.7) y (4.2.8), puede concluirse que

eqr°d~ ~ €. Sin embargo, aun subsiste el problema de determinar 1la

valencia efectiva Z*. Puede verse que:
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eq;:d = 1.78 Z/Z. eq;:d '

los que coinciden cuando Z = Z*/1.78.
Teniendo en cuenta 1los valores de Z* obtenidos por
Piecuch y Janot para metales de transicidn, parece mas razonable

el calculo sobre 1la primera esfera de coordinacién con un

potencial adecuado, de modo que para eqloc, ecuacién (4.2.4), se
obtiene:
loc 8 -3 pd(Er) <ri>ze’ 3 |ddo|
eq = ge <r "> - s
35 1 - 1 (U—2J)pa(Er) a® a
- 10
(4.2.9)

y el GCE total en un metal puede obtenerse mediante 1@

d c

eq = (1-7_) eq™? + (1-R) eq'® . (4.2.10)

La ecuacidn (4.2.9) muestra la relacién existente entre
la componente ¢=.'q"<>c del GCE y la densidad de estados electrénicos
al nivel de Fermi, F%(Er)'

Esta dltima puede obtenerse a través de medidas de
diversas propiedades electrénicas y magnéticas (como por ejemplo,
calor especi{fico electrénico y susceptib lidad magnética) que
guardan una relacidén simple con ella.

Finalmente, para poder comparar este calculo con
resul tados experimentales, es necesario conoéer los valores de

<ard, o™ y |ddo| que, para metales de transicién (series 3d, A4d

y 95d) son conocidas (Freeman vy Watson, 19655 Huang, 19763
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Ducastelle, 1972). Sin embargo, a pesar que la aproximacidn
realizada por Piecuch y Janot parece ser apropiada para los
sistemas de metales de transicién, el acuerdo con los resul tados
experimentales es pobre. En la mayoria de los casos la magni tud
calculada del GCE estid lejos de los valores experimentales Ys en
algunos casos, como en Re y Os, ni siquiera el signo del GCE es
predicho ;orrectamente.'

Esta discrepancia entre teoria y experimento puede
deberse a que todavia el conocimiento existente de la estructura
electrdnica de los metales de transicién es insuficiente para
poder evaluar en forma razonable los diversos parametros que
entran en juego en los cAlculos.

Si bien este modelo no describe cuantitativamente 1los
resul tados experimentales sobre el GCE, podria ser atil para
predecir algunas tendencias y comportamientos observados.

Por otro lado, Amaral y colaboradores (1984) realizaron
un célculo del GCE para sistemas de metales de transicién en el
marco de un modelo tight-binding. Dado que 1los metales de
transicién poseen una alta densidad de estados d, el
apantallamiento de perturbaciones de carga es muy localizado.
Estos autores, sostienen entonces que la contribucién de la red es
despreciable y que el comportamiento del GCE estA4 principalmente
asociado a la contribucién electrénica. En consecuencia, en este
modelo el GCE estid determinado por el numero de ocupacién de las
diferentes sub-bandas d. En un sistema cristalino con simetria -
axial puede elegirse el eje 2 cbincidente con el eje del <cristal,
de modo que el tensor GCE resulta diagonal y la contribucién local

puede escribirse en la forma (Petrilli y Frota-Pessoa, 1985):
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e e i o R e 0w S v il o

v - _ 2 e Y L +tn - 2 n_+ n 2 2
Yy 7 4ne xy y= zx X -y,
"t )
- 2 2 '
3z -r
(4.2.11)
- _ 2 e -3 - 2 n_ +n +n._ - 2 n +
sz = v ane <r >{ xy Yz F3% xz_yz

En un sistema amorfo la contribucioén local y la de red no
tienen necesariamente las mismas propiedades de simetria, es
decir, no puede hal}arse un sistema de ejes principales comun. En

consecuencia, deberfia escribirse para cada sitio una expresién de

la forma:

Vi = Werg vitt s vioeet . (4.2.12)

Una evaluacion detallada de cada una de estas componentes
del tensor GCE fue realizada por Levy-Yeyati y colaboradores
(1988) para el sistema amorfo eroCuao. La estructura atémica del
amorfo fue _obtenida por dinAmica molecular relajando un
empaquetamiento al azar de esferas rigidas de dos tamafios

diferentes con potenciales del tipo Lennard-Jones. Estos autores
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obtienen que ambas contribuciones son importantes, del mismo signo
y la distribucidn marginal de n es practicamente la misma para
ambas contribuciones. En el mismo trabajo se ha analizado el GCE |

en el compuesto cristalino ZrzCu para el que obtienen que V;:d

posee signo opuesto a VL°°°L, resultando una gran cancelacién vy,

z2
por tanto, un GCE pequeﬁo.

En sintesis, no hay hasta el presente un modelo tedrico
general que.explique los GCE observados en sistemas de metales de
transicién y 1la importancia de cada una de las distintas
contribuciones al mismo. Sin embargo, todos los trabajos
existentes coinciden en dividir el GCE en dos contribuciones : una
de red y otra local o electrénica. Las aleaciones de MT estan
caracterizadas por una alta densidad de estados d, la cual produce
dos efectos principales sobre el GCE :

1) Apantallamiento de 1las cargas idénicas de modo que la
contribucién de red, eq"d, esta practicamente determinada por los
primeros vecinos (con. cargas efectivas adecuadas), reflejandao de
esta manera la distribucién de carga local.

2) Dan una contribucién al GCE local. Principalmente lo hacen los
electrones localizados en la sonda, aunque algunos autores
(Piecuch y Janot, 1977) reconocen una contribucidn proveniente de
las integrales de transferencia entre el Atomo central y los
primeros vecinos.

Otros autores (Amaral y colaboradores, 1984), en cAalculos
de sistemas cristalinos, han despreciado la contribucién de red al
considerar que el comportamiento del GCE esta principalmente

asociado a la contribucidn electrénica.

En sistemas amorfos la situaci®n es mas complicada ya que

>
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en principio, como ya se ha mencionado, debe hacerse la evaluacién

de cada contribucién en cada sitio de la red.

4.3~ Caracterizacién del orden local

Con anterioridad se ha descripto la energia de
interaccidén entre el momento cuadrupolar del ndcleo atémico y el
gradiente de campo eléctrico que se origina en las cargas
eléctricas alrededor del nucleo. La observacién experimental de
esta interaccidén da informacién sobre las coordinaciones atodmicas
angulares, necesaria para una mejor comprensién del orden local en
aleaciones y metales amorfos. Las técnicas capaﬁes de proveer esta
informacién son resonancia magnética nuclear (NMR), espectroscopia
Mossbauer y correlaciones angulares perturbadas diferenciales en
tiempo (TDPAC). Cada una de ellas tiene ventajas y desventajas
especificas. As{, la técnica TDPAC permite 1la determinacién del
GCE evitando posibles complicaciones de otras interacciones (por
ejemplo, el corrimiento isomérico en espectroscopia Mossbauer). En
el caso de muestras estructuralmente desordenadas que generalmente
muestran distribuciones anchas de frecuencias de interaccién, la
presencia de estas complicaciones hace dificil 1la separacion de
las distintas contribuciones.

La forma de la distribucion de los parametros hiperfinos
(sz, n) ha sido la base para la discusién del orden local,
surgiendo diferentes propuestas con el objeto de comparar

resul tados experimentales con simulaciones por computadora de

/
algunas propiedades de amorfos metilicos. De ahi que se esperan
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marcadas diferencias en las distribuciones de los parametros sz Yy
N, para los distintos modelos estructurales.

La derivacién de una funciédn analfitica a partir de
modelos estructurales no es una tarea sencilla de modo que no ha
habido demasiados intentos con tal objetivo. Czjzek Yy
colaboradores (1981) han realizado una investigacién general de la
relacién entre la coordinacién iénica y la correspondiente funcién
de distribucidén. Cualquier modelo estructural de un sélido amorfo
impone el conocimiento de la funcidn de distribucién de las cargas
y de sus coordenadas; de ahf 1la imposibilidad de obtener una
distribucién de 1los parametros estructurales en términos
generales. Por lo tanto, esa relacién ha de ser desarrollada, en
particular, para cada modelo estructural. Estos autores han
obtenido una expresion énalitica Gnicamente para el caso de wuna
estructura amorfa basada en el modelo de empaquetamiento al azar
de esferas rigidas (DRPHS). El desarrollo se ve simplificado si se
supone que el material-bajo estudio es en promedio isotrépico y la
vecindad del nucleo sonda puede ser dividida en capas de
coordinacidn esféricas. Introducen la definicién de aleatoriedad
estructural, basada en la funcidén de distribucién radial de
aleaciones amorfas obtenidas por difraccion de rayos X Yy
neutrones, mediante : i) la existencia de una distribucisén al azar
de posiciones angulares ib6nicas en cada capa y ii) la ausencia de
correlaciones entre las distribuciones de cargas de las distintas
capas. En los c4alculos se hacen dos suposiciones esenciales :

i) Los iones son tratados como esferas rigidas al considerar
estructuras amorfas con una distribucién al azar de Atomos. Esta

/
consideracién ha dado, generalmente, buenas aproximaciones para
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aspectos estadisticos de los amorfos metAlicos y 1liquidos, como
por ejemplo, la funcidn de distribucidén de pares. Por 1lo tanto,
también aqui podrian esperarse resultados razonables.

ii) Los cAlculos-de GCE son realizados en el marco del modelo de
cargas puntuales. Esta aproximacién ha dado, en la mayorfa de los
casos, valores incorrectos para el GCE, especialmente en sdélidos
metidlicos donde los electrones de conduccién proveen una fuerte
contribucién. La no consideracidén de la contribucién electrénica
al GCE en estos cAlculos ha sido justificada por Czjzek aduciendo
la proporcionalidad de este término con la contribucién de la red.
Estos autores sostienen que, mientras sea valida esta correlacidn,
la forma funcional de 1la funcién de distribucién no se vera
afectada, sino que udnicamente 1los valores numéricos de los
parametros que aparecen en la funcién seran diferentes.

El procedimiento llevado a cabo consistié en desarrollar,
primero, la correspondiente funcién de distribucién para la
primera capa de coordinacién, variando el namero de iones incluido
en ella. Luego, se extiende el cAlculo a la segunda capa, tercera,
etc.. El detalle del cAlculo puede verse en Czjzek y colaboradores
(1981).

Como resultado de la suma de todas estas contribuciones,
se obtiene la distribucién de GCE debido a todas 1las cargas
i6nicas que rodean al ndcleo sonda. Se ha verificado que ésta
puede ser muy bien aproximada por la funcién de distribucién
calculada para la primer capa de coordinacién, lo que muestra el
rol preponderante de los primeros vecinos para la contribuciéon  al
GCE en un sélido amorfg con un arreglo estructural al azar de

Atomos. Luego, la expresién resultante de estos cadlculos es 1la
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siguiente :

V:zn 2 V:z(1+n2/3)
P(sz,‘n) = ———‘—/—;T (1—77 /9) exp - z x
(2m) o 20
x [1 + 3 v:z(l—nz)/o’ ] . (4.3.1)

En la Figura (4.3.1) se representan las distribuciones

marginales Q(sz) y R(n) :

3 o
G‘sz’ = fop(vzz,n) dn , R(p) = f_mP(sz,n) dvzz . (4.3.2)

La ecuacidén (4.3.1) contiene dos parametros : o que
determina el promedio de |sz| y el ancho de 1la distribucién de
|sz| y # que es una medida de la asimetria de P(sz,n)' con
respecto al signo de sz. Los valores de ambos parametros han sido
derivados en el marco de un modelo de cargas puntuales.

Para modelos basados en la existencia de orden de corto
alcance no puede derivarse una expresién general, pero se espera
una distribucién mas angogta de los valores de sz y n alrededor
del promedio de la confiquracién.

La funcién de distribucién P(sz,n) (ecuacién 4.3.1)
propuesta para estructuras al azar de iones (DRPHS), presenta las

siguientes caracteristicas:
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Figura 4.8.1- o Distribucidn marginal c\(vzz).
b bistribucidn marginal R(M).

i) Asigna probabilidad cero para sz=0 Yy probabilidades muy
pequeflas para valores pequefos de sz. Fisicamente esto significa
que las configuraciones altamente simétricas» tienen probabilidad
casi nula. Valores positivos y negativos de V son igualmente

probables.
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ii) Valores de n=0, es decir, configuraciones con simetrfa axial
tienen probabilidad nula, mientras que valores grandes de 7 tienen
probabilidades importantes.

iii) El1 término que contiene 3 puede despreciarse, ya que se
anula para n=1. Por otra parte a medida que el radio de la capa
aumenta, |ﬁ| disminuye rapidamente y, ya para la tercer capa de

vecinos préximos, P(sz,n) puede aproximarse muy bien por la forma

gaussiana

‘n i vZ (149%/3)
P(V_,m) = —2% _ __ (1-5%/9) exp | - —22 . (4.3.3)
2z 1/2 3 F
(2m) o 20
iv) Existe conectividad entre las distribuciones para v

zz
positivos y negativos a través de la linea n=1l. Esto puede verse

graficamente en una representacién del plano (sz,n) desarrollada

por Czjzek (1983).

Para modelos estructurales Que impliquen un orden de
corto alcance, se espera que :
i) El signo de sz tenga un valor determinado.
ii) Una distribucidn mas angosta de V Y 7T en una regién

zZ
conectada del espacio (sz,n).

iii) Dos o mas regiones desconectadas de densidad de probabilidad

no nula.

Estas consideraciones sobre las funciones de distribucion
y los modelos estructurales han sido utilizados en el anilisis de

medidas Mossbauer y TDPAC sobre diversas aleaciones amorfas.
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Czjzek y colaboradores (1984) han realizado medidas Mossbauer
sobre aleaciones amorfas del tipo Ybsoxzo {x = Cu, Ag, Au)
preparadas por ‘sputtering’ y ‘quenching’. Sus resultados son
adecuadamente descriptos por un modelo basado en DRPHS. Heubes vy
colaboradores (1979) han aplicado la técnica TDPAC sobre films
amor fos de Ga. Sus resultados experimentales fueron comparados con
distribuciones de probabilidad P(sz,n) del GCE derivadas de
varias simulaciones de computadora de 1la estructura amorfa,
aplicando el modelo de cargas puntuales y la aproximacion de
esferas rigidas. Todos los sistemas investigados a los que aplican
este procedimiento son bien descriptos por un modelo de
empaquetamiento al azar de esferas rigidas (Czjzek, 1981). La
distribucién de GCE propuesta, qQue describe este modelo

estructural resulta muy bien aproximada por la funciédn :

1/2 (V. =V
]‘ D exp | - . (4.3.4)

P(sz'n) = [—rzt—
zz 2A

La justificacién de la ecuacidn (4.3.4) a partir de la
ecuacion (4.3.3) puede verse en el Apéndice.

Todos los resultados de estos autores dan un valor de
Au/v:z comprendidos entre 0.4 y 0.5, préximos a los derivados
para una estructura al azar de iones (Czjzek y colaboradores,
1981).

Otros autores, 4 diferencia de Czjzek, no proponen a
priori un modelo estructural parak describir sus resul tados

experimentales, sino que realizan un procedimiento mas bien
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inverso. Por ejemplo, Maurer vy colaboradores (1983) estudian
mediante Mossbauer y EXAFS aleaciones amorfas del tipo tierra
rara-metal sp (Eu y Gd con Au, Al, Ga, Mg, Zn y Cd) para entender
el orden estructural de corto alcance. Sus resul tados
experimentales fueron simulados de la siguiente forma. Proponen
primero ajustes con dos interacciones cuadrupolares con parametros
de igual valor y signos opuestos en sz, variando el valor de n.
Los mejores resultados los obtienen con valores pequefios de 7.
Como un segundo paso, proponen cinco interacciones con parametros
hiperfinos fijos en los valores obtenidos y diferentes valores de
n obteniendo un histograma de la distribuci®n de Ne

Este anilisis muestra una gran variedad en distribuciones
marginales de n y permite extraer algunas conclusiones :

i) Los parametros del GCE, es decir, médulo de sz, su balance de
signo y la distribucién de n, son fuertemente dependientes del
elemento sp.

ii) El grado de orden de corto alcance (SRD) esta conectado con
la entalpfa de formacién en el compuesto intermetalico.

iii) No puede establecerse una clara relacién del SRO entre el
amorfo y su contraparte cristalina.

Panissod y colaboradores (1980) aplican la técnica NMR a
aleaciones amorfas de metal de transicidn-metal Sp Yy a sus
correspondientes compuestos cristalinos. Sus espectros fueron
comparados con simulaciones por computadora, utilizando para las
aleaciones amorfas distribuciones gaussianas de vq (frecuencia
cuadrupolar proporcional a sz) alrededor de. un valor central,
|5

°|, de ancho o y con un unico valor de ne No realizaron una

suposicién a priori de los valores de ;Q y de n, ni trataron de
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introducir una distribucisn de valores de 7p. Como resul tado de
este anilisis encuentran que los valores de ambos parametros, ;; Yy
ns en las aleaciones amorfas 'son’ bastante préximos a aguellos
determinados para los compuestos relacionados composicionalmente.
En un posterior trabajo, Panissod y colaboradores (1983) realizan
un analisis mias detallado de aleaciones Nimex (0.18=x<0.40),
también por NMR sobre “B. Para las composiciones extremas, es
decir, mAs y menos ricas en B, encuentran que la simetrfa del GCE
en los sitios del B es 1la misma que en los compuestos cristalinos
préximos (NizB Yy Ni4Ba), mientras que el valor de v, €s un 30-407
mayor en el amorfo. En tanto que para las composiciones
intermedias encuentran un mejor acuerdo suponiendo dos sitios
diferentes (dos ‘estructuras amorfas’) cada uno de ellos con
reminiscencias del orden local en NisB Yy Ni‘Bs, respectivamente.
Otro tipo de anilisis del orden local fue realizado por
Lines (1981) en compuestos amorfos Fer Y NaFeF‘ mediante
espectroscopia Méssbauer. Basandose en la capacidad de esta
técnica de distinguir el signo del GCE, este autor intents
analizar si estas aleaciones retenfan localmente los entornos
cristalinos o si habian perdido toda ‘memoria’ de aquellos Yy
respondian, en consecuencia, a un modelo de empaquetamiento al
azar de Atomos. Es sabido (Czjzek, 1981) que si el amorfo mantiene
reminiscencias de los entornos cristalinos, la distribucisén del
GCE es preferentemente de un signo, mientras que en un modelo de
DRP de Atomos esta preferencia de signo desaparece. Por otra
parte, en esta técnica, para poder distinguir el signo del GCE se
necesita que el ndcleo resonante tenga un spin I > 572, de modo

que el °7Fe de spines 1 = 172, 3/2 no seria el adecuado para este

- 63

W Mt o .



propdésito. Sin embargo, Lines demostréd, para 57Fe, que si la

distribucidén de GCE es dominantemente de un signo, en el espectro
Mossbauer con campos externos grandes, deberfan desarrollarse
importantes asimetrias. La ausencia de estas asimetrfias deberia
interpretarse como la existencia de una distribucién al azar de
Atomos. Para obtener estas conclusiones realizé simulaciones por
computadora utilizando funciones de distribucién parciales
(G(sz)) para valores positivos y negativos de sz, derivadas de
la funcién de distribucidén para un modelo DRPHS propuesta por
Czjzek.

En el presente trabajo los resultados obtenidos para las
aleaciones amorfas se analizaron utilizando 1la funcidn de
distribucion P(sz,n) basada en un modelo de DRP de Atomos
propuesta por Czjzek (ecuacién 4.3.4). También (siguiendo el
procedimiento de Maurer) se han realizado histogramas de n
suponiendo una simple‘ distribucién gaussiana en V , Estos

estudios seran descriptos en el Capfitulo 8.
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5= CRISTALIZACION

5.1- Relacién con la estabilidad del amorfo

En general, un amorfo no se encuentra en un estado de
equilibrio interno y por lo tanto al adquirir los Atomos cierta
movilidad, relaja estructuralmente a un estado de equilibrio mas
estable ('amorfo ideal’). Por otra parte, el estado amorfo es
metaestable con respecto a fases cristalinas estables a las que
evoluciona a través de tratamientos térmicos, mediante procesos de
nucleacidén y crecimiento.

La cristalizacién de un amorfo estéa intimamente
relacionada con su estabilidad térmica.

La estabilidad térmica implica la resistencia de un
lfquido a <cristalizar durante el enfriado (habilidad de
amorfizacién) y la resistencia de un amorfo a cristalizar cuando
se lo calienta.

Ha habido muchos estudios tedricos sobre 1la estabil}dad
de aleaciones amorfas, pero aGn no es claro cuales son los
parametros medibles que dan cuenta de esta propiedad (Hornbogen vy
Schmidt, 1980). Muchos son los factores que favorecen la formaciédn
y estabilidad térmica de los amorfos metilicos. Un mismo factor
que es dominante en algunos sistemas puede ser menos significativo
en otros. Esto ha generado una gran confusién sobre todo en los
varios intentos para encontrar una dnica propiedad fisica que
determine la estabilidad térmica o la habilidad de amorfizacién.
La temperatura de cristalizacién, usualmente determinada por DSC,
se ha invocado muchas veces como el parametro maAs adecuado para

este tipo de estudio. Sin embargo, dado que no es una cantidad
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determinada por un equilibrio termodinamico, depende de la
velocidad de calentamiento y de 1la historia térmica de 1la
aleacidn. Actualmente, se espera que muchos factores contribuyan a
que un estado no cristalino sea obtenido o preservado:

i) La estabilidad termodinamica de 1la estructura amorfa en
ciertas composiciones que puede deberse a la densidad electrénicag
el cociente entre radios atémicos de los constituyentes; el orden
quimico local. Se ha observado que la existencia de orden de corto

alcance afecta la estabilidad del amorfo, bhaciéndolo menos

estable.

ii) El1 tipo de estructura del amorfo. Una estructura
microcristalina no requiere nucleacién, mientras que una
estructura de tipo DRPHS, necesita formar nucleos para

cristalizar.

iii) Retraso en la nucleacién, producido por varios factores: una
alta energfa superficial; baja difusividad, que corresponde a un
amorfo de gran viscosidad; gran tamafo de la celda wunidad dg la
fase cristalina.

iv) Velocidades de crecimiento lentas, que pueden deberse a la no
existencia de fases estables o metaestables de composiciones
cercanas a las del amorfoj; grandes diferencias entre las
composiciones de las fases que se forman por una reaccién
eutéctica, lo cual involucrarfa difusién de largo alcancej bajo
coeficiente de difusién, Sélo la consideracidn simultanea de todos
estos factores permitird 1la comprensién de 1la habilidad de
formacion y estabilidad térmica de una aleacién amorfa. Con
respecto a esto dltimo, no es suficiente restringir la discusién a

la estabilidad térmica absoluta del estado amorfo, sino que
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igualmente importante es la estabilidad relativa, es decir, la
diferencia de energfas libres entre las fases cristalinas estables
y metaestables. Las aleaciones amorfas estin caracterizadas por
entalpias de formacién menos negativas que las correspondientes a
las aleaciones cristalinas de igual composicién. La diferencia
entre estas dos entalpfas, la entalpia de cristalizacién, actuaria
como la 'fuerza motriz’ para la transicién amorfo-cristalino. Esta
transicién ha sido investigada a través de 1los cambios que
diversas propiedades fisicas, tales como resistividad eléctrica,
calor especifico, etc., experimentan durante la cristalizacién.

La estabilidad térmica de aleaciones amorfas de metales
de transicién fue analizada a través de medidas de resistividad
eléctrica y DSC por Buschow y Beekmans (1980) para aleaciones
Amex con A = Th, Hf, Y, Pr, Nb y siendo B un metal 3d o Cuj Yy
por Buschow (1981) para aleaciones Zrb*Cux, determinando en todos
los casos las correspondientes temperaturas de cristalizacién. En
ambos trabajos la cristalizacién de las aleaciones amorfas\ fue
descripta en términos del flujo viscoso, teniendo en cuenta que la

viscosidad n se relaciona con la temperatura mediante:
n=n exp(AE/ST) , (5.1.1)
siendo no un factor pre-exponencial y AE una medida de la barrera

de energia potencial para transiciones atémicas cooperativas a

bajas temperaturas. Dado que, en general, la cristalizacién tiene

R

lugar cuando 75 alcanza un valor critico (ncr~ 10‘29), la ecuacién

(5.1.1) conduce a la relacién:
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Tx x AE/S . (5.1.2)

En una primera aproximacién, la'entropia configuracional S puede
considerarse independiente de la temperatura en Tx, con lo cual la
temperatura de cristalizacién resulta directamente proporcional a
AE. Esta energia de activacién fue estimada en dos formas
diferentesy; a través de un modelo Yy mediante medidas
experimentales. E]1 modelo desarrollado por Buschow considera a AFE
proporcional a la entalpia AHh necesaria para crear un hueco del
tamaffo del Atomo menor en la aleacién. Los valores de AHh fueron
luego obtenidos utilizando un formalismo similar al desarrollado
por Miedema (1979) para calcular entalpias de monovacancias en
metales puros. Por otra parte compara los valores de Tx obtenidos
de medidas calorimétricas con las energfias de activacién AE
obtenidas experimentalmente utilizando el método de Kissinger (ver
Capitulo 2). De resul tados experimentales (Buschow Yy
colaboradores, 19813 Buschow, 1985) se observa que los valores de
Tx resul tan proporcionales a AHh, pero no respecto a las AE.
Buschow ha explicado esta diferencia de comportamiento por el
hecho de no haber ' considerado, en el anAlisis anterior, los
efectos que podria producir 1la existencia de orden de corto
alcance (CSRO). Cuando CSRO esta presente, la entropifa
configuracional § ya no puede considerarse independiente de la
temperatura.

Ha sido mostrado por Chen (1976) que las variaciones en S
conducen a un aumento en AE, dejando sin efecto la simple
proporcionalidad con Tx. Por otro lado lg presencia de CSRO no

afecta las predicciones del modelo del hueco, explicAndose de esta
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forma los diferentes comportamientos observados.

La estabilidad térmica de aleaciones amorfas Zr'i Cu ha

-X x
sido estudiada también por otros autores. Calvayrac Y
colaboradores (1983) han determinado las temperaturas de

cristalizacion y muestran que éstas crecen con el contenido de Cu
siendo insensibles a los detalles del diagrama de fases. Este
mismo resultado obtiene Buschow (1981 y 1985) para aleaciones del
sistema Zr-Cu y M-Ni (M = Ti, Hf, Zr). El sistema Hf-Cu no ha sido
tan ampliamente estudiado, habiendo dos)trabajos sobre él1. Schulz
Yy colaboradores (1986) han analizado mediante microscopia
electrénica de transmisién (TEM), DSC vy resistividad, las
aleaciones Hfsocuso Yy Hfa;cuaa’ determinando sus temperaturas de
cristalizacién. A su vez Buschow (1980) ha determinado, como ya se

menciond, las correspondientes temperaturas de cristalizacién de

las aleaciones Hf Cu y Hf Cu .
71 29 44 SO

3.2- Mecanismos de cristalizacién

La cristalizacién en amorfos metalicos ocurre mediante
procesos de nucleacién y crecimiento de la fase cristalina. En 1la
mayoria de 1los casos el mecanismo de 1la cristalizacién es
complicado e involucra diferentes tipos de reacciones, cada una de
las cuales se llevari a cabo dependiendo de la composicién de la
aleacién y de la temperatura de tratamiento. En la Figura (5.2.1)
estd representado, en forma esquemAtica, un hipotético diagrama de
energia libre para el sistema Zr-Cu, con el objeto de visualizar

las posibles reacciones durante 1la cristalizacién de la fase
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amorfa. Estas se detallan a continuacién:

i) Cristalizacién polimérfica: es la cristalizacién de una
aleacidn amorfa, sin cambio en la concentracidén, a un compuesto
cristalino estable o metaestable (este ultimo sufrira
posteriormente wuna transformacidén a una fase de equilibrio
estable). Esta reaccidn sélo puede ocurrir en un rango de
composicidén préximo a la de compuestos o elementos puros. En  la
Figura (5.2.1), la reaccién 1 muestra la transformacién
polimérfica del amorfo Zr‘oCudo a Zr7Cu1°.

ii) Cristalizacién primaria de una de las fases: por ejemplo, en
la reacciédn 2, la aleacién Zr“Cusocristaliza primero a Zr7Cu1°.
La matriz amorfa, enrique&ida en IZr, luego de tratamientos mas
prolongados, podria cristalizar a.la fase metaestable CuZr. La
fase que cristaliza en forma primaria puede servir como sitio de
nucleacién preferencial para la siguiente cristalizacién de 1la
fase amorfa.

iii) Cristalizacién eutéctica: cuando ocurre la cristalizagién
simultanea de dos fases cristalinas. En 1la Figura 5.2.1, la
reaccién 4 es un ejemplo de este tipo de cristalizacién para
Zr54Cu‘

s’ en la que simultaneamente cristalizan las fases ZrzCu Yy

Zr Cu .
7 10
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Enercgia libre

-

Figura 5. 2.1- Representacidn esquematica de la onergv’.a libre para
el sistema Zr-Cu,

5.3- Nucleacidn y crecimiento de fases durante la cristalizacion

La transicién del estado amorfo al cristalino involucra,
como ya se ha mencionado, mecanismos de nucleacién y crecimiento.
En este proceso, los ndcleos de la nueva fase son formados a una
velocidad particular (velocidad de nucleacién 1) y luego se
produce la propagacién de la nueva fase a una mayor velocidad
(velocidad de crecimiento u) . La formacién de esta nueva fase
ocurre debido a la agitacidn térmica de los-atomos que modifican
sus posiciones (fluctuaciones). Algunas de estas modificaciones
son inestables ya que poseen un tamafo inferior a cierto . valor
critico y producen un incremento de la energia libre. Estas
regiones de la fase producto, inestables, denominadas 'embriones’,
poseen mayor tendencia a disolverse que a crecer. Cuando estos
embriones alcanzan un cierto tamafio minimo pueden seguir

existiendo y son llamados ‘nacleos’ de la fase producto. Este
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proceso de formacién de nucleos constituye 1la nucleacién. Las
regiones estables de la nueva fase comienzan a propagarse a través
de la fase inicial, originando el llamado proceso de crecimiento.
Este proceso requiere la transferencia de Atomos desde el material
en la interfase hacia los ndcleos de la fase producto. En algunas
transformaciones el dnico factor importante es 1la energia de
activacién para la nucleacidén, pero en las fases condensadas es
igualmente importante la energia de activacién para la migracién o
difusion. La velocidad de 1la transformacién amorfo-cristalina
depende de las correspondientes velocidades de nucleacién vy
crecimiento. Un tratamiento detallado para la obtencién de estas
ultimas y su relacién con la temperatura y energifas de activacion,
puede encontrarse en Christian (1981) o en Késter y Herold (1981),
en lo que sigue se daran algunas generalidades de los procesos de

nucleacidn y crecimiento.

5.3.1- Formacién de ndacleos

En general pueden distinguirse dos tipos de nucleacién:
homogénea y heterogénea, las que tendran lugar dependiendo de la
naturaleza del material y el cambio de fase involucrado. La
nucleacidén homogénea es un fendmeno inherentemente aleatorio
(fluctuaciones termodinamicas), pero dado que la mayoria de los
materiales presentan diversos tipos de defectos, 1la nuclecidn
homogénea dificilmente ocurre. Por el contrario, la nucleacién se
originara, preferencialmente, en estos sitios, dando 1lugar a la
llamada nucleacidn heterogénea. En principio, la nucleacién

heterogénea puede tratarse como una simple extensién de la teoria
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de nucleacién homogénea.

La teoria clasica de la nucleacidn fue desarrollada
inicialmente por Volmer y Becker y Déring (Abraham, 1974; Rao vy
Rao, 1978).

La formacidén de ndcleos de la fase producto es causada
por la existencia de fluctuaciones térmicas. Durante la formacién
de nucleos, las Adiferencias de tamaBos, formas vy volumenes
especi ficos dan lugar a nuevas superficies, tensiones y esfuer:zos,
de modo que los nucleos se formaran sélo si el cambio de energia
libre neto durante el proceso es negativo; de 1o contrario el
embrién se disolverad en la fase inicial.

Suponiendo que el ndcleo que se forma es esférico, el
cambio en energia 1libre AG consiste de dos términos: i) la
disminucidén de enerqgia libre, —AGV, por unidad de volumen, ii) el
aumento en energia libre superficial por unidad de Aarea de 1la

superficie, y. Si r es el radio del embrién esférico, AG resulta:

N

AG = -4/3 nr’AGv + 4 7riy. (5.3.1)

Para r pequefio, el término superficial serad dominante vy
el embridn es por lo tanto termodinAmicamente inestable (Figura
5.3.1a). Sin embargo, cuando el embridén alcanza un tamaflo critico
de radio rc, AG comienza a decrecer y el posterior crecimiento
serid termodinAmicamente favorable. A la verdadera temperatura de
transicidén To, AG es siempre positivo y ninguna nucleacidn puede
ocurrir; es necesario siempre un pequefio sobreenfriado para que la
transformacién tenga lugar.

De la ecuacidédn (5.3.1) con la condicién de &(AG)/9r = O,

73



pueden obtenerse el radio critico res Y el exceso critico de

energia libre, AGcz

ro=27r /86 , (5.3.2)
y
16 y®
AG = —3.—-::_ . (5.3.3)
¢ AG
- término
(Cl) superficial

. pprd
rc \ XY

término de
volumen

Figura 5.3.1- a) Energia libre en funcién de r. b A0 vs. r para
distintas temperaturas.

La velocidad de nucleacién es directamente el numero de
ndcleos por unidad de volumen de la fase inicial que aparecen por
unidad de tiempo. Si hay N sitios por unidad de volumen de la fase

inicial, el namero de embriones de tamaffo cri{itico viene dado por
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la expresidén termodinamica:
nc =N exp(—AGc/kT) . (5.3.4)

Ahora el embriétn de tamaffo critico creceri para formar un
ndcleo gracias al 'salto’ de algunos &tomos que atraviesan la
interfase. Llamando E: a la énergia de activacién que gobierna
dicho salto, la velocidad del movimiento de la interfase, sera
proporcional a exp(-E: /kT). Luego, la velocidad de nucleacidn I,
sera el producto entre el numero de embriones de tamafio critico vy

la probabilidad de que ellos se transformen en nacleos.

I =1 exp [ -(AG + E™)/kT ] . (5.3.9)
o] [ a

La nucleacién heterogénea difiere de la homogénea en 1la
presencia de sitios preferenciales de nucleacién, pero si éstos
estan distribuidos al azar la uUnica diferencia proviene de p ‘que
en ese caso debe tener en cuenta las interfases entre la fase
inicial, la fase producto y 1los defectos. La ecuaci6n (5.3.93)
seguiri siendo valida si y es reemplazada por un cierto Y que
contemple tal situacién.

La dependencia de Aﬁc con la temperatura vendri
determinada, de acuerdo con (5.3.3), por AGv y ¥ Si en primera
aproximacién se considera a y independiente de la temperatura, la

dependencia de AGC con T estarA gobernada por 1la de AGV.

Suponiendo AGv proporcional al sobreenfriado, resulta que
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86 (To-T) % . (5.3.6)

En la cristalizacidn de amorfos metAlicos, la situacidén
en que T est& muy por debajo de la temperatura de fusién, Tm, es
de interés especial. En consecuencia, para un gran sobreenfriado,
AGc << kT y el factor exp(—AGc/kT) en la (5.3.9) es préximo a 1.

La velocidad de nucleacidén, viene, por lo tanto,

descripta por una ecuacién de tipo Arrhenius:

I =1 exp(-E /kT) . (5.3.7)
o a

3.3.2- Crecimiento activado térmicamente

Supédngase que al iniciarse un cierto tratamiento
isotérmico existe ya un ntcleo, el cual comienza a crecer. Se
considerara inicialmente que el crecimiento estd controlado por
procesos en la vecindad inmediata de 1la interfase, es decir, se
desprecian posibles procesos de difusién. Se supondriA ademas que
no hay cambios apreciables de volumen ni cambios de composicién a
medida que avanza la cristalizacién (reaccién polimérfica).
Durante este proceso un &tomo debe abandonar 1la fase amorfa,
atravesar la interfase e incorporarse a la fase cristalina que
estd creciendo. En la Figura 5.3.2, se esquematiza la variacién en
energia libre durante la transferencia de un Atomo de 1la fase «

(amorfa) a la fase 3 (cristalina).
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21q11 eBIdasuy

Figura 3. 8.2- Esquema de la variacién de energia lLibre durante lLa
transferencia de 4tomos a travées de la interfase O3
(Christian, 1981).

E: es la energia libre de activacitdn para que un Atomo
atraviese la interfase a » 3, v la frecuencia con que lo hace esta

dada por:

- exp(-ES/kT) . (3.3.8)
Lta transicidén inversa, es decir, la transferencié de
Atomos de 3 + a, tendraA una expresién similar, pero ahora el alto
de la barrera es E: + AG, luego:

v = exp [ -(E: + AG)/kKT 1 . (5.3.9)

La diferencia entre ambas representa la velocidad neta

con la cual los atomos se transfieren de o« a [3:

u = ue EXP(-Ez/kT)[1-exp(-AG/kT)] . (5.3.10)
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Como ya se ha dicho, en 1la cristalizacién de amorfos
metalicos es de interés el caso de gran sobreenfriado, para 1los

cuales se tiene que AG >> kT, con lo cual la (5.3.10) se reduce a:
= _€
u u, exp( Ea/kT) . (5.3.11)

Hasta aquf se ha considerado que la reaccién era
polimérfica, sin cambios en 1la composicién media de la fase
amorfa. Durante una reaccién primaria se produce un gradiente de
concentracién delante del frente de cristalizacién, por lo que la
nueva fase estAd creciendo dentro de una fase de composicén
diferente y variable. El crecimiento continuo de 1la particula
requiere la difusién quimica y a medida que 1la particula
incrementa su tamaffo, las distancias sobre las cuales se efectda
la difusion también aumentan. Por tanto, dado que esta involucrada
una difusién de largo alcance, la velocidad de crecimiento
disminuye con el tiempo. Al comienzo de la reaccién es probgble
que procesos cerca de la interfase controlen la velocidad neta de
crecimiento, pero a medida que ésta avanza, 1la difusién de
volumen, eventualmente, se transformari en el factor dominante.
Por tanto, las ecuaciones de crecimiento involucraran cantidades
tales como la concentracién inicial de 1la fase metaestable, el
namero inicial de ndcleos de la nueva fase, co, la concentracién
de la fase metaestable que esti en equilibrio con la nueva fase,
c‘ y la concentracién de la fase metaestable lejos de la interfase
Cpot &N una combinacién adimensional. El significado de estas

concentraciones se desprende de la Figura 5.3.3.
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8 interfase "
D(diftancia)

rigura S.3.3- Variacion esquemalica de las concentraciones
involucradas en un proceso de crecimiento controlado
por difusidn

En este caso, el radio de los nucleos esféricos sigue una

relacidn parabdlica con el tiempo de tratamiento:
r o« a (D)%, (5.3.12)

Donde D es el coeficiente de difusién de volumen y o un
parametro adimensional que involucra las concentraciones citadas

anteriormente y que fue evaluado por Zener (1949):

(¢ - 51)

a=4{ 2 1 . (5.3.13)
(c - c)
o] 1

Una vez alcanzado el equilibrio metaestable entre 1los
cristales primarios y la matriz amorfa, el volumen cristalizado no
cambiara hasta que la fase damorfa remanente comience a cristalizar

a una fase diferente.
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5.4- Transformaciones cinéticas

Una forma de analizar la cinética de cristalizacién es a
partir de la relacién entre la fraccién de muestra transformada Yy
el tiempo a temperatura constante. El estudio de la cinética de
cambios de fase basado en este tipo de relacién se debe a Avrami
(1941). Aqui se presentari una breve descripcidn de dicho enfoque.

Considérese la transformacién de una fase a a una fase 3
de igual composicién (es decir 1la transformacidén o -+ 3 es
polimérfica) con una velocidad de nucleacién por unidad de volumen
I. Si se supone que al tiempo t é T, Va es el volumen no
transformado, al cabo de un tiempo dr se habran formado Ivadr
nuevas regiones de la fase (3. Estas regiones comenzaran a crecer
con una cierta velocidad que en general puede ser anisotrépica. Si
se considera que la velocidad de crecimiento es isotrépica (a 1la

que se llamara I') y se desprecia el volumen de los nucleos, las

nuevas regiones transformadas, de forma esférica, tendran el

volumen:

v__ 4anr’e-n? 3 t> 1
= (5.4.1)
0

< T .

-e
+

Al comienzo de la transformacidn, el volumen de la nueva
fase es mucho menor que el de la fase inicial, Vﬂ<< Va, entonces
se puede considerar que los ndcleos estan ampliamente espaciados y

no interfieren entre s{. En estas condiciones, el volumen

transformado al tiempo t, originado de las regiones nucleadas
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entre T vy i + dres dv_=v 1 V dr.
3 T a
Para los primeros pasos de 1la transformaciédn puede
suponerse Va constante e igual al volumen total de la muestra, V,

con lo que el volumen total transformado es:

t
_ 4 3 I .3
Vﬁ = —=—n vr OI (t-7)" dr . (5.4.2)

Luego, la fraccién de volumen transformado, al tiempo t sera:

L
F = vﬁ/v = f ve Idr . (5.4.3)
(o]

Para el caso de velocidad de nucleacidén constante, la ecuacién

(5.4.3) toma la forma:
1t . (5.4.4)

Si se quiere extender el tratamiento a las etapas
posteriores de la transformacién, se debe tener en cuenta la
interferencia mutua entre regiones que estan creciendo de naGcleos
separados. La expresién (3.4.2) representa en realidad el 1lamado
‘volumen extendido’ (Avrami, 1941), VEK,

y posterior crecimiento en zonas previamente transformadas. Este

pues admite la nucleacioén

volumen extendido puede llegar a ser mayor que el volumen real de

la muestra. Es necesario, entonces, encontrar una relacién entre
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el volumen real y el volumen extendido. En una regidn al azar, al
tiempo t existe una fraccidn (1-V3/V) sin transformar, y al cabo

de un tiempo posterior dt, el volumen extendido de la regién se

incrementara en dv®* = vT I V dr, mientras que el volumen real lo

IE]
hara en dVB. De todos los elementos nuevos que contribuyen a dV’x,
sdlamente una fraccidn (1—VB/V) se encuentra en regiones no
transformadas y se sumara directamente a dvn, mientras que el
resto de dVl;x se encuentra en material vya transformado. Por 1lo

tanto, de aquf surge la relacién entre ambos volumenes:

av_. = (1 - V. /V) dv®*
Vp = (1 = Vp/V) dVt

e integrando :

/v . 5.4.5
e )] ¢ )

Vﬁ =V [1 - exp (- V

Con esta nueva relacién, se obtiene para la fraccién de

volumen transformada: N
t
£ = VB/V = 1 - exp [ - I;V?I dr ] . (5.4.6)

Para velocidad de nucleacién constante resulta:

£=1-exp (-n I'’1 t43) , (5.4.7)

que se reduce a la (5.4.4) para tiempos pequefos.
La (35.4.7) da la expresién para la fraccién de volumen

transformada, suponiendo que la velocidad de nucleacién es
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constante. En general, esta velocidad no es constante y es
necesario conocer su dependencia temporal para resolver la
(5.4.2). Avrami (1941) propuso que los nucleos se desarrollaban en
ciertos sitios preferenciales de la muestra, que gradualmente se
agotaban. La forma en la cual estos sitios se transforman en

nucleos con una frecuencia v, viene dada por:

N = No exp (-» t) . (5.4.8)

Luego, la velocidad de nucleacidén:

T ND v exp (-v t) , (5.4.9)

con lo que la fraccién de volumen transformada es:

(=1—exp[8rt Nor’/u’{exp(—v t)- 1+ vt - b23t%Z/2 + v’t"/e}]. (5.4.10)

En esta expresién se pueden considerar dos casos limites:

i)Cuando vt es pequefio, resulta que la velocidad de nucleacién es

constante, por lo tanto la ecuacién (5.4.10) se reduce a la vya
derivada ecuacién (5.4.7).

ii) Para valores de vt grandes, N tiende a cero, luego 1la

expresién (35.4.10), cuando hay No nucleos preexistentes toma 1la

forma:

£ = 1-exp [f == N, r’t’] . (5.4.11)
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Avrami, propuso una expresién general para
" transformaciones gobernadas por procesos de nucleacidn Yy
crecimiento en tres dimensiones, que abarque todos los casos

intermedios comprendidos entre los limites. Asi:

Z = 1-exp(-kt™) 3<n<4 , (5.4.12)

donde n=3, para el caso en que existan ndcleos al comienzo de 1la
transformacién (ecuacién 5.4.11) y n=4, para cuando la 1 es
constante (ecuacién 5.4.7).

El tratamiento anterior, si bien incluye los efectos de
choque entre nacleos vecinos, no tiene en cuenta los efectos de
superficie libre. Si la transformacién tiene lugar en una lamina
delgada de material sélido, puede ocurrir que 1la dimensién
promedio de la regidn transformada sea mucho mayor que el espesor
de la lamina. Luegqgo, el crecimiento en esa direccién debe cesar vy
serA bidimensional. De-igual modo, si se trata de un alambre’ de
cierto diametro, el crecimiento sera en una dimensién. En ambos
casos deber& modificarse la ecuacién (5.4.1) y en consecuencia
variara la expresién para la fraccién de volumen transformada.

En la teoria general desarrollada por Avrami, que origina
la expresidn (35.4.12), estos casos estan contemplados y dicha
ecuacion resulta vidlida con 2 £ n < 3, para el crecimiento
bidimensional y, 1 € n %2, para el crecimiento en una dimensién.

En el caso de una reaccién primaria, donde la composiciodn
media de la fase amorfa varia a medida que avanza la reaccién, la
velocidad de crecimiento estAd controlada por procesos de difusion

de largo alcance. La ecuacién (5.4.1) debe, entonces, modificarse
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y puede demostrarse (Zener, 1949) que para una particula esférica

nucleada al tiempo 7, su volumen a un tiempo posterior t estA dado

por:

t>r . (5.4.13)

Para un proceso de crecimiento 1lineal en el c¢ual 1la
nucleacién esta distribuida al azar a través de toda la muestra,
la fraccidn transformada, ¥, se definfa (ecuacién 5.4.6) como el
cociente entre el volumen de la nueva fase y el volumen total de
la muestra. En cambio, para un proceso de crecimiento controlado
por difusién, ¥ ya no puede definirse de esta manera. Si Vﬁ es el

volumen de equilibrio de la fase 2 en el volumen total de la

muestra V, la conservacién de Atomos en la misma requiere que:

Vﬁ/V = (Carcl)/(co-cl) s (3.4.14)

donde los c. fueron definidos con anterioridad (Figura 5.3.3).
Si Vﬁ(t) es el volumen transformado al tiempo t, 1luego,

la fraccién de volumen transformada ser& ahorat

F = Vﬁ(t)/vﬂ = Yﬂ(t)/V x [(Co-cz)/(cu;cz)] . (5.4.193)

En el caso particular de N° ndcleos preexistentes por
unidad de volumen para las primeras etapas de la transformacidn,

se tendra:
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Z = NovT(co—c‘)/(ca;ci) . (5.4.16)

Teniendo en cuenta el efecto de choque, en lugar de las

ecuaciones (5.4.7) y (5.4.10), se tendra:

t
E = 1—exp[‘ {(co-ci)/(carcl)} J'cvT 1 dr] . (5.4.17)

Cuando se trata de procesos de crecimiento lineal
controlados por la interfase, en cualquier direccidn, la velocidad
de crecimiento es constante hasta que ocurre el choque, luego del
cual se hace igual a cero. En procesos de crecimiento controlados
por difusidn ésto no es asf{, ya que se considera que dos regiones
que estan creciendo interfieren entre si{ cuando los volumenes de
los cuales cada una de gllas extrae Atomos, comienzan a
superponerse. De modo que la velocidad de crecimiento tiende
gradualmente a cero. Este fendmeno, denominado choque suave, debe
ser tratado resolviendo la ecuacién de difusién con condiciones de
contorno adecuadas. Wert y Zener realizaron el primer tratamiento
aproximado para particulas de forma esférica vy, posteriormente
Doremus generalizé el método para tratar el crecimiento de
particulas no esféricas (Christian, 1981). Puede mostrarse que la
ley de crecimiento exponencial propuesta por Avrami (ecuacién
5.4.12), es valida para crecimiento lineal en la mayoria de los
casos y, aproximadamente valida para 1os primeros pasos del
crecimiento controlado por difusidén, con un indice n qQque varia de
acuerdo a la morfologia de las particulas que estan creciendo Yy

con el comportamiento de la velocidad de nucleacién (Christian,
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1981). Por ejemplo, se ha encontradoe n=2.5 para particulas de
todas las formas que crecen a partir de pequeffas dimensiones con
una velocidad de nucleacién constante; n=1, para el ensanchamiento
de largos cilindros luego del choque completo.

La determinacion experimental de algunas propiedades
fisicas (resistividad eléctrica, intensidades relativas de lineas
de difraccién de rayos X, poblaciones relativas en experimentos
TDPAC) permiten encontrér la relacidén Z-t con alguna exactitud en
muchas transformaciones. Si la teorfa general, desarrollada hasta
aqui{ es valida, una forma Gtil de analizar los datos es usualmente
graficar In{In{1/(1-Z)])) en funcidén de lnt. Estas curvas resultarfan
lineas rectas cuyas pendientes darfan el indice de Avrami ny, de
la ordenada al origen se obtendria 1la constante k.

La existencia de una relacidn lineal implicaria una
nucleacién de volumen al azar. En la mayoria de los casos
practicos ésto no es asi. Generalmente el grafico de
In{1n(1/(1-%)1} versus lnt consiste de dos lineas rectas con una
regién intermedia donde la pendiente disminuye gradualmente. La
explicacién fi{sica para el cambio de pendiente es 1la 1lamada
saturacién de sitios de nucleacién. Esto ocurre debido a que los
sitios de nucleacidn sobre los tontornos no estain distribuidos al
azar en el volumen de la muestra, sino que se concentran cerca de
otros sitios de nucleacién. Esto hace que a cada paso de la
reaccién, la fraccién de superficie de contornos transformada sea
mayor que la fraccién de volumen transformado. Debido a ésto; la
velocidad de nucleacién, que depende de la superficie de contornos
no transformada, disminuye maAs rApidamente que el volumen no

transformado.
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La determinacién del $Indice (2} no da suficiente
informacidn para establecer con exactitud la ley de crecimiento en
una transformacién dada, pero permite conocer aproximadamente el
mecanismo de la reaccidn y la morfologia de 1las particulas que
estan creciendo.

En este trabajo se ha aplicado este método para extraer
informacién sobre la cristalizacién de 1las aleaciones amorfas
Hfa;hbs y Hf56Cu“, las que en principio, ocurren mediante una

reaccién polimérfica y primaria, respectivamente.
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&= CORRELACIONES ANGULARES PERTURBADAS

6.1- Generalidades de la técnica

Se ha mencionado en capitulos anteriores que las técnicas
hiperfinas resultan adecuadas para investigar el entorno local de
un Atomo, a través de 1la interéccién entre los momentos
electromagnéticos nucleares del atomo sonda Yy el campo
electromagnético en el ndcleo.

En el presente trabajo se tiene interés en la interaccién
cuadrupolar eléctrica, cuyo hamiltoniano fue descripto en el
Capitulo 4. A continuacién se describirid 1la técnica de las
correlaciones angulares perturbadas (CAP) wutilizada en este
trabajo. Un tratamiento detallado de la teoria de las CAP puede
verse en Frauenfelder y Steffen (19465).

Esta técnica utiliza el proceso de emisién de dos radiaciones
¥ sucesivas tal como se esquematiza en la Figura 6.1.1.

En una muestra policristalina donde 10s nGcleos estan
orientados al azar y. por tanto sus momentos angulares no tienen
ninguna orientacién preferencial, la distribucién angular de 1la
radiacion y‘ sera isdtropa. En un experimento de correlaciones
angulares, al detectar la radiacison Yi en una dada direccién, se
esta seleccionando un subconjunto de nacleos con una determinada
orientacién de modo que la detecciédn de la segunda radiacién, en
coincidencia con la primera, deja de ser isétropa y depende
entonces del Angulo 6 (Figura 6.1.1). Por lo tanto, lo que se mide
es la llamada funcién de correlacién angular, w(E;,E;), entre

ambas radiaciones.
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Figura 6.1.1- a) Esquema de una cascada ¥-). b) Deteccidn de ambas
radiaciones,

En un sélido, existen campos extranucleares que
interactdan con los ndcleos, afectando la distribucién de 1la
poblacién de los subestados m dél nivel intermedio y perturbando,
entonces, la funcidn de correlacién angular. Considerando que el
sistema es una muestra de nGcleos decayendo estadisticamente, es
posible el tratamiento del problema mediante el uso de la matriz
densidad. La expresién general para 1la funcién de correlacién

angular es :

N(ki,kz,t) = 7 ' <m°|p(k1)|m;> <m°m;‘G(t)|m m'> <m’ |p(kz)|mb> .
"o’ "a
Mo My (6.1.1)

p(E;) V% p(f;) describen los procesos de radiacién siendo k‘ % 2
las direcciones de emisién de cada uno de los rayos y. E1l elemento

de matriz <mam;|G(t)|mbm;> describe la perturbacién extranuclear
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la que puede representarse por un operador unitario A(t) que tiene
en cuenta la evolucidén de los subestados m del nivel intermedio.

La evaluacién de los elementos de matriz de la transicién
y la suma sobre todos los subestados en la ecuacién (6.1.1) lleva
a la expresidn para la funcidén de correlacién angular :

o NiN2 1/2
N(kl,k s ) = Aki(l) Akz(Z) Gk1kz(t) (2k1+1)(2kz+1)] x

Ni# N2
x Y (8 ,p) Y (6, ,p) , (6.1.2)

NiN2

donde kakz(t) es el factor de perturbacién definido como :

NiN2

ZI+m +m 172 I I kl
Gk!kz(t) = Y (-1) a b [(2k1+1)(2kz+1)] m -m N .
mamb o a 1

11k, .
Loy -n N <m JACE) [m > <mi [ACt) [mi >, (6.1.3)

gkx(l) Yy Akz(z) son los coeficientes de anisotropia . que
caracterizan a ambas radiaciones, estan normalizados de modo que
Ao = 1 y dependen de los spines de los estados involucrados en la
transicién y de la multipolaridad de 1la radiacién emitida. Las
coordenadas polares (ei,pi) Yy (ez,pz) describen las direcciones E;
Yy F; de emisién de 71 y rz respecto del eje de cuantificacidén z.

Si no hay perturbacién, el operador evoluciéon A(t) se

reduce a la identidad y se tiene:

NiN2

k1kz klkzéNiNz ’ (6.1.4)
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con lo que la funcidén de correlacién angular no perturbada se

reduce a:

wie) = g AHth(CDSB) s (6.1.95)
k

donde Akk = Ak(l)ﬂk(Z), © es el angulo entre ambas radiaciones vy
Pk(cose) son los polinomios de Legendre.

El operador evolucién, A(t), satisface 1la ecuacién de
Schrodinger:

BA(t) _ _ i
St — =~ K At) . (6.1.6)

En el caso de una perturbacidén estitica, como es el caso
del presente trabajo, K es independiente del tiempo y la ecuacién

&}.1.6) tiene como solucidén:
A(t) = exp (-iKt/R) . (6.1.7)

K es el hamiltoniano de la perturbacidn y en general, no sera
diagonal en la representaciéon m. Llamando E a la matriz diagonal
en esta representacién, sus elementos seran los autovalores de 1la

energia y la ecuacidén (6.1.3) resulta:

NN 12 1 I k‘ I I kz
Gkakz(t) = E [(2k1+1)(2kz+1)] m° -m N m’° -m N x

x exp [—i/h (E - E ‘)t] . (6.1.8)
m m
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En una muestra policristalina, 1la perturbacién a la
correlacidén angular es causada por campos cristalinos cuyas
direcciones estan relacionadas con los ejes de simetria en cada
monocristal. Por .tanto, la correlacién angular observada se
obtiene promediando sobre todos los ejes de simetrfa de cada
monocristal, siendo dependiente del Angulo entre ambas radiaciones
y si se tiene en cuenta, adem&s, el teorema de adicién de

arménicos esféricos, la ecuacién (6.1.2) se reduce a:

W(e,t) = § Akk Gkk(t) Pk(cose) . (6.1.9)
Los Akk estin normalizados de modo que Aoo =1 y en la

mfyoria de los casos practicos la suma en k se restringe a los
f

alores k = 2, 4,

Cik

6.2- Interaccion cuadrupolar eléctrica estitica

Es de interés en este trabajo la perturbacién a la
funcién de correlacidn anqular producida por la presencia de un
gradiente de campo eléctrico exterior.

En el Capitulo 4 se desarrolle el hamiltoniano de
interaccidén y se evaluaron los elementos de matriz para el caso de
simetrf{a axial, n=0. En estas condiciones, en una muestra
policristalina, el factor de perturbacién, de acuerdo a la

ecuacién (6.1.8), es:
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NN 12 1 I k1 1 I kz
kakz(t) =L [(2k1+1)(2k2+1)] m° -m N m° -m N *

m m’

x exp [—31 (mz—m'z)wqt] , (6.2.1)

e@v
zZZz

con w = . (6.2.2)
41(21-1)KR

La ecuacidn (6.2.1) puede expresarse en una forma mas

simple:
Gkk(t) = E Skn cos(nwot) ’ (6.2.3)
I I k
con Sen = m —m=m°’  +m y donde la suma en la

ecuacion (6.2.2) se extiende a aquellos valores limitados por:

n* = %]

]
3

para 1 entero

zlmz - m,zi

]
3

para 1 semientero.

La frecuencia angular W, es la menor diferencia de
energia entre los subniveles que resultan del desdoblamiento del

nivel intermedio producido por la interaccién cuadrupolar:

€
It

{ Sw ’ 1 entero
Q

6wQ ’ I semientero.

Los coeficientes skn se encuentran tabulados para varios
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valores de I (Frauenfelder y Steffen, 1945). En el caso de un
campo no axialmente simétrico, se deben calcular los elementos de
matriz del hamiltoniano dado en la ecuacién (4.1.7) y tanto los
coeficientes skn como el argumento de la funcién coseno en la
ecuacion (6.2.3) resultan funciones de p, de modo que el factor de

perturbacidén se escribe en la forma:

G, (t) =L s

n

kM cos(e (Mt) . (6.2.4)

Las funciones skn(n) y u%(n) = g(n) ®, han sido

calculadas para diversas sondas, por ejemplo, para el nivel s/2*

los skn fueron derivadas por Mendoza-Zélis (1977).

Si en un dado material los Atomos sonda se encuentran en
entornos diferentes, no expérimentarén el mismo GCE, de modo que
la funcidén de correlacidén contendra una combinacién de términos de
la forma (6.2.4), pesados por factores fi que representan . la

fraccién de nudcleos sometidos a una dada perturbacién. Asi:

n(77.t) cos(g(nt)wmt) , (6.2.5)

Gkk(t) = z'; f,L s,

n

donde se satisface 2'& = 1,
i

La determinacién de Gkk(t) en una medida de correlaciones
angulares perturbadas permite conocer los parametros wut’ nt Yy 6i
para cada perturbacién. Si ademis se conoce el momento cuadrupolar
Q del nivel intermedio, puede obtenerse, a partir de 1la ecuacién

(6.2.2), el valor de 1la componente sz del GCE al que est4&

93



sometido el ndcleo sonda.

6.3- Limitaciones de la técnica

La perturbacién depende de la magnitud de la interaccioén
y del tiempo durante el cual puede actuar, es decir, la vida media
T del nivel intermedio. Para el caso cuadrupolar eléctrico
estitico, caracterizado por 1la frecuencia cuadrupolar W la
correlacidn se vera perturbada si al menos wQT > 1. Con los nuevos
alcances de la técnica, esta cota inferior resulta w7 > 0.01.

La expresidén (6.1.2) representa la correlacioén angulak
perturbada diferencial en tiempo, esto es, la correlacién medida
si la radiacién Yz es observada dentro de un intervalo de tiempo
t,t+dt luego de la emisi®dn de 7‘. Debido a la rgsolucién temporal
finita del equipo experimental existe una probabilidad R(t-T) para
la deteccidon de 1la -sequnda radiacion en las condiciones
anteriores. R(t) es la funcién de respuesta temporal del sistema.
Se define el tiempo de resolucién To como la mitad del ancho de
esta curva medido a la mitad de su altura maxima. En el caso
ideal, R(t) se reduce a la funcién delta de Dirac, &(t), mientras
que en calculos tedéricos suele aproximarse mediante una
combinacién de gaussianas y exponenciales.

As{ como la vida media del nivel intermedio impone una
cota inferior para que una dada perturbacién sea observable, la
respuesta temporal del equipo experimental establece una cota
superior a través de la condicion wa T =<1.

En una muestra cristalina, debido a 1la presencia de
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defectos en la red y centros de impurezas, los a4tomos sonda no se
ven afectados por el mismo GCE, sino que por el contrario, existen
variaciones de un sitio cristalino a otro. Se ha visto que el
campo perturbador -est4 caracterizado por las frecuencias W de
modo que la influencia de estas variaciones en el factor de
perturbacién se evidencia a través de una distribucién de estas
frecuencias en torno al valor para un cristal ideal. En los casos
practicos se han propuesto para este fin, distribuciones
lorentzianas y gaussianas, obteniéndose resultados satisfactorios
al compararlos con los experimentos. Suponiendo una distribucisdn

gaussiana:

2

(w - w )
-1/2 n n

(Sw>) exp - ’ (6.3.1)
n 206w )®

P(w) = (2nr)
n

puede demostrarse que el factor de perturbacién (6.2.3) resulta:

exp (~62w:t/2) cos (v t) , (6.3.2)

Gkk(t) = E Skn

siendo & el ancho relativo de la distribucién.

Si se propone una distribucién lorentzianat

2 6wn
Plw' ) = , (6.3.3)
n T (60)2+ 8 (0 - w)?
n n n

se obtiene:
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Gkk(t) = E Sin exp(—éwnt) cos (wnt) . (6.3.4)

En el caso de un material amorfo, donde.se considera que
existe un empaquetamiento al azar de Atomos, de sitio a sitio no
solo habra variaciones de la frecuencia cuadrupolar, sino que
también, la simetria de cadé uno de ellos puede ser diferente. De
modo que el factor de perturbacién (6.2.3) deberd convolucionarse
con una funcidn de distribucién de ambos parametros P(sz;n). En
este trabajo se ha utilizado la funcién desarrollada en el

Capftulo 4 (ecuacidén 4.3.4).

6.4~ Método experimental

La ecuacién (6.1.9) representa la expresién tedrica de la
funcién de correlacién angular para una cascada y—rv. En  un
experimento de correlaciones angulares se mide el numero de
coincidencias entre Y, Y v, como una funcién de la diferencia
temporal entre la emisién de ambas radiaciones y para varios
adngulos 8 formados por los dos detectores. La eleccién de estos
angulos depende de la forma de la funcidén de correlacién. Debido a
los Angulos sélidos finitos y eficiencias de ambos contadores, las
coincidencias detectadas deben ser adecuadamente corregidas Yy
normalizadas para obtener w’”’(e,t). De modo que el ndmero de

coincidencias medidas puede ser escrito en la forma:
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exp

c™e,t) = A P, P, £,5,5_ WO, 1) exp(-t/T) + c? . (6.4.1)

A es la actividad de la muestraj; P la probabilidad, por cada
desintegracidn, de la emisién de v s, la eficiencia absoluta del
detector que acepta vy £ la eficiencia del circuito de
coincidencias;} w’”’(e,t) es la funcidén de correlacién
experimental. El factor exp(-t/r) tiene en cuenta el decaimiento
radiactivo del nivel intermedio. CA representa 1las coincidencias
accidentales, es decir, las que se originan de radiaciones
provenientes de diferentes nucleos, siendo proporcional a la
resolucién temporal del equipo, To’ y al cuadrado de la actividad
de la muestra.

En general, algqunos de estos factores no resul tan
constantes durante el desarrollo de 1la medida, sin embargo,
tomando ciertas precauciones pueden disminuirse sus efectos.

Es deseable que el tiempo de duracién de la medida sea
despreciable frente al perfodo de desintegracidén de la fuente para
evitar su variacidén durante la misma. La eficiencia de los
detectores puede cambiar de una posicién a otra si varf{a el Aangulo
sélido subtendido entre éste y la muestra. Ambos efectos pueden
corregirse en primer orden:

i) realizando un ‘centrado’ de la muestra al 1%, es decir, el
contaje simple en el detector mévil como una funcién del 4angulo 8,
debe mantenerse constante en el 1%.

ii) asegurandose un cambio frecuente en la posicién del detector,
siendo los contajes en cada una de ellas de igual duracidn y en la

secuencia 91,92,..., 6,,,9,...,92,91.

i
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Todas estas variaciones pueden ser reducidas si se
realiza una adecuada normalizacién. Si bien las coincidencias
accidentales, en principio, son independientes de 8, debido a los
efectos mencionados con anterioridad, resultan diferentes y pueden
utilizarse para la normalizacién. Designando por N(8) al factor de

normalizacidén, las coincidencias reales resultan:

C(e,t) = [c"(e,t; - c?e,t) ] N(B) . (6.4.2)

En este caso, debido a las caracteristicas de la sonda,
la funcidn de correlacién se extiende sélo hasta el término k=2,

de modo que:

we*P(e,t) = 1 + A B, (tIP (cose) , ' (6.8.3)

y la ecuacién (6.22) se expresa en la forma: .

VTN . (6.4.4)

C(o,t) =a [ 1 + Azszz(t)F’Az(cose) ]e

Quedan, entonces, dos constantes por determinar, ay Azz,
y basta con medir las coincidencias en dos posiciones, usualmente:
8 =9"°ye6=180°.

El factor de perturbacién se obtiene realizando el

sigquiente cociente:
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C(180°,t) - C(90°,t)
Alt) = A G (t) =2 - . . (6.4.5)
C(180°,t) + 2C(90°,t)

Por dltimo, para poder completar el anAlisis de los
resultados es necesario conocer la respuesta temporal del equipo
de medida. Esta funcién puede conocerse realizando una medida de

eventos simultaneos. Con tal objeto se utiliza el 22

Na vya que
durante su decaimiento ﬁ_ se producen radiaciones de aniquilacién
en direcciones opuestas. Dado que estos fotones son emitidos

simul tAneamente, las coincidencias obtenidas para 9=180°,

constituyen la funcidn respuesta temporal del equipo.

6.5~ Equipo experimental

Las medidas 'TDPAC fueron realizadas en un equipo
convencional de dos detectores, un INa(Tl) y un FCs, que proveen
un tiempo de resolucién, To? de 1.6 ns. En la Figura 6.5.1 se

muestra un esquema del mismo.
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D A
C.T.A
start
i
A cMio,0) &=MCA SCA
J 1 compuerta
SCA C.C.L.

Figura o.3.1- Esquema del equipo experimental utilizado.
D, :detector de ¥y ., Fr:fotomultiplicador,
P:proamplif&cado;, Atamplificador, SCA:analizador
monocanal, CCL:circuito de coincidencias lentas,
D:discriminador, R:retardo, CTA:convertidor de
tiempo en amplitud, MCA:analizador multicanal.

b.6- Nucleido '°1

Hf
lLa actividad de “’Hf se obtiene mediante la irradiacisén

de Hf natural, con neutrones térmicos a través de la reaccioén:

mon(n’r)zqu

— +
El '**Ht decae por 3 al nivel 1/2 del 1stTa, tal como

se muestra en la Figura 6.6.1, originando luego la cascada Yy-r de
interés para las medidas. Esta cascada estia constituida por

radiaciones gamma de energias 133 kev y 482 kev respectivamente.
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El nivel intermedio de la cascada, de momento angular 5/2+, posee
una vida media de -10.8ns., suficientemente largo para poder
apreciar los efectos de las perturbaciones Yy su momento
cuadrupolar es conocido, @ = 2.5115b (Vianden 1983), 1lo cual
permite determinar la magnitud de 1los campos que perturban 1la

correlacién.

101Hf
40.2 d
3

I=1/2+

133 Kev
10. 8 ns I=3/2+

482 Kev
I=?2/2+
1814
Ta

’ . 181
Figura O. 6. 1- Esquema de desintegracion del nucleido Hf.
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7- PREPARACION DE LAS MUESTRAS

7.1~ Preparaciédn de las aleaciones

Las aleaciones de partida con composiciones Hfo7Cusa,
HfSOCu‘4, HstCuso Yy Hf‘1Cu59, se prepararon fundiendo los
constituyentes de alta pureza (Hf 3Ny Cu &N ), en cantidades
estequiométricas en un horno de arco bajo atmésfera de argédn. Se
utilizd un ‘getter’ de Ir para absorber el oxigeno que pudiera
haber quedado en el interior. Para asegurar mayor homogeneidad las
muestras fueron refundidas varias veces, fragmentadas y vueltas a
fundir. Parte de estas aleaciones se utilizé para 1la fabricacion
de cintas amorfas, a través del método de ‘melt-spinning’, estando
las condiciones de preparacién dentro de los valores tipicos para
obtener buenas cintas: diferencias de presidén entre ambas camaras,
Ap, entre 30-50 mtorr. vy velocidédes de rotacién de 1la rueda de
cobre comprendidas entre 4500 y 6000 rpm. Las facilidades para 1la
fabricacién de las alégtiones fueron cedidas por el Laboratorio de
Bajas Temperaturas del Centro Atémicé Bariloche, CNEA. Detalle; de
la construccién y caracteristicas de los equipos utilizados pueden
encontrarse en Tutzauer y colaboradores (1980). Las cintas amorfas
resul tantes poseen un ancho aproximado de 1 mm, Yy espesores
tipicos de 15-20 um. Aquellas cintas que parecian quebradizas
fueron descartadas.

Todas las aleaciones amorfas fueron analizadas por
difraccidén de rayos X, no encontrandose en ninguna de ellas l{neas
de difraccidn correspondientes a la presencia de material
cristalino. Estas medidas fueron realizadas bor el Dr. E. Nassif,

en la Facultad de Ingenierfia de la UBA.
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En la aleacidén amorfa Hf°7Cu33 se efectudé también, una
medida resistiva de la transicidén superconductora. El ancho de 1la
transicidn superconductora (considerado entre los puntos en 1los
cuales la resistencia experimenta un cambio entre 90 4 y 10 % ),
AT =~ 71 mk es indicativo de la homogeneidad de la cinta
{usualmente cintas con AT >100 mk se rechazan). La temperatura
critica observada fue en este caso, T = 1.3 k.

No se dispone de informacidn sobre estudios de
superconductividad en aleaciones amorfas Hf-Cu como para comparar
estos resultados. Sin embargo, puede hacerse un somero analisis
teniendo en cuenta un estudio de Tenhover y Johnson (1983) sobre
la superconductividad en diversas aleaciones basadas en Hf y ZIr .,
En la tabla (7.1.1) se muestran‘algunos de sus resultados de los
cuales puede observarse que las Tc correspondientes a las
aleaciones de Hf son sistemAticamente inferiores a las que
contienen Zr. También puede notarse que el valor obtenido para
Hfd7Cu’8 estA en buen acuerdo con los resultados en otros sistemas
basados en Hf. Los menorés valores de Tc para amorfos Hf-T, pueden
explicarse en el marco de la aproximacién de McMillan para Tc

(Johnson , 1981):

<wiy¥? 1.04(1 + A)

T = e— exp |- -
A - u (1 + 0.62N)

c 1.45 , (7.1.1)

donde <w> es la freuencia promedio de fonones , p* es la constante
de acoplamiento de Coulomb efectiva. La frecuencia <w> estéa
relacionada con la temperatura de Debye, que a su vez, es

inversamente proporcional a la raiz cuadrada de la masa. Luego,
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T M 172 (7.1.2)

Por tanto, un aumento de masa implica una disminuciétn en 8
disminuyendo en consecuencia la Tc. La relacién de masas entre el
Hf y el Zr proporciona un factor de 1.4, que es aun insuficiente
para explicar la diferencia observada en las Tc. Por 1o tanto,
deberfa haber también wuna disminucién en la constante de
acoplamiento A (ecuacién 7.1.1). Varma y Dynes (1976) han derivado

la relacién aproximada:

A = D(O) &, (7.1.3)

donde D(O) es la densidad electrénica de estados al nivel de
Fermi. Si se supone que para una dada serie de aleaciones de metal
de transicién el factor & es aproximadamente constante, la
variacién en A deberia provenir por una reduccién del orden del
10% en la densidad de estados al nivel de Fermi. De acuerdo a
cdlculos tedricos (Nguyen Manh y colaboradores, 1986) se produce,
efectivamente, una reduccién del mismo orden en la densidad de
estados. En las tres composiciones analizadas por estos autores,
en promedio se tiene DH

u(0) >~ 0.9 D u(O), (Tabla 7.1.2).

fc Zrc
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Tabla 7.1.1. - Temperaturas criticas superconductoras para

aleaciones basadas en Hf Y Zr, obtenidas por Tenhover
y Johnson (198G); * este trabajo.

Aleacidon T (K) Aleacidn T (K)

Hf v <1.2 Ir Vv 1.3
SO0 4 70 30

Hf Fe <1.2 Ir Fe 1.9
70 30 70 30

Hf Ni : 1.5 Zr Ni 2.8
70 80 » 70 30

Hf Cu 1.3 Zr_ Cu 2.7
as? b B 70 80

Hf Pd 1.3 Zr Pd 2.5
722 20 .20 30 -

Hf Pt 1.4 Zr Hf Cu 2.7
B0 20 (o] ] 2 30

En la Tabla 7.1.1 se incluye también el valor de T
obtenido para la aleacién amorfa erHszuso (Mendoza-Zélis Yy
colaboradores, 1986), el cual concuerda con valores tipicos de
aleaciones amorfas Zr7°Cuao. Esta aleacidn fue también preparada

por melt-spinning en las mismas condiciones experimentales

anteriores.

Tabla 7.1.2- Densidad de estados electrénicos (en unidades

arbitrarias) calculadas por Nguyen y colaboradores

(1980),
Composicién ir Cu Hf Cu
1-x x 1-x X
0.33 28 25
0.50 24 22
0.66 21 19

Todas las aleaciones amorfas y las aleaciones cristalinas

de partida de composicién Zr Hf Cu s Hf Cu y Hf Cu fueron
o8 2 30 o7 33 4 o9

irradiadas con neutrones térmicos en el Reactor RA3, CNEA, Ezeiza.
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La irradiacidn se produjo con un flujo estimado de 1018n/cmzseg
para obtener la actividad de 181¢ necesaria para las medidas
TDPAC. Los tiempos de irradiacién fueron calculados en cada caso
para contar con una actividad del orden de 70uCi.

Las aleaciones cristalinas de partida estudiadas poseen
la misma composiciédn que los compuestos cristalinos estables en
esa misma composicién, es decir, ZrZCu, Hszu Yy Hf7Cu‘°,

respectivamente.

7.2- Tratamientos térmicos

Las muestras fueron sometidas a diferentes tratamientos
térmicos, los que se adecuaron a la composicién y caracteristicas
de cada aleaciétn. La eleccidn de las temperaturas de estos
tratamientos estuvo condicionada a cada temperatura de
cristalizacidén Tx. Como ya se ha mencionado en el Capitulo 2\ el
método mas usualmente empleado para determinar Tx es DSC. En el
caso del sistema Hf-Cu, sélo se conocen dos trabajos sobre estas
medidas. Schulz y colaboradores (1986) determinaron por DSC a una
velocidad de calentamiento de 15°C/min, las temperaturas de
cristalizacidn para ch;k33 Yy Hfsocuso' Por su parte, Buschow
(1980) ha medido por DSC pero con una velocidad de calentamiento
de 40°C/min las T para las composiciones Hf_ Cu y Hf Cu . De

x 71 29 44 Do
acuerdo a datos existentes en la literatura (Buschow, 1981
Altounian y colaboradores, 1982) sobre el sistema Zr-Cu, la
temperatura de cristalizacién crece monstonamente con el contenido

de Cu, al menos hasta una concentracién del 607 de Cu. Se observa

108



ademis, que las temperaturas de cristalizacién del sistema Hf-Cu
se encuentran unos 70°C por encima de 1las correspondientes al
sistema Zr-Cu. Por lo tanto, para aquellas composiciones sobre las
que no hay datos directos de Tx, ésta fue estimada por
interpolacidén suponiendo una relacién lineal con la concentracién.

Las cuatro aleaciones amorfas de Hf-Cu fueron tratadas
durante dos horas a una temperatura de 250°C para observar el
posible efecto de una relajacién estructural.

A continuacidn se detallan los tratamientos efectuados a

cada aleacidén.

7.2.1- Aleaciédn Hf Cu
©7—33

De acuerdo a medidas de DSC realizadas por Schulz (1986),
la temperatura de cristalizacidn de esta aleacién obtenida a una
velocidad de calentamiento de 15°C/min, resulta de 499°C. Esta
composiciédon coincide con la del compuesto cristalino Hszu,‘ por
tanto, 1la cristalizacién debe ocurrir sin cambios en la
composicién de la fase amorfa hacia el compuesto estable.

Se realizaron tratamientos sucesivos de 1h, 2hs, 2.Shs,
3.3hs, 5.5hs y 11.5hs a una temperatura de 390°C para analizar 1la
cinética de cristalizacidén. Esta temperatura de tratamiento surge
luego de haber estimado un tiempo caracteristico T, adecuado para
observar la progresiva transformacién de la fase amorfa a la
cristalina. Para ello se consideraron resultados obtenidos por
Altounian y colaboradores (1981) sobre ZrzCu.amorfo de medidas de
resistividad. En ese trabajo se observa que una constante de

tiempo * =~ 5.28hs. es adecuada para la observaciéon de tal
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transformacién. Esta constante corresponde a una temperatura de

332°C para ZrzCu amorfo, entonces, teniendo en cuenta que las

temperaturas de cristalizacidn en aleaciones Hf-Cu son
aproximadamente unos &0-70°C superiores, se ha estimado la
temperatura de tratamiento en 390°C. Se realizaron

luego, tratamientosvde 1h a 420°C Y 450°C, de 2hs y 4hs a 4BO°C,
de 16hs a 700°C y finalmente 4hs a 915°C.

Por su parte, la aleacién cristalina a partir de la cual
se fabricaron las cintas amorfas fue sometida a un tratamiento de
homogenizacién de 72hs a 900°C (Nevitt y Downey, 1962) para poder

caracterizar al compuesto Hszu.

7.2.2- Aleacidédn Hf Cu
S0—4es

Posee una compqsicién intermedia entre los dos compuestos
cristalinos existentes en el rango de composiciones estudiado, por
lo cual es interesante. observar el proceso de cristalizacién.' En
la literatura no hay datos publicados sobre su temperatura de
cristalizacién, sin embargo, en el sistema Zr-Cu bhay algunas
caracteristicas noéables. Buschow (1981) y Altounian (198B2) para
la composicién Zr':“,Cu‘s observan por DSC dos picos exotérmicos a
temperaturas T‘ Yy Tz (Tabla 7.2.1). Ambos autores asignan el
primer pico a la cristalizacién de Zrzcu y €l segundo a una
posterior cristalizacién de ZrCu (Buschow) o de Zr7Cu’o
(Altounian). Kneller y colaboradores (1986) han estudiado también
la cristalizacidn de aleaciones amorfas Zr-Cu mediante difraccidn

de rayos X dinamico (DTXD) y aniAlisis termodiferencial (DTA). Para

la composicién er‘Cu‘o observan que esta aleacién cristaliza
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también en varios pasos. Primero se forma la fase ZrCu, inestable
a bajas temperaturas, la matriz amorfa restante cristaliza primero
a ZrzCu (T1 = 472°C) y luego a Tz = 577°C a Zr7Cu‘o. Teniendo en
cuenta la situacién observada en Zr-Cu y que ademéas las
temperaturas de cristalizacion en Hf-Cu son mayores (Buschow,
1981), se han estimado dos temperaturas de transformacién en
Hf_Lu . T =520°Cy T = 570°C.

Para observar el proceso de cristalizacidn en esta
aleacidén y comparar los resultados con lo obtenido en Zr-Cu, 1la
muestra amorfa fue fraccionada en tres partes. La primera fraccioén
fue tratada directamente a 550°C durante 1h. con el objeto de
cristalizarla completamente. La segunda fraccidon fue sometida a
tratamientos de 2hs, 3hs, 4hs, 4.5hs, 5.5hs, 6.5hs, B8.5hs, 1lihs vy
1Shs a 430°C y luego 1h a 550°C. Por ultimo la tercera fraccién
fue sometida a tratamientos de 10min, 20min, 30Omin y 40min a 480°C

y posteriormente 1h a 550°C.

Tabla 7.2.1- Temperaturas de cristalizacion para aleaciones amorfas
Zr Cu y Hf Cu

1-x % 56 44’
Aleacidn T1(°C) Tz(°C) AT Referencia
Zr Cu 4353 566 113 Buschow
33 43 (S50K/min)
Zr Cu 447 497 S0 Al tounian
33 43 ' (40K/min)
IZr Cu 472 577 105 Kneller
54 40
Hf Cu ~ 520 ~570 estimada
56 44
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7.2.3- Aleacidn Hf Cu
50—30

De acuerdo al diagrama de fases (Kubaschewski), no existe
ningdn compuesto intermetAlico para esta composicién, en cambio,
para el sistema isomorfo Zr-Cu, algunos autores sostienen la
existencia del compuesto ZrCu (Buschow, 1981) mientras que otros
grupos suponen que es una fase de alta temperatura (Altounian vy
colaboradores, 1986). Diversos estudios experimentales concuerdan
en que la cristalizaciéon de esta aleacién no procede por una Gnica
reaccién exotérmica. Schulz y colaboradores (1986) observaron que
esta aleacidn cristaliza en un proceso de tres pasos, con las
correspondientes temperaturas 561°C, 577°C Yy 592°C.

Eﬁ estudios de cristalizacién de la aleacién Zr5°Cu=° se
han observado dos o tres temperaturas de cristalizacién. Buschow
(1981) y Altounian y colaboradores (1986) empleando medidas por
DSC obtienen dos picos exotérmicos a temperaturas T‘ Y Tz'
asignandoles significados diferentes. Estos 4dltimos autores\ los
interpretan como la cristalizaciédn sucesiva de Zrzcu Yy Zr7Cu1°,
mientras que para Buschow T1 representa la cristalizacidén del
compuesto ZrCu vy Tz una posible recristalizacién en el sentido que
se obtiene una mejor determinacién de la estructura del compuesto.
Por otra parte, Kneller y colaboradores observan en Zr3°Cu5° tres
temperaturas consistentes con las tres observadas por Schulz en
anoCuso. La primer temperatqra, T;, seqQdn estos autores,
corresponde a la cristalizacién primaria del compuesto 2ZrCu
inestable a bajas temperaturas que inmediatamente se descompone a

T, en 2Zr Cu y luego a T_en Zr Cu. En consecuencia, la aleacién
2 ? 10 B 2

Hfaocuso fue sometida a los tratamientos térmicos de 2hs a 400°C,
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ih a 450°C, 500°C Yy 630°C para determinar la temperatura a la cual
se produce alguna transformacién. Se estudid entonces, la cinética
de cristalizacién a 480°C durante 10, 20, 40 y 60 minutos. Por
altimo se efectGo un tratamiento de 30 minutos a 700°C para

determinar el producto final de la cristalizacién.

Tabla 7.2.2- Temperaturas de cristalizacidn para las aleaciones

Zr Cu y Hf Cu_ .

30 SC SO SC
Aleaciodn T, °C) T, °c) T, °C) Referencia
Zr Cu so1 523 - Buschow
3o so (SOK/min)
463 509 - Al tounian
(40K/min)
407 482 597 Kneller
Hf Cu5 561 577 592 Schulz
S0 3o (15K/min)

7.2.4- Aleacidn Hf Cu.
@50

Esta composicién corresponde al compuesto intermetAlico
Hf7Cu1o. No hay datos, en la literatura, de su temperatura de
cristalizacion, por lo que la misma fue estimada por interpolacién
lineal de las medidas realizadas por Buschow (1980) en 568°C. En
el sistema isomorfo Zr-Cu, esta composicion fue analizada por
Altounian y colaboradores (1982) y Kneller y colaboradores (1984).
Los primeros, encuentran que la aleacién Zr“Cu89 cristaliza
directamente al compuesto estable Zr7Cu1° a. una temperatura de

519°C. Por su parte, Kneller Yy colaboradores muestran que el

compuesto Zr;hho exhibe una modificacién de baja temperatura (L)
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y otra de alta temperatura (H), cristalizando la aleacién Zr'“(:u:,9
a 500°C a la fase H y a 600°C a la fase L.

Para analizar la cinética de cristalizacién de esta
aleacién, se tratéd la muestra a 520°C durante 5, 10, 20, 30 y 50
minutos, luego se efectdo un tratamiento de 30 minutos a 900°C
para cristalizarla por completo.

Para caracterizar al compuesto intermetAlico Hf7Cu1 ’ se

o
traté la aleacidn cristalina de partida primero durante 2hs. a

750°C y luego 30 minutos a 900°C.
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8- ANALISIS Y DISCUSION DE L0OS RESULTADOS

En este capitulo se describen los resultados obtenidos de
las diferentes medidas realizadas por TDPAC sobre aleaciones'
amorfas y cristalinas del sistema met&lico Hf-Cu.

En el apartado 8.1.1 se discuten los resultados obtenidos
en la aleacién amorfa Zr_mCuao Yy en el correspondiente compuesto
cristalino ZrzCu.

En los puntos 8.1.2 y 8.1.3 se presentan los resultados
obtenidos en las aleaciones amorfas sin tratamiento térmico Yy
tratadas durante dos horas a una temperatura de 250 C
respectivamente, analizando la variacién del GCE originado por 1la
relajacién estructural.

Como se ha mencionado con anterioridad, 1los resultados
obtenidos por TDPAC son apropiados para distinguir entre los
diversos modelos estructurales que describen la configuracién
atdmica local en aleaciones amorfas. Con el propésito . de
caracterizar el orden local en estas aleaciones, 1los resultados
experimentales fueron ajustados con funciones de distribucién
P(sz,n) basadas en un modelo DRP de iones vy, en forma
independiente, se investig® la distribucién del parametro de
asimetria np. Estos resultados son discutidos en el punto 8.1.5.

Se ha observado que el GCE disminuye con el contenido de
Cu en la aleacidn, tanto en aquellas sin relajar como en las
relajadas. En el punto B.1.4 se discute este comportamiento en
términos de las caracteristicas de su estructura electrénica y de

las diversas contribuciones al GCE.

Se presenta en la seccién 8.2 la caracterizacién por
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TDPAC de las aleaciones cristalinas, mostrando asimismo, 1los
cambios observados luego de tratamientos de homogenizacion.

Por dltimo, la seccidn 8.3 trata sobre la cristalizacidn
de las aleaciones amorfas. Se muestran 1los resultados obtenidos
para cada composicién tratando en cada caso de identificar los
productos parciales y finales de 1la cristalizacién. Para las
aleaciones Hfacusa Y Hf:mCu‘M se realiza un anAlisis de la
cinética de cristalizacién en términos de una ecuacidén del tipo
Johnson-Mehl-Avrami, obteniéndose los indices que caracterizan a

cada reaccidén.

B8.1- GCE EN ALEACIONES AMORFAS

8.1.1- Aleacidn Zr Cu
70—30

Previo al estudio de aleaciones amorfas Hfmeux, se
investig6 la aleacidn Zr7°Cu80 y el correspondiente compuesto
cristalino ZrzCu (Mendoza—-Zélis y colaboradores, 1986).

En la Figura 8.1.1 se muestran 1los espectros TDPAC
obtenidos a temperatura ambiente para ambas muestras. E1 espectro
correspondiente a la aleacién amorfa (Figura 8.1.1a) representa
una amplia distribucién de frecuencias que parece caracterizar al
estado amorfo. E1 mismo fue simulado por una funcidén tedrica de la
forma (6.2.4) convolucionada con la funcién de distribucidn
P(sz,n) dada por la ecuacién (4.3.4). E1 resultado del ajuste por

cuadrados minimos se muestra en la Tabla 8.1.1. De all{ puede

verse que el valor resultante (para el ancho relativo de la

116



distribucién en sz, 6, coincide con el valor teérico que
corresponde a la funcién de distribucién P(sz,n) basada en un
modelo de DRP de iones (Apéndice). La muestra amorfa fue también
medida a 17K y ninguna variacidn fue observada en la forma del
espectro ni en los parametros ajustados.

La aleacidén cristalina de partida fue sometida a un
tratamiento de homogenizacién durante 72 horas a 900 C (Nevitt vy
Downey, 1962).

La forma del espectro obtenido a temperatura ambiente
(Figura 8.1.1b) corresponde a una frecuencia de interaccién
cuadrupolar pequeffa. Dado que del diagrama de fases deberia
esperarse la presencia de a-Zr junto con el compuesto ZrzCu, se
realizé un ajuste con dos interacciones cuadrupolares, utilizando
la funcidn dada por la ecuacién (6.2.5). Con esto se logra un
mejor ajuste y los parametros cuadrupolares (Tabla 8.1.1) de la
segunda interaccidén concuerdan con los reportados para o~-1r
(Vianden, 1983), de modo que se ha asignado W, al compuesto
cristalino ZrzCu.

Los bajos valores obtenidos, tanto para la frecuencia de
interaccion (wax) como para el parametro de asimetria (ni), s0n

consistentes con la estructura tcp (axialmente simétrica) del

compuesto (Capitulo 2).
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Figura 8.1.1- Espectros TDPAC obtenidos a Lemperatura ambiente

a) a-Zr_ Cu__; b) e~zZr cu.
70 30 2

Utilizando el valor conocido del momento cuadrupolar
nuclear del nivel intermedio 5/2° del !®'ta (Vianden, 1983) y a
partir de los parametros resultantes del ajuste, se calcularon las
componentes principales del tensor GCE para ambas muestras (Tabla
8.1.2). Como puede verse la intensidad del GCE en el amorfo es 12

veces mayor que en el compuesto cristalino.
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Tabla B.1.1- Pardmetros cuadrupolares resullantes de ajustes por
cuadrados minimos.

Muestra f w n ] f w n [
1 [~¥ 1 1 1 2 az 2 2
a-Zr Cu 100 80 2/3 0.36 —_ - - -
70 80 1 -_— 1
c—Zr Cu 90 b.6 0.0 0.03 10 49 0.21 0.12
2 3 2 4 3 2 4 18 °
Tabla 8.1, 2- Componente principal del GCE para o—Zr_?ocuao v
c-Zr _Cu.
Muestra sz(ao‘7vxcm% n
a=Ir . oC%0 8.4, 0.66 (promedio)
c-Zr Cu 0.69 0.0
2 5 4

Dado que los resultados experimentales correspondientes
al a--Zr‘_mt’.‘.uso pueden ser bien descriptos por una funcién te?rica
basada en un modelo de DRP de iones y que el GCE en é1 es un orden
de magnitud mayor que en el del c—ZrzCu Yy con una simetria
netamente diferente, puede concluirse inmediatamente que el
entorno local del Hf en la aleacién amorfa no guarda ninguna
similitud con el de su contraparte cristalina asemejandose, por el
contrario, a una distribucién al azar de Atomos.

Este resultado est&4 en desacuerdo con el encontrado por
Eifert y colaboradores (1982) quienes, a través de medidas NMR
sobre la sonda 9‘Zr, observan valores similares de sz en‘ erzCuz.
amorfo y en el c—ZrzCu y concluyen que ambos sistemas tienen

estructuras locales similares. Eéta discrepancia afecta no sélo la
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razon entre los GCE correspondientes a los estados amorfo vy
cristalino, sino también sus magnitudes absolutas. Una comparacién
directa de ambos resultados no es posible debido a los diferentes
factores de apantallamiento de 1las sondas utilizadas y a las
contribuciones locales al GCE. Un primer an&lisis puede hacerse
tomando como referencia las frecuencias cuadrupolares obtenidas
con ambas sondas en algan metal, como por ejemplo, a-Zr (Vianden,

1983), obteniéndose:

Vv (*7aen zr HfCu )
zZ [ : ] 2 30

o1 = 4,2 . (8.1.1)
Vv ( Ir en Zr Cu )
72 2

zZ -]

Esta diferencia es muy grande para ser considerada
proveniente de incertezas experimentales si se tiene en cuenta que
para el caso de metales de transicién puros medidos con ambas
sondas se han observado sélo ligeras variaciones. Admitiendo que
ambos resultados experimentales son correctos, la difergncia
existente podria explicarse si se tiene en cuenta una importante
contribucién electronica al GCE. MAs adelante se volveraA sobre
este puntb.

Los valores observados del GCE pueden compararse con
calculos tedricos, el unico de tales cAlculos de que se dispone en
el sistema Zr-Cu es el realizado por Levy-Yeyati y colaboradores
(1988). Estos autores obtienen las contribu:iones (de red y local)
del GCE total en el sitio del Zr en forma separada. La estructura
atémica de la aleacién amorfa fue simulada relajando un cluster de
Atomos de dos tamaffos diferentes distribuidos al azar con

potenciales del tipo de Lennard-Jones. Estos autores consideran

120



que la contribucidén local depende de la ocupacién de orbitales d
(Capitulo 4), despreciando las integrales de transferencia.

En la Tabla 8.1.3 se muestran los resultados corregidos
para tener en cuenta la sustitucién del Zr por Ta. Se observa que
en el compuesto cristalino ambas contribuciones 'son de signo
opuesto, existiendo una gran cancelacién y en consecuencia un GCE
total pequefNo. En cambio en el amorfo ambas contribuciones tienen
el mismo signo y aunque sus orientaciones son diferentes, en
‘promedio’ se suman. Esto lleva a un valor del GCE total de un
orden de magnitud superior al existente en el compuesto
cristalino, concordando asi con 1los resultados experimentales
presentados aqui.

Debe notarse que el principal aumento ocurre en la
contribucién local, consecuencia del desorden local que altera las
poblaciones de los orbitales d.

Otro aspecto interesante del c&lculo es el referente a la
distribucidén en el parametro de asimetria en la aleacién amorfa.
Entre ambas contribuciones, red vy local, existe bastante
coincidencia entre 1los valores medios de 7p, <>, Yy las
dispersiones relativas An/7, siendo <p> préximo al valor de 7 mas
probable en la funcidn de distribucidn marginal R(p) propuesta por
Czjzek.

En vista de lo hasta aqui expuesto, puede concluirse que
ambas contribuciones son importantes para determinar la hagnitud
del GCE observado y que la contribucién local parece depender de

la carga d neta sobre el ZIr.
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Tabla 8.1.8- Valores calculados del GCE en a-Zr cUso Yy
(Levy-Yeyati y colaboradores, 1oe8).
Muestra yred ylocal ytotat A /v >
zZzZ zZZ zZz z zZ
(10*7 v/cm?)
a-IZr_ Cu 9.4 11.3 18.2 0.29
70 BO
<n>rod <n>Local <n>totol
0.58 0.63 0.64
c—ZrZCu -3.8 2.7 -1.1 Q.0
Por parte algunos autores han propuesto una
dependencia lineal de toc con Nd(Er). En ese podria

esperarse para el amorfo un eqt°

que en el cristalino ya que esa es 1la

Nd(Er) a

colaboradores,

: . r
gran diferencia en eq .

oxX
en eq®*P

en cuanto al orden local en estas aleaciones todo

que responde a un modelo de DRP de

traveés

1981)

de medidas

ed

(Figura 8.1.2).

[+

aprokimadamente 2.5 veces

diferencia

de susceptibilidad

AUn

para justificar la

iones,

asi{, es
diferencia

entre ambos sistemas (cristalino y amorfo). De modo

descartando

tipo de entornos requlares para los sitios del Zr.
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rigura 8.1.2- Susceptibilidad magnetica en a-Zr Cux Yy <:--zx'1 Cux
CAltounian y colaboradores, 1981).

B.1.2- Aleaciones amorfas H1‘1x(__‘._t._x__x

La Figura 8.1.3 muestra 1los espectros TDPAC para
aleaciones amorfas sin tratamientos térmicos, obtenidos a
temperatura ambiente. fodos ellos muestran la forma caracteristica
de una amplia distribucién de frecuencias cuadrupolares. Esta
distribucién fue simulada por una funcién tedrica de la forma
(6.2.4) convolucionada con una funcidn de distribucién en sz (es
decir, wu) Y M P(sz;n), basada en un modelo de empaquetamiento
al azar de iones (DRP) ecuacidén (4.3.4). Los parametros
resultantes de un ajuste por cuadrados minimos se presentan en la
Tabla 8.1.4 junto con el valor calculado para sz. Se realizaron
también ajustes suponiendo una simple distribucién gaussiana de
v y €con un Unico valor del parametro de asimetria, 7. Los

valores obtenidos como asi también la calidad de los ajustes son
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Figura 8.1.3- Espectiros TDPAC para aleaciones amorfas sin
tratamiento obtenidos a temperatura ambiente:

a) Hf __Cu » by Hf Cu_ , ¢)» Hf cCu » d» Hf Cu
©7 383 SC 44 S0 3O 41

so’
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similares a los anteriores. Sin embargo, parece mias adecuada una

descripcidn con una funcidn de distribucidn P(Vz +N) vya que
z

incluye distribuciones en todas los componentes del tensor GCE 1lo

que se aproxima mis a la situacién real.

Tabla €. 1. 4- Pardmetlros cuadrupolares para las aleaciones amorfas
sin tratamiento térmico previoc. En todos los casos

n = 2/8.
.. 17 2
Aleacion W _ (Mrad/s) S V (10" vsem
Q zZ
Hf Cu 95.4 0.33 10.02
a7 93 1.1 ] oe
Hf Cu 84.3 0.32 8.85
56 44 1.0 -] 5?7
Hf Cu 79.7 0.36 8.37
30 SO 2.0 2 S?
Hf Cu 75.4 0.31 | 7.92
41 SO 1.0 1 51

Por otra parte, debe destacarse que el ancho de la
distribucién concuerda con el estimado por la aproximacién
realizada de la funcién de distribucién P(sz,n) en el Apéndice,
donde se obtuvo 6=0.35.

Estas observaciones parecen indicar que la estructura de
las aleaciones amorfas de Hf-Cu estudiadas en este trabajo
responden a una descripcién de empaquetamiento al azar de iones.
Debe notarse también que, en general, los valores obtenidos no
difieren mayormente del encontrado para Zr7oCu30 mostrando que
ambos sistemas son ‘“estructuralmente’ similares Yy que la
contribucidn local estA fuertemente gobernada por la sonda. En
este sentido estos resultados estan en contraposicién con los de

Sakurai y colaboradores (1986) obtenidos para la aleacion amorfa
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Hf“Cu:,7 estudiada por TDPAC. Estos autores encuentran dos sitios
en la aleacidn amorfa, asignando uno de ellos a un arreglo atémico
desordenado (representado por una amplia distribucidn de
frecuencias ) y el otro a un arreglo atémico similar al existente
en la fase cristalina Hf7Cu1°. Esta diferencia ya se hace evidente
en los espectros TDPAC que presentan cierta estructura y podria
indicar una mala o incompleta amorfizacién de sus muestras que
evidentemente no son homogéneas.

Los valores de las componentes principales de los GCE
obtenidos (Tabla 8.1.4) difieren bastante de aquellos
correspondientes a las aleaciones c—Hszu Y c—Hf_,Cu‘o (seccidén
8.2), como para poder inferir algun tipo de correlacién, en
consecuencia, como ya se ha mencionado, en todas las aleaciones
estudiadas, los resultados responden a una descripcién de DRP de
iones.

Puede observarse también que el valor del GCE disminuye

con el contenido de Cu. MAs adelante se analizari este efecto.

8.1.3 Aleaciones amorfas relajadas

Es sabido que el estado amorfo no corresponde a un estado
de equilibrio termodinamico interno y como consecuencia de un
tratamiento térmico a una temperatura. suficientemente baja como
para evitar la cristalizacion, las aleaciones amorfas pueden
experimentar una relajacidn estructural a una configuracién amorfa
de menor energia (podria pensarse en una estructura amorfa

ideal ?). Para observar el efecto de una relajacién estructural
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sobre este tipo de aleaciones amorfas, se las traté a una
temperatura de 250°C durante 2 horas. Los espectros TDPAC
obtenidos a temperatura ambiente no difieren de 1los anteriores
mostrando la forma caracteristica de un amorfo (Figura B8.1.4).
Para los ajustes se utilizdé la misma funcidn tedrica que para las
muestras sin relajar. Los parametros Fuadrupolares obtenidos de

los mismos se muestran en la Tabla 8.1.95.

Tobla 8.1.9- Parametros cugdrupolares para aleaciones amorfas
tratadas a 230 C. En todos los caso N=2/3.

Aleacion W _ (Mradss) & Vv ao'’viemd
Q ZTZ
Hf Cu 87.6 0.35 ?.20
c? 88 1.0 1 so
Hf Cu 81.8 0.35 8.59
53 44 2.0 2 1]
Hf Cu 72.7 0.37 6.63
30 SO 1.9 2 82
Hf Cu 68.7 0.33 7.21
41 SO 1.2 1 .7

Se observa que todas las aleaciones experimentan una
pequefila disminucidén en el valor de la frecuencia cuadrupolar, de
aproximadamente un B8%. Esta disminucidén del GCE es consecuencia de
la eliminacidn de ‘defectos’ (huecos, etc.) presentes en 1la
aleacidén introducidos por el método de preparacién, 1lo cual
aumenta el orden topoldégico de corto alcance observandose
configuraciones mas simétricas en el estado amor fo ideal.
Simul tAneamente se produce un aumento en el valor de la
distribucidn, estando mas préximo al valor tedrico que suige de la
aproximacidén de la funcidn de distribucidn. En consecuencia, el
modelo de DRP de iones parece ser adecuado para describir el

estado amorfo ideal de estas aleaciones.
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Figura 8.1.4- Espectros TDPAC oblenidos a temperatura ambiente
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lLas aleaciones amorfas relajadas muestran el mismo
comportamiento del GCE con la composicién que el experimentado por

las aleaciones amorfas sin tratar.

8.1.4- Variacién del GCE con la composicidn

En el presente trabajo se ha observado que el GCE en las
aleaciones amorfas sin relajar y relajadas disminuye monédtonamente
con el contenido de Cu. Los valores obtenidos experimentalmente
fueron ajustados por cuadrados minimos a wuna funcién lineal,

obteniéndose las siguientes relaciones (Figura B8.1.5):

Vv = 12.5 (1-0.64_ x) s amorfo sin relajar
== ‘3 s (8.1.2)
sz = 11.91_‘ (1_0'6731x) y amorfo relajado
\
zz
11.0000 - 11.000}

8.000) - 8.000p

5.080

%350 0.450 508950 0.450

at.Z Cu at.% Cu

Figura B.1.3- variacién de la componenie principal del OCE, sz,
con la composicidn. (a) aleaciones amorfas sin
relajar, (b)) aleaciones amorfae relajadas.
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Usualmente el GCE se divide en una contribucién de red
(adecuadamente apantallada por el factor de Sternheimer) Y una
contribucién 1local o electrénica. Dado que las aleaciones
estudiadas tienen una alta densidad de estados d, debe esperarse
una contribucién local al GCE proveniente principalmente de 1los
electrones d alrededor de la sonda, distorsionados respecto de la
configuracién esférica por la presencia de iones vecinos. Por otro
lado, los iones de la red se veran apantallados por los electrones
d, reduciendo el GCE de red a la contribucién de primeros vecinos,
con cargas efectivas adecuadas. Por lo tanto, el GCE observado
sera de naturaleza muy local, reflejando, en consecuencia, las
distribuciones de carga locales (atémica y electrénica).

En sistemas amorfos la situacién es aun mas compleja dado
que los sistemas de ejes principales de cada contribucidn no
necesariamente coinciden, debiéﬁdose escribir:

Vi = (mF) v{j" + v:‘j": . (8.1.3)

Por tanto, seria necesario evaluar en forma detallada las
componentes del tensor GCE para cada contribucidn para realizar un
anilisis m&s profundo de los resultados experimentales obtenidos.

El dnico calculo de este tipo del que se tiene
conocimiento es el realizado por Levy-Yeyati y colaboradores
(1988) para el sistema Zr7°Cu30, vya trétado en el apartado 8.1.1.

Lamentablemente no se dispone de cAlculos similares para
estas composiciones. No obstante puede inferirse de este modelo
una explicacién para el comportamiento observado. Como se

detallarid mas adelante 1las propiedades electrénicas de estas
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aleaciones varfan suave y mondtonamente con x de modo que es de
esperar que persista una fuerte contribucidn electrénica al GCE.
Admitiendo que la distorsién de 1los orbitales d no cambia

. . loc
mayormente con x, la variacidén de eq

estarfa dominada por la
variacidén de la carga d neta (Gd) sobre el Hf. CAlculos de la DOS
en el sistema a--Zr!__xCux (Ching y colaboradores, 1984) vy medidas
por XPS y UPS (Oelhafen y colaboradores, 1979) muestran una
reduccidén de Qd del orden de magnitud apropiado para dar cuenta
del efecto observado. De modo que, en primera aproximaci®dn puede
admitirse que en la serie de aleaciones amorfas estudiadas, la
dependencia del GCE con la composicion esta principalmente
determinada por la variacidn de sus propiedades electrénicas a
diferencia de sus contrapartes cristalinas donde las diferencias
estructurales juegan un rol tanto o mAs importante.

Por otra parte, recordando que varios autores han
propuesto una proporcionalidad entre eq"°c y la densidad de
estados al nivel de Fermi Nd(Er)’ puede ser instructivo comparar
el comportamiento observado con el que muestran diversas
propiedades fi{isicas, dependientes a su vez de Nd(Er)’ en las
aleaciones amorfas Zrb*Cux.

varios autores han analizado, en este sistema, la
dependencia con la composicién de la temperatura critica
superconductora, Tc, del calor especifico electrénico, T, y de la
susceptibilidad magnética, y (Altounian y colaboradores, 1981,
19833 Samwer y L&Shneysen, 19823 Garoche y colaboradores, 19833
Tebbe y Samwer, 19863 Eifert y colaboradores, 1984 ). Todos estos

resul tados experimentales concuerdan en la observacidon de una

disminucién de ambos parametros, » y x, al aumentar el contenido
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de Cu (Figura 8.1.6) que puede ser entendido teniendo en cuenta la

relacidén que estos parametros guardan con la densidad de estados

al nivel de Fermi (DO0S).

6 i ¥ L |
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5 2r, Cuy., Y %300 -
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-~ E
. Y200}~ )
o2 - 'O ) o
:“ b/. < . ”"’
2t o 1 %
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! - (a) - Ehag (b)
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x at 2 Zr

Figura B.1.0-a) Variacién de T _con la composicidn (Samver, 1982)
b) variacion de Y con la composiciédn (Altounian,1981)

De las medidas de calor especifico puede inferirse

N (E ), a través de :
Y F

_ -2, -2
Nr(Er) = 3n kB Y (8.1.4)

donde y es el coeficiente electrénico del calor especi fico (Samwer

y colaboradores, 1982).

A su vez puede obtenerse de las medidas de

susceptibilidad magnética:
N (E ) = x/218 , (8.1.5)

(Altounian y colaboradores, 1981, 1983).
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Para comparar ambas DOS con resultados experimentales de
UPS, por ejemplo (Oelhafen y colaboradores, 1979), las Nr(Er) Y
Nx(Er) deben normalizarse a la densidad ‘'desnuda’, Nb(Er)’
mediante el factor de realce electrén-fonén. En la Figura 8.1.7 se
muestran los valores de Nr(Er) Yy Nb(Er) como una funcidn del
contenido de Cu obtenidos por varios autores. La magnitud de
Nr(Er) es comparable a NY(EF) del Zr cristalino puro ( N(Er)=1'3
eV latom™) y mucho mayor que Ny(Er) del Cu cristalino puro. Esto
indica que la DOS en las aleaciones amorfas Zr-Cu estid dominada

por los Atomos de Zr.

L3

T L 4 T L { T 1 5 T
2 L 4
'.'> 5 S \\'
o ~ (a’
-E. (AN N -«
:15_ )
o ZrCu \"\a 7
e ~

>
z 8
)\
~
1+ .
1 | 1 1 1 1 1
0 20 L0 60
clat% Cu)
N (E
h(F‘) (L) xd(lO"Pnulr-ml)
0
. ]
° 0
1o} 8o ® o
NAhe 0,

42.0

20 ! 40 60 st X de Cn

rigura 8.1.7- o) Densidad de estados N _(E ) en funcién deé x.
b) Densidad desnuda N _(E’) en funcidon de x. La recta
representa La relacidén dada por la ecuacidn (8.1.8.
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De la Figura 8.1.7 puede verse una suave dependencia de
la DOS con 1la concentracidn, disminuyendo, aproximadamente en
forma lineal con el contenido de Cu. En la misma figura también se
incluye la dependencia lineal de Nd(Er) con x (siendo x el
contenido de Cu) que resulta de las medidas de Eifert v

colaboradores (1984):

3 0 —
Nd(Er) = Nd(Er) (1-0.85x) . (8.1.6)

Esta variacién de la DOS es consistente con la estructura
electrénica de estas aleaciones que ha sido obtenida por medidas
UPS (Oelhafen y colaboradores, 1979) y calculada tedricamente por
Nguyen y colaboradores (1986). La estructura electrénica, tanto en
aleaciones 2Zr-Cu como en Hf-Cu, estid caracterizada por una
estructura de dos picos, uno préximo al nivel de Fermi, dominado
por los electrones d del metal de transicién del comienzo de 1la
serie (Hf, Zr) y.otro~ubicado en energias de ligadura mayores,
constituido principalmente por 1los estados d del Cu (Figura
8.1.8). Por 1lo tanto, las aleaciones Hf(Zr)i__xCux estan
caracterizadas, al menos en el rango aqui estudiado*, por una alta
densidad de estados al nivel de Fermi, debida principalmente a los
electrones d del Hf(Zr).

En consecuencia, todas aquellas propiedades fisicas que
dependan de la DOS se veran afectadas por una variacién en la
composicidén de la aleacidén y seran dominadas por los electrones

del Hf(Zr).
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Figura ®.1.8- Estructura electrbonica de las aleaciones Hf-Cu segin
Nguyen y colaboradores (1980).

Como ya se ha notado, la depeqdencia de sz con x es
similar a la observada para 1la DOS, Nd(Er)’ en este tipo de
sistemas amorfos. Dado gque algunos autores (Piecuch y Janot, 1974
Watson y colaboradores, 1965 ) han propuesto una dependencia del
GCE local con Nd(Er)’ se utilizari este modelo para ver si puede
explicarse cualitativamente el comportamiento observado. Debe
recordarse (ver Capitulo 4 ) que el modelo propuesto por Piecuch y
Janot fue desarrollado para sistemas metAlicos puros vy lleva
implicito varias aproximaciones.

Para simplificar la notacién, se 1llamarid eg a la
componente principal del tensor GCE, es decir, eq = sz.

Admitiendo la parametrizacién de Piecuch vy Janot, se

tiene:

total

eq = (l-rm) eqred

+ eq‘ + eqz ’ (8.1.7)
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donde eq' es proporcional y opuesto a eqreds

eq’ = -K eqrod ’ (8.1.8)

2

con K = 2/35 eZ <r®> <r 3 a N, (E_) >0 . (8.1.9)

Si se wutiliza para Nd(Er) la relacién (B8.1.6) para

aleaciones amorfas Zrb*Cux, puede expresarse K en la forma:
K = k1 (1- 0.85 x ) , (8.1.10)

con lo cual la (8.1.8) se transforma en:

eq’ = -k, (1= 0.85 x ) eq™? . (B.1.11)

En cuanto al término eqz, de acuerdo al modelo propuesto

por Piecuch y Janot, éste no tiene una dependencia explicita con

equd,vpero estA relacionado con €1 a través del factor &€ que mide

la distorsién respecto de la estructura hcp ideal y tiene la misma

orientacidén. Admitiendo una dependencia lineal de eqz con eq”d

(la cual surge naturalmente a través de £ utilizando 1la ecuacién

total

4.2.7) la expresion para eq resulta:
total red
eq = [ (l—rm) + (kz-kt) (1-0.85 x) ] eq . (8.1.12)
De 1la comparacién entre (8.1.12) vy los resul tados
experimentales (ajustados con la ecuacidén (8.1.2))

correspondientes a las aleaciones amorfas relajadas y suponiendo
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despreciable la variacidén de eqrod con x, resulta:

(kz—ki) = 3,72 (l—rw) = 231

Y (8.1.13)

eq’®? = 2.52/(1-y ) = 0.041 x 107 vsem® .

En primer lugar se ve que ambas contribuciones al GCE

red loc . . .
total eq y eq . poseen el mismo signo. En consecuencia, en

de eq°l vs. eq“m (Vianden, 1983), este sistema

un grafico
(pensado como un sistema de MT puro gobernado por la banda d del
Hf ) resulta incluido en el primer cuadrante, tal como se ha
observado en metales de transicién puros del comienzo de la serie
y como predicen Levy-Yeyati y colaboradores (1988). Por otra parte
resulta una contribucidn electrénica varias veces mayor (x 3.7)
que la contribucidén neta de origen idnico (l—rw)gqr°d.

Continuando eﬁ este esquema podria evaluarse la constante
k1 a partir de la ecuacién (8.1.9), lo que permitiria estimar kz.

Utilizando para <rd Yy <r 3 valores tabulados correspondientes al

Ta, y tomando aN:(Er) = 4 (Piecuch y Janot, 1977), resulta:

k =2.7 (1 - yw) = 167.4
y finalmente : (8.1.14)

k, = 6.4 (1-y_) = 398 .

La interpretacién de este valor no es directa puesto que

en el esquema sencillo que se ha propuesto simplemente mediria 1la
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distorsién de la coordinacién de la sonda respecto de una
estructura hexagonal compacta ideal (simetria esférica), lo que no
tiene mayor sentido al considerar una aleacién amortfa.

Sin embargo, a partir de estos valores puede hacerse una
comparacidn interesante con el sistema Zrt“Cux. Suponiendo para
ambos sistemas, Zri__,‘Cux y HfrmCux, la misma ‘estructura atoémica’
Yy, obviamente, la misma variacién con x de la densidad de estados
Nd(Er)' los diferentes comportamientos de eqtotal con x estarfian
dominados por la oposicidén entre los dos términos eq1 y eqz, es
decir por los parametros k1 Yy kz. La variacién de éstos al pasar
de un sistema al otro proviene de los valores de <rz>, < y

|ddo| (Piecuch y Janot, 1977), correspondientes a las dos sondas

diferentes (Zr y Ta). Con estas consideracioneas se obtiene:

kl(Zr) k‘(Ta) 2> 0.45 k‘(Ta) ’

(8.1.15)

-

<r™®>_ |ddo|
zZr Zr

kz(Zr) = kz(Ta) >~ 0.27 kz(Ta) .

-8
<r >To|ddalﬂf

En la evaluacién de kz en la segunda de las ecuaciones
(8.1.15), se han considerado para las integrales de transferencia
los valores dados por Piecuch y Janot para metales puros. En
primera aproximacién éstas pueden suponerse proporcionales a los
respectivos anchos de banda d vy &ada su paréicular estructura de
dos picos ya mencionada el efecto estari dominado por la sub-banda

atribuible a los orbitales d del Zr (Hf). En los cAlculos citados

138



(Nguyen y colaboradores, 1986) se observa una reduccién del mismo
orden de magnitud que para los metales puros. De todas maneras es

la relacion entre los términos <r > la que produce el cambio

mayor. Resulta entonces:

ki(Zr)b= 75 Y kz(Zr) = 98 . (8.1.16)

Evidentemente, en el caso del Zr existe una gran
cancelacidn entre ambos términos a diferencia de lo que ocurre en
Hf Cu (ecuacidn 8.1.14)).

1-x  x
Teniendo en cuenta, ademas, el factor de Sternheimer para

el ZIr (l—rco = 29), resulta la siguiente expresién para eqt°l°l en

eq't°'?! - 2.64 (1-0.37 x) . (8.1.17)

!

Esta prediccién, obtenida a partir de los resultados en
Hf1__xCux permite entender el pequefio valor del GCE observado por
Eifert y colaboradores (1982) y asimismo la muy poca variaciédn con
%, en un sistema que en principio no difiere sustancialmente del
estudiado aqui{. En particular, puede explicarse la diferencia
observada entre las aleaciones amorfas Zr Cu__y Zr_Cu medidas
72 ze® 70 30
con ambas sondas (apartado 8.1.1).
En la Figura B8.1.9 se muestran las dependencias de
total
eq con x para los dos sistemas, Zr Cu y Hf Cu, junto
1-x . X 1-x x

con los valores experimentales obtenidos por Eifert Y

colaboradores (1982).
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Esto permite confiar en esta interpretacién, pese a las

simplificaciones introducidas, y destaca una vez maAs el rol de los

electrones d en la determinaciédn del ethtQt Yy en su variacién con

la composicién.

total
eq_ 12

o Q2 a4 e y T
Qo  oa X
: . total ,
Figura 8. 1.9~ Representacion de eq para los sistemas Zr xCUx
y Hf Cu . Los puntos corresponden a los valores

1-%
oxporimonfalos de Eifert y colaboradores (1982).

B8.1.5- Funcidén de distribucién

Se ha utilizado para simular los espectros obtenidos para
las aleaciones amorfas, la funcidén de distribucioén P(Vzin) cuya
expresion estA dada por la ecuacién (4.3.4). Esta funcidn es una
aproximacidn (ver Apéndice ) a la proppesta por Czjzek (1981),
basada en un modelo de DRP de iones. La expresién que se ha
utilizado en este trabajo representa una distribucién gaussiana en
V__ ¥y una funcién lineal en n. Como se ha visto en los puntos

zZz

anteriores la funcién propuesta reproduce muy bien los resultados
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experimentales.

Para obtener mayor informacién sobre la distribucidn del
GCE en estas aleaciones se ha seguido un procedimiento sugerido
por Maurer y colaboradores (1983) para analizar 1la distribucisn
marginal de n. Para ello se simularon los datos experimentales con
cuatro interacciones con distribuciones gaussianas de frecuencias
(ecuacidn 6.2.5). Para cada una de ellas se propuso un valor fijo
de n correspondiente al punto medio de cada uno de cuatro
intervalos en el rango de variacién de n (0 a 1 ). De este modo,
los valores de las fracciones resultantes del ajuste representan
la distribucidn de probabilidad para n. En 1la Figura 8.1.10 se
muestran los resultados de estos histogramas para cada
composicidn, junto con la distribucién marginal R(7) propuesta por
Czjzek. En todos los casos, se tiene una probabilidad de 2/3 para
valores de n mayores a 0.5 y consecuentemente 1/3 para n < 0.5, en
concordancia con lo predicho por Czjzek y colaboradores (1981).
Los histogramas para x = 0.33, 0.44 y 0.5 son muy similares entre
si, sobrevaluando, respecto de R(p), los valores de 7n comprendidos
entre 0.5 y 0.75. En el caso de Hf“Cusp el histograma asigna un
peso muy grande a los n mayores a 0.75 , obteniéndose una gran
depresién para 0.5 £ p < 0.75 , apartandose, entonces de la
funcién R(n). Esto serfa indicativo de una variacién en 1los
entornos atdmicos locales en esta composicion.

Cabe destacar, sin embargo, qu en todos los casos los
valores para n 2 0.5 resultan los mas probables, descartando 1la
posibilidad de entornos simétricos, es decir, con n bajos. Esto
concuerda con las consideraciones de Czjzek para una descripcién

basada en un modelo de DRP de iones en aleaciones amorfas
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(Capftulo 4 ).

El mismo anAlisis se realizé en las aleaciones amorfas
relajadas. En este caso, los resultados no son tan claros como los
anteriores. El histograma que mi&s se aproxima a una distribucidn
como la de Czjzek, es el correspondiente a x = 0.44 . En todos los
casos se sobrestima a los valores de n comprendidos en el
intervalo ( 0.5 , 0.75 ). En particular, para x = 0.50 bhay una
mayor probabilidad para 0.25 £ 5 <€ 0,50 que para 0.75 < n=<1.0 .

De todos modos, en todos los casos 1la probabilidad de
obtener n 2 0.50 es mayor que para n bajos ( 0.55 < p < 0.85, para
n 2 0.50), lo cual no coincide con las predicciones de Czjzek (p =
2/3 ) pero indica que los entornos simétricos no son esperables en
este tipo de aleaciones amorfas.

Puede concluirse, de todas maneras, que, dentro de los
errores experimentales, en estas aleaciones, el orden local parece

responder a un modelo de DRP de iones.
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8.2- Aleaciones cristalinas

Se han medido por TDPAC 1las aleaciones cristalinas de

partida Hf Cu (c—-Hf Cu_) Yy Hf Cu (c-Hf Cu_ ) cuyas
o7 83 o7 33 41 5o 41 3o

composiciones corresponden a la de los compuestos Hszu Yy Hf7Culo,

respectivamente. Debido al método de preparacién, la estructura de

estas aleaciones presenta ciertas imperfecciones respecto de la

estructura conocida de los compuestos. Estos defectos pueden ser

corregidos a través de tratamientos térmicos prolongados a altas

temperaturas.

B8.2.1- Aleacidn cristalina Hf Cu
S7—338

Los espectros obtenidos a temperatura ambiente para 1la
aleacion C—ch}hBa se muestran en la Figura 8.2.1. Todos ellos
fueron ajustados por el método de cuadrados minimos a funciones
tedricas de la forma (6.2.5) y con una distribucién lorentziana de
frecuencias. Los resultados de dichos ajustes ée muestran en la
Tabla B8.2.1. El1 compuesto Hszu tiene un Gnico sitio para el Hf,
por lo que en una medida de correlaciones angulares deberia
obtenerse una Unica interaccién cuadrupolar. Sin embargo, la
aleacién c—Hfthﬁm medida sin tratamiento térmico (Figura 8.2.1a)
presenta mas de una interaccién (Tabla B8.2.1). Esta aleacidn fue
sometida, entonces, a sucesivos tratamientos térmicos para
determinar el origen de las interacciones observadas.

De acuerdo a datos disponibles sobre 1la estructura del
compuesto Hszu (Nevitt y Downey, 1962), es necesario un
tratamiento térmico de homogenizacién durante 72 hs. a una

temperatura de 900°C para eliminar los defectos introducidos en la
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preparacidén. En el presente trabajo se ha observado que luego de
un tratamiento a 600°C la estructura de la aleacidn parece haberse
definido, ya que el espectro toma la forma caracteristica de una
muy baja frecuencia (Figura 8.2.1f). Como resultado de un ajuste
por cuadrados minimos, se obtiene una frecuencia cuadrupolar w > S
Mrad/s vy n >~ O. En consecuencia, se han asignado estos parametros
al compuesto intermetAlico Hszu, los cuales resultan consistentes
con la estructura tetragonal compacta del mismo.

Por otra parte, los tratamientos a 200°C, 300°C, 400°C Yy
500°C van conformando la estructura del compuesto, lo que se
evidencia por 1la desaparicién gradual de las interacciones
denominadas (a) y (b) en favor de (c) en la Tabla 8.2.1.

Un analisis riguroso (no especulativo) sobre el origen de
estas interacciones requiere un estudio detallado de su evolucién
térmica. Por el momento puede considerarse que ambas dan cuenta de
la estructura defectuosa que resulta de la preparacién, la cual
puede ser corregida mediante trétamientos térmicos.

La determinacidén precisa de los par&metros cuadrupolares
que caracterizan al compuesto Hszu es dificultosa. Debido al
alcance de la técnica (capitulo 6 ) para una frecuencia tan baja
(c) s6lo es posible observar un tercio de su periodo. Existe por
lo tanto, un compromisoventre los valores de wa y 6. Como pugde
verse en el grafico de la Figura 8.2.2, el valor de & se evidencia
por la amortiguacidn producida en el segundo maximo de la funcién
Gzz(t). De modo que, estando & practicamente indeterminada, la
frecuencia cuadrupolar es dificil de establecer con precisién. Por
lo tanto 1los parametros cuadrupolares que caracterizan al

compuesto Hszu ser&n tomados como valores aproximados.
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Figura 8. 2.

2.1- Espectiros TDPAC oblenidos a temperatura ambiente

pora C-Hf°7CU,’: o) sin tratamiento térmico, b) 2hs.

o o o
a 200 C, c) 2hs. a 300 C, d) 2hes. a 400 C, e) 2hs.

o ] L ]
a 300 C, ) 2hs. a 000 C, g? 2hs. o 900 C.

146



(6.2.2), util

valor Q =

izando

IV I = 0.57_ x 10
zz ]

para

componente principal del GCE,

el

1?

v
zZz k¢
momento

2.5115b (Vianden, 1983):
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V/cmz

partir de

cuadrupolar

Tabla B8.2.1- Parametros cuadrupolares correspondientes a la
aleacidon c-Hf Cu .
o7 38
Tratamiento ) f N n &
(a2 31 &8.4 0.60 0.09
10 1.9 S 4
e (by 27 46.5 0.46 0.24
14 . 11. 4 s 18
tc) 42 6.0 0.02 0.42
2 1. oo 88
(> 36 ?7.0 0.42 0.19%
o L] S. S 4
2hsx200 C (by 16 46 .6 0.43 0.11
2.8 ° 7
(c) 48 5.0 0.19 0.59
1.9 20 41
(ay 28 102.2 0.06 0.11
) s s.0 z3 .
2hsx300 C tby 11 55.2 0.06 0.06
< 1. B¢ s
(cy 62 5.4 0.01 0.61
8 ° a4 22
o (@ 28‘ 111.2’ s 0.00s 0.08‘
2hsx400 C (er 72 5.4 0.01 0.73
3 1. [ fe] 27
. (ay 146 61'812 0.05dz 0.4129
2hsx500 C (o> 86 5.4 0.02 0.31
2z 4 ao )
2hsx600°C te» 100 S.1 0.0 0.29
o 2 o 3
2hsx900°C ey 95 5.4 0.02 0.80
S 4 40 20
Considerando el valor de la interaccién (c) que resulta

para la aleacién tratada a 900°C, se ha calculado el valor de
relacidén

nuclear

n = 0.02__




Este resultado concuerda con 1los de Sakurai y colaboradores
(1986), quienes para el compuesto Hszu (medido también por TDPAC)
obtuvieron un sz pequefio. Asimismo, el valor de sz observado es

mismo orden de magnitud que el que predice el cAlculo tedrico

realizado por Levy-Yeyati y colaboradores (1988) para c—ZrzCu

(apartado 8.1.1).

1.0 N
08~ 7N
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[\ [=5/2
o6 77\
i \
04+
9:.(‘) F . Sanbbl S \} 5
02 ) N 25%
Pid R/
</ \ 10
o} i >, = s ;4
b ox
-0.2}-
>
A 1 1 1 IS NN 1 al
0.5 1.0 1.5 20 25 30

Figura 8. 2. 2- Factor de perturbacidon para distintos valores de &,

B8.2.2- Aleacidn cristalina Hf Cu
41—
1- Medidas

1o

Se analizé también por TDPAC la aleacién c-Hf“Cusp para
su caracterizacién. En la Figura 8.2.3a se muestra el espectro
obtenido a temperatura ambiente junto con la curva resultante de
un ajuste por cuadrados minimos a una funcién tedrica de la forma
(6.2.5) con wuna distribucién lorentziana de frecuencias. Del

ajuste resultan dos interacciones cuadrupolares (Tabla 8.2.2): una
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alta frecuencia, wQ ~ 10 Mrad/s. Se realizd posteriormente un
tratamiento de homogenizacién a 750°C (Bsenko, 1973) durante dos
horas (Figura B8.2.3b) para eliminar los posibles defectos debidos
a la preparacién. El mejor ajuste se logra con cuatro frecuencias
cuadrupolares poco distribuidas (Tabla 8.2.2). La presencia de
cuatro interacciones no es sorprendente dada la compleja
estructura del compuesto (capftulo 3) que presenta cinco sitios
diferentes en la celda wunidad para el Atomo de Hf. Dada 1la
similitud de la baja frecuencia con la caracteristica del Hszu Yy
para corroborar el resultado anterior, se realizé un posterior
tratamiento a mayor temperatura (30 min. a 900°C). Como resultado
del mismo (Figura 8.2.3) se obtienen las mismas cuatro
interacciones cuadrupolares pero en distintas proporciones (Tabla
8.2.2). Luego de este altimo tratamiento, la aleacidén fue medida
en funcidn de la temperatura a 44K, 177K y 300K (temperatura
ambiente). Estos espectros se muestran en la Figura 8.2.4 y los
valores obtenidos de ajustes por cuadrados minimos en la Tabla
8.2.2. Todos ellos presentan cuatro interacciones cuadrupolares,
poco distribuidas y sus poblaciones son préximas, dentro del
error, a las resultantes luego del tratamiento a 750°C.

Cabe mencionar que no se realizaron ajustes con cinco
interacciones cuadrupolares ya que supera los alcances
computacionales disponibles. Por otra parte, adn con cuatro
interacciones los parametros involucrados son excesivos lo que

hace diffcil decidir sobre el mejor ajuste para una tnica medida.
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Figura 8. 2. 3- Espectros TDPAC obitenidos a temperatura ambiente

para C-Hfl.:cuso' a) sin tratamiento térmico, b) Zhs.

(-] -]
a 730 C, ¢) 30 min a 900 C.

Asimismo, las poblaciones relativas estAn afectadas de cierta
indeterminacién debido a las diferentes geometrias de cada
experimento y a la normalizacién realizada en cada caso.

Para la asignacién de cada uﬁa de estas interacciones
puede analizarse la estructura del compuesto. Se ha mencionado que
la misma presenta cinco sitios diferentes para los Atomos de Hf en
proporcioness 1/7, /7, \/7, 2/7 vy 2/? denominados (Capitulo 3)

Hfo, Hf‘q, Hfgb, Hfz, Yy Hfa’ respectivamente.
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Tabla 8. 2. 2- Parametros cuadrupolares para c-Hf7cu1°

Tratamiento f W n 1)
4 10.3 0.26 0.00
—_— 2 8 38 10
Q1 105.4 0.45 0.15
2 1.7 2 1
28 10.2 0.30 0.06
1 2 e Py
2hs. x 750°C 30‘ 107.3° 0.26z 0.011
14 111.4 0.48 0.00
a 1. 2 1
28 123.8 0.22 0.00
3 4 1 1
28 10.2 0.28 0.10
2 s 12 ]
30min.x 900°C 355 106.96 0'261 0'011
9 112.5 0.40 0.01
8 2.0 12 <
21 123 0.26 0.00
o 1 ] 1
24 11.1 0.18 0.00
1 8 10 o
443 K 21‘ 111.3' 0.28z 0.00‘
24 118.2 0.40 0.00
? ? 2 1
31 133.6 0.25 0.00
1 ] 2 1
26 ?.9 0.18 0.00
2 s o 1
177 K 21‘ 110.6e 0.280 O.OO1
22 118.3 0.40 0.00
) ° o 1
31 130.7 0.25 0.00
1 o ) 1
25 10.6 0.48 0.10
2 ? 19 14
300 K 3018 104.81. 0.29’ 0.01z
19 110.6 0.39 0.00
18 1. 4 2
26 124.7 0.24 0.00
2 ° s 1

2/7, 2/7,

Los sitios Hf y Hf
iao 1

el mismo GCE. Entonces, en un

analisis

observar cuatro frecuencias cuadrupolares con

que resultan para la muestra tratada a
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presentan entornos
modo que podria pensarse que ambos experimentan,

TDPAC

aproximadamente,

2/7. Estos valores son consistentes con las

750°C y dentro

esperaria

fracciones

semejantes,

poblaciones

de




errores experimentales con el resto de las medidas.

A2G2(t)—

-0, 207

Figura 8. 2. 4- Espectros TDPAC correspondientes a c—llfﬂFu medidos
a! a) 44K, b) 177K, c) BOOK.

2- Gradiente de campo eléctrico

Utilizando los paraAmetros ajustados luego del tratamiento

a 750°C y tomando el valor tabulado del momento cuadrupolar

152



nuclear del nivel intermedio 5/2° del *®'7a, g = 2.51 b (Vianden,

1983) se han determinado las componentes principales del GCE en
cada uno de los sitios (Tabla 8.2.3 ).

Tabla 8.2.3- Componentes principales del GCE en la oleacidn
cristalina Hf cCu
41 SO

Muestra sitio sz<1oi7vxcmz) n.
c-Hf Cu 1 1.1 0.30
41 3O 1 8
11 11.3 0.26
4 2
111 11.7 0.48
] 2
v 13.0 0.26
] S
Hf _Cu 1° 10 0.46
7 10
(Sakurat et.al) I1° 21 0.52
c-Hf"Cuo7 II1° 11 0.47
(Sakurai et.al) v =0, sz: 0

Sakurai y colaboradores (1983) han analizado por TDPAC el
compuesto cristalino Hf7Cu10 y la aleacién amorfa cristalizada (1h
a 600°C) de composicién Hf Cu préxima a Hf Cu_ . En la

43 37 41 SO
primera, a diferencia de los resultados de este trabajo, han

181

encontrado sélo dos sitios para el Hf, asignando el sitio I° a

aquellos con simetrfa 8(b) (Tabla 8.2.3). Los valores de sz
correspondientes al compuesto Hf7Culo pueden compararse
directamente con los aquif obtenidos para la misma composicién. EI
sitio I° de Sakurai representa un valor de - sz similar a los

sitios identificados como II, IIl1 y IV del presente trabajo, pero

el valor de n Gnicamente coincide con el correspondiente al sitio
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II1. La mayor diferencia entre ambos resultados radica en la
presencia de un sitio altamente asimétrico (sitio 11°)
caracterizado por valores de sz Y 7N grandes los que no se
corresponden con ninguno de los cuatro sitios observados en este
trabajo. Se ha observado, en cambio, un sitio con un GCE pequefo
(sitio I) de un orden de magnitud menor que los restantes, el cual
no ha sido reportado por Sakurai y colaboradores.

De acuerdo al diagrama de fases del sistema Hf-Cu es
esperable que la aleacidn amorfa Hf‘sCu:,7 cristalice en un 89% a
Hf_}Cuio y un 114 a Hszu. Para esta aleacién Sakurai Y
colaboradores han observado, en consecuencia, dos interacciones
cuadrupolares las cuales fueron asignadas a la presencia de los
compuestos Hf7Cu’° (sitio III1') y Hszu (sitio IV'). Este daltimo
sitio estd caracterizado por un GCE similar al sitio 1. Es por
tanto posible que el GCE IV’ surja de Atomos de Hf que se

encuentren en la fase Hszu Yy Hf7Cu1°, que al ser del mismo orden

de magnitud, Sakurai y colaboradores, no hayan podido distinguir.

3- Gradiente de campo eléctrico en funcién de la temperatura

Para 1la mayoria de los sistemas metAlicos se ha
encontrado (Vianden, 1983) que el GCE en el nacleo sonda varifa con

la temperatura segun:

eq = eq(T=0) (1-BT*?) , (8.2.1)

Yy en los casos analizados mediante la (8.2.1), B ha variado en el

rango de 1 x 10°°k™% a 7 x 107%¥2,
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Un estudio sistemAtico de 1la dependencia con la
temperatura del GCE en metales no cubicos (Verma y Rao, 1983), ha
mostrado que para metales de transicién la ecuacién (8.2.1) es
generalmente viAlida con algunas excepciones que parecen responder
a una dependencia lineal con T.

En consecuencia, los datos resultantes de las medidas a
44K, 177K y 300K para la aleacion c- Hf41Cu59 fueron ajustados por
cuadrados minimos a una relacién del tipo (8.2.1) y a una lineal
en T. Ambos resultados son buenos, siendo mejor el que da una ley

TS/Z. Como resultado de este Gltimo se han obtenido valores de B

3 -3

en el rango 1.3 x 10°k™?% a 1.5 x 10~

K372 que estan dentro del

intervalo de valores tipicos para metales. En la Figura 8.2.5 se
muestran estos resultados para los cuatro sitios del C—chzcusp'
En este anAilisis no se ha tenido en cuenta la baja frecuencia ya
que dada su magnitud y la del parametro B, 1la suave variacien
observada cae dentro de los errores.

Hasta ahora no hay explicacion teérica definitiva para
una relacién tan simple como la (8.2.1). Sin embarqo, es
generalizada la idea que las vibraciones térmicas de la red son
responsables de la disminucién del GCE con la temperatura
(Vianden, 1983). Dado que el cuadrado medio de las amplitudes de
vibracion de los atomos,v<uz>, es proporcional a 1/M92, siendo M

la masa de los Atomos de la red y 6 la temperatura de Debye, se

espera que el parametro B satisfaga la misma relacién.
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En la Figura B8.2.6 se muestra la correlacién entre MB vy

la temperatura de Debye para sistemas metAlicos ti{picos. Evaluando

M como:

M= (1-x)M + x M (8.2.2)
Hf Cu

resulta M -~ 1iiuma y del grafico 8.2.6 puede hacerse una
estimacion grosera del valor de OD para la aleacién c—Hf“Cusp,
resul tando 210 K £ 9; < 230 K. Este valor de BD es bajo comparado
con el que resultaria de una interpolacién a los compuestos
cristalinos del sistema Zr-Cu (Garoche y Bigot, 1983), los cuales'
varfan poco con la composicién y rondan los 300K. En el caso
particular del Zl"‘oCu"o estos autores han observado que la curva
de eD versus x muestra una singularidad ya que el compuesto
cristalino de esta composicidn presen;a un valor bajo (GD ~ 230K)
similar al del amorfo de igual composicién. Entonces el valor de
6D para C_Hf44cu59 serié correcto si se admite que este sistema
tiene el mismo comportamiento que Zr7Cu‘°.

Puede concluirse, por 1o tanto, que el GCE en el

compuesto intermetilico Hf7Cu10 responde a una ley T2 con una
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constante B razonable, admitiendo que este compuesto posee un

espectro vibracional de baja energfa (eD baja).
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8.3~ CRISTALIZACION DE LAS ALEACIONES AMORFAS

Se ha estudiado en forma detallada el proceso de
cristalizacién de las aleaciones amorfas del sistema Hf-Cu. En
general, la cristalizacién esta gobernada por procesos de
nucleacidn y crecimiento. Sin embargo, los amorfos metilicos
cristalizan por medio de diferentes reacciones las que dependen de
la concentracidon. Por lo tanto, se presentaran los resultados

obtenidos en cada una de las composiciones en forma separada.

8.3.1- Aleaciédn amorfa Hf Cu
67—3

La composicién de esta aleacion corresponde a la del
compuesto intermetAlico Hszu, por lo que se espera que el amor fo
cristalice mediante una reaccion polimérfica a este compuesto. En
la Figura 8.3.1 se muestran los espectros obtenidos a temperatura
ambiente, de la aleaci4n amorfa sometida a sucesivos tratamientos
a 390°C. Los mismos fueron simulados por funciones tedricas de 1la
forma (6.2.5), con una componente amorfa, es decir, suponiendo una
funcion de distribucion P(sz,n) Junto con wuna interaccién
cuadrupolar con una distribucisn lorentziana de frecuencias. Los
parametros cuadrupolares obtenidos de un ajuste por cuadrados
minimos se muestran en la Tabla 8.3.1.

Dado que en una reaccién polimérfica la matriz amorfa no
experimenta cambios en su composicién, se ha propuesto, en los
ajustes, una frecuencia cuadrupolar amorfa constante, fijada en el
valor correspondiente a la del amorfo relajado (Tabla B8.1.5).

La Figura 8.3.1 muestra la desaparicién gradual de la

-
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tfase amorfa en favor del compuesto Hszu, caracterizado por una
baja frecuencia y un 7n préximo a cero.

El tratamiento realizado a 390°C no logra transformar
totalmente al amorfo. Luego de 11.5 hs a esta.temperatura resta un
16 7 de material amorfo.

Se realizaron entonces, tratamientos a mayor temperatura
para cristalizar toda la muestra. En la Figura 8.3.2 se muestran
los espectros obtenidos a temperatura ambiente de la aleacién
tratada a esas temperaturas. Para los ajustes se utilizé el mismo
criterio anterior, proponiendo una fraccién amorfa de frecuencia
fijaj; los correspondientes valores de los parametros cuadrupolares
se muestran en la Tabla 8.3.2. AGn después de 4hs. a 480°C existe
un 4% de la muestra en estado amorfo. Luego de un tratamiento
prolongado de 700°C se produce la cristalizacién completa de 1la

aleacién.

Tabla 8. 3. 1~ Pcr&mztroe cuadrupolares paroa la aleacidn Hf Cuss
Tt=990 c. f‘:fraccién amorfa, fz:fracctén crietgzina.

Tratamiento f w n & f w n ]
1 Qi 1 1 2 Q2 2 2
1hx250°C 100 |87.6  12/3]0.35 |- - - -
1hx390°C 67 |87.0 2/3l0.46 |33 |9.0 0.00 0.50
3 11 [<4 1.0 1.1 20

2hsx390°C 32 |ez.0 2/3l0.34 |e8 |9.7 0.06 0.85
1 2 1.0 39 19

2.5hsx3%90°C | 27 |87.0 27310.34 |73 {9.3 0.05 1.00
° 1 Da— 4 1.9 70 32

3.5hsx390°C | 24 |87.0 2/310.33 |76 |9.9 0.06 0.81
o 2 12 S 1.0 8s 29
5.5hsx390aC 17_|ez.0 2/3}0.38__|83 (8.1 [0.00_ l1.17_
11.5hsx390°C | 16 |87.0 2/3(0.38 |84 _[9.9 _lo.00__ lo.78 _

El subrayado indica parametro fijo
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Figura 8.3.2- Especiros TDPAC para la aleacidn Hfd_?(:ua tratada a

- o
diferentes temperaturas: a)> 1tha 620 C, b) th a 4%0 C
-] ° (]
c) 2hs a 480 C, d) 4hs a 480 C, e) 1ohs a 700 C,

f)> 4hs a 915'«:.
La frecuencia cuadrupolar que caracteriza a la fraccién

cristalina de la muestra es algo mayor que la obtenida para

c-Hszu Yy presenta también una gran distribucién. Como ya se ha
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mencionado, una tan baja frecuencia y su distribucién son muy
dificiles de precisar univocamente. Sin embargo, el 7n obtenido

junto con W, permiten asignar esta interaccién a 1la fase

cristalina Hfzcu.

Tabla 8. 8.2~ Pardmetros cuadrupolares para la aleacidn Hf Cu a
diferentes temperaturas. f :fraccidn amorfa,
fz: fraccidn cristalina.

Tratamiento| f [A) n L) f w n ]
1 Q1 1 1 2 Q2 2 2
1hx420°c |10 | 87.0 |2/3] 0.3 | 90 | 6.7 0.04 1.38
o 1 3 1. 4 S? 390
1hx450°C {13 | 87.0 |2/3| 0.34 | 87 | 8.9 0.04 0.83
o 1 —_— 4 1.4 ©0 22
2hsx480°C | 9 | 87.0 |2/3] 0.34 | 91 | 6.4 0.00 1.03
1 = = 1 S 33 12
4hsx480°C | 4 | 87.0 |2/3] 0.38 | 96 | 5.7 0.00 1.19
° 1 —— 2 ? 42 20
16hsx700°C|- - - - l100 | 8.7 0.36 0.47
1 S 13 [
4hsx915°C |- - - - 99 | 8.5 0.55 0.54
(-] o 20 1141

El subrayado indica parémetro fi jo.

Dado que durante el tratamiento a 390°C se ha obtenido
una transformacidn progresiva de la fase cristalina, se ha
realizado un estudio de la cinética de cristalizacién. Para este
propésito se ha utilizado la expresién general de
Johnson-Mehl~Avrami, ecuacién (5.4.12), que relaciona la fracciosn
de materia transformada con el tiempo de tratamiento. En este
analisis se grafica In{ln(1/1-%)] en funcién de 1nt, resultando
rectas cuyas pendientes dan el llamado indice de Avrami n. En la
Figura B8.3.3 se muestran los resultados experimentales junto con
las rectag resultantes de un ajuste por cuadrados minimos, en el

cual puede observarse dos pendientes diferentes indicando un
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cambio en la morfologia de la fase que esti creciendo. Asi, para
el comienzo de la transformacién se obtiene un n = 0.939, que

posteriormente se reduce a n’' = 0.277.

1n(n(1/1-7))

-0.05

~-0.3%

g 1 /]
~91§3030 0.430 0.930 1.450 1.950 2.430

1 1

In t

Figura 8. 8. 3- Cinética de cristalizacidn de la aleacidn ’"acuss'

Los valores obtenidos para los findices de Avrami pueden
ser interpretados de la siguiente forma. Inicialmente 1los ndcleos
van creciendo en forma de placas obloides, indicando un
crecimiento en dos dimensiones. Cuando estas placas comienzan a
chocarse entre si, cesa el crecimiento bidimensional, iniciAndose
as{, el crecimiento en espesor de las placas, originando el cambio
observado en 1la pendiente. Este comportamiento es tipico de
particulas gque crecen en un medio sométido a tensiones. En el caso
particular de esta aleacién, las cintas amorfas fueron
encapsuladas en un tubo de pequeflas dimensiones de modo que las
tensiones a las que estaban sujetas podrian ser las responsables

del comportamiento observado.
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Un estudio similar sobre la cristalizacién de la aleacién
amorfa Hfo}lus fue realizado por Schulz (1986)7 En ese trabajo se
realizaron medidas de DSC para determinar la temperatura de
cristalizacidn de la aleacién y, de los picos exotérmicos estiman
la energia de activacidén del proceso y los indices de Avrami. EI1
valor que obtienen de este Ultimo, n=6.5, es extremadamente alto
para el proceso involucrado estando muy apartado de 1los valores
obtenidos en el presente trabajo Yy esperables para una

transformacidn polimérfica.

8.3.2- Aleacidn amorfa Hf_ Cu
S6—4¢

4

Esta aleacién tiene una composicidén intermedia entre las
correspondientes a ambos compuestos intermetAlicos. De acuerdo al
diagrama de fases se espera que, completada la cristalizacién, un
30% de la muestra cristalice a Hf_’Cu10 y un 707 a Hszu.

Se estudid la cristalizacidén progresivé de esta aleacién
a dos temperaturas, 430°C y 480°C.

En la Figura 8.3.4 se muestran 1los espectros TDPAC
obtenidos a temperatura ambiente para el tratamiento a 430°C Yy en
la Figura B8.3.5 los correspondientes al tratamiento a 480°C. En
las figuras, la curva representa el resultado de un ajuste por
cuadrados minimos a una funcidn teérica‘de la forma (6.2.3) que
representa una componente amorfa y una interaccién cuadrupolar con
una distribucién lorentziana de frecuencias. Los parametros
cuadrupolares resultantes de los ajustes se muestran en las Tablas

8.3.3 y 8.3.4 respectivamente.
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tns) 20 40 tins)

rigura 8.8. 4~ Especiros TDPAC para la aleacidn Hf- Cu tratada a
g% .o 4 . 36 44

430 C: a) amorfo relajado, b) zhs, c¢) 8hs, d) 4hs,

e) 4.3hs, ) 3.5hs, g) 6.5hs, h) 8.3hs, i) tihs,

j) 13hs,
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Como resultado del tratamiento a

430°C,

se

observa

cristalizacidn primaria de la fase Hszu, quedando aun después

15 hs de tratamiento a esa temperatura un 30 % de material amorfo.

El tratamiento a 480°C tambien produce

fase HfZCu, restando igualmente un

transformar.

frecuencia que podria evidenciar la presencia de Hf7Cu1°

relacionadas.

Tabla 8.8, 3-

Parametros
aleacion Hf

En ninguno de los

cuadrupolares

Cu

dos

30

la

%

casos

cristalizacién de

de

se

matriz

correspondientes
o

« tratada a 430 C.

fi:frocci.én umor?q, fzzfro.cci.én cristalina.

amorfa

observé

una

o fases

alta
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Tiempo ths) f1 @y n, 61 fz @z n, 62
o 100 _ |B1.8 2/3]0.30 - - -
z 1.0 2
2 95 _[84.7 2/73|0.39 ) 0.00 0.00
3 3.2 4 2 1.0 1. e 81
3 85 |85.3 2/310.30 15 |5. 0.03 0.32
. 1.1 4 1.8 79 40
4 75_180.2 2/7310.36 25 .1 0.00 0.26
F 5.0 3 4 ® 1.1 2
4.5 69 [82.4 2/3]10.34 31_15.6 0.01 0.23
o 1, e L ] o7 10
5.5 65 (86.1 2/310.36 35 .2 0.00 0.26
4 o. 9 ] 4 L] es 13
6.5 58_(84.8 2/3]0.37 42 .8 0.01 0.31
? 1.0 10 e < 54 11
8.5 44 185.0 2/310.36 56 .9 0.06 0.35
8 8.9 8 o 4 o4 11
11 34 |92.0 27310.28 66 ) 0.02 0.30
1 8.1 5 ] 8 63 ?
15 30 |84.2 2/3]0.35 70_16.1 0.01 0.29
o 7.0 (-] 2 1 41 B
En ambos casos la posterior cristalizacién de la fase
amorfa restante, se observa luego de un tratamiento a 550°C. Los
espectros TDPAC correspondientes se muestran en la Figura B8.3.6
junto con el obtenido para una muestra tratada directamente
550°C. Los datos experimentales fueron simulados por funciones




rigura 8. 3.3- Espectros TDPAC para la aleacidon Hf _ Cu tratada a
—————————————— ]

480 C: a) amorfo relajado, b) 10 min, ¢) 20 min,

d) 830 min, e) 40 min,

teéricas de la forma (6.2.5) con tres interacciones cuadrupolares
con distribuciones lorentzianas de frecuencias. Los parametros
cuadrupolares obtenidos se muestran en la Tabla 8.3.5. Como puede

verse, aparecen ahora evidencias de una nueva fase cristalina,
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probablemente HfTCu10 o fases relacionadas cuya identificacién no
es posible con los datos disponibles. La transformacidén a Hf7Cul°

no parece ser un proceso sencillo como se discutirid en el apartado

8.3.4.

Tabla 8. 8. 4-Pardmetros cuadrupolares correspondientes a la aleacidn

o
Hf Cu tratada a 480 c. f :fraccidn amorfa,
36 44 1

fz:frocctén cristalina.

Tiempo mir f1 @, n, 61 fz W s n, 62

0 100 |B81.8 2/310.30 - - - -

2 1.0 2
10 84 |83.9 2/310.34 16 6.3 0.02 0.13

o 1.0 ? ] o 78 10
20 41 [89.5 2/310.33 59 [5.6 0.02 0.38

2 10.1 o 8 s 71 12
30 33 186.0 2/73]0.48 67 5.3 0.01 0.57

a 16.7 13 ? ? 57 19
40 30 }79.4 2/7310.62 70 15.95 0.02 0.37

2 13. 8 |19 5 e l e 11

1

Durante los tratamientos de 430°C y 4BO°C, la aleacién
amorfa cristaliza mediante una reaccién primaria a Hszu. En este
proceso la matriz amorfa cambia su composicién, enriqueciéndose en
Cu hasta que la transformacién se detiene dado que se ha alcanzado
un equilibrio metaestable entre la nueva fase, HfZCu y el amorfo.
La posterior transformacién de la matriz amorfa se produce luego
de un tratamiento a mayor temperatura. La cristalizacién primaria
de la fase Hszu se ve favorecida debido a la estructura mucho mas
simple de su celda unidad frente al mayor tamafo y complejidad de
la correspondiente al compuesto Hf7Cu1°.

El comportamiento observado en esta aleacién es similar
al experimentado por aleaciones Zrl__xCux en este rango de

composiciones. Tal como se mencioné en el Capitulo 7 (apartado
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7.2.2) Altounian (1982) y Buschow (1981) han observado en erscu45
una transformacién en dos pasos e igualmente Kneller Y

colaboradores (1986) en er4Cu4o. Este hecho pone de manifiesto,

una vez mas, la similitud entre ambos sistemas.

Aécz(t) -

-0.20 4 A

(a)

0.00
t(ns)

-0.20 4

-0.10 -+

0.00

20 40 t(ns)

-0.20

-0.10

Il
i

*m

0.00 77 T ) T

t(ns)

rigura 8.8, 6- Espectros correspondientes a lao aleacion Hl’scCu“.
o -] o
a) 1th. a 330 ., b) 13 hs. a 430 C + 1h. a 53Cc C,

° -]
c) 40 min o 480 C + 1h. a 330 C.
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Tabla 8. 3. 3- Parametros cuadrupolgres para la aleacion amorfa
Hf Cu tratada a 33C C.
56 44
Muestra| f w n o] f w n )
1 Qi 1 1 2 Qz 2 2
a 70 3.8 0.01 0.34 17 15.6 0.38 0.05
12 s 41 18 10 7 10 k4
13 119.8 0.21 0.06
2 8,7 7 8
b 67 6.5 0.00 0.30 19 11 0.4 0.9
1 7 Lo 3 ] 13 29 14 ? ?
14 105 0.41 0.07
4 4 ? 4
c 70 5.7 0.03 0.34 24 11 0.33 0.16
- ] 2. (-1 435 47 4 s2 41
7 108 0.25 0.00
3 3 K4 3

La cinética de cristalizacién de la aleacidn HfSOCu‘

fue
4

debajo

analizada para dos temperaturas, 430°C y 480°C, ambas por

de la temperatura de cristalizacidén estimada en 517°C. En ambos

casos se ha observado que la cristalizacidén se efectda mediante

una reaccién primaria la cual involucra cambios en la composicidn

media de la fase amorfa. Por tanto, la transformacién esta

controlada por procesos de difusién de largo alcance, respondiendo

a una ley de crecimiento parabdlico.

En el anAlisis de la cinética de cristalizacién para una
reaccién primaria, la fraccién transformada §, como ya se ha
mencionado en el Capitulo 5, ha de corregirse por un factor que

tiene en cuenta las concentraciones de las fases intervinientes.

Habiendo redefinido la fraccién transformada, es vaAlido aplicar la

expresidon general de Johnson-Mehl-Avrami (ecuacidn 5.4.12) para el
estudio de la cinética.

Si se grafica la fraccién transformada £ en funcidn del

tiempo, se obtiene una curva sigmoidal caracteristica. En la

muestran los resultados obtenidos ambas

Fiqgura 8.3.7 se para
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cinéticas.

es una recta cuya pendiente da el valor del indice de Avrami n.

rigura 8. 8.7- Fraccidn transformada &

La representaciédn grafica de In[ln(1/1-&)1]

z 1.500 r . .
1.000} -4
/
/
9.500} * i
i/
)/
(a)
/}/
1
2-99%e0 4.000 T9.900 T 10.000
t (hs)
C 1.300 . T , "
t.000} }__/____}__—
t/
/
/
/
/
/
0.%00k - // .
4 b
1 1 L
9:09%, 10.00 20.00 30.00 40..00 %0.00
t(min)
)
versus (. o) cinetica

] (-]
430 C, b) cinética a 480 C.
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Se propusieron funciones lineales para simular 1los resultados
experimentales y mediante ajustes por cuadrados minimos lineal se
obtuvieron los indices de Avrami. ‘Estos valores, n=2.11 para
Tt=430°C y n=2.12 para Tt=480°C indican que ei proceso involucrado
esta controlado por difusidén. De las rectas ajustadas se obtiene
también la ordenada al origen C que est& relacionada con el tiempo

caracteristico r a través de:

Cc -n In T (8.3.1)
A partir de los valores resultantes del ajuste se han estimado los
correspondientes T para cada cinética, T430°C ~ 6.54hs. vy Tceo’c
~ 17 min.

Con estos valores de los tiempos caracteristicos T,y T,
para las temperaturas T1=430°C Yy T2=4BO°C puede estimarse
groseramente la energia de activacién para 1la cristalizacién.
Considerando una relacién tipo Arrhenius (Altounian Yy

colaboradores, 1981A) entre el tiempo caracteristico T vy 1la

energia de activacién Eas
T =71 exp (E /kT) (8.3.2)
o a

se obtiene Ea ~ 2.87 eV, un valor razonable (Tabla 8.3.6) de
energfa de activacién para este tipo de procesos. Schulz vy
colaboradores (1986) han determinado las energias de activacién

para las aleaciones Hf Cu_ _y Hf Cu cuyos valores se muestran
o7 83 50 %O

en la Tabla 8.3.6.
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Tabla ®. 3.6~ Energias de activacidn para Las aleaciones Hfl Cux.
#* segin Schulz y colaboradores (1986).

Aleacidn E (eV)
a

Hf Cu 3.12 »
6? 33

Hf Cu 2.87
50 44

Hf Cu IJ.71 =
50 SO

8.3.3- Aleaciodn amorfa Hf Cu
30 —30

Los espectros obtenidos a temperatura ambiente para los
diferentes tratamientos térmicos se muestran en la Figura 8.3.8.
La presencia de la fase amorfa fue comprobada al simular los
espectros por una funcidén de la forma (6.2.4) con una funcién de
distribucidén P(sz,n) mientras que en los otros casos se utilizoé
una funcidn del tipo de la ecuacién (6.2.5) con una distribucidén
lorentziana de frécuencias. Los paré&metros cuadrupolares ajustados
se muestran en la Tabla 8.3.7.

- Para investigar la temperatura de cristalizacién de esta
aleacion (Capftulo 7), se la fraccioné en dos partes. La primera
fraccién fue sometida a tratamientos sucesivos de diferentes
temperaturas (Figura 8.3.8). Se observa (Tabla 8.3.7) que los
tratamientos a 400°C y 450°C no alteran la matriz amor fa, al menos
hasta donde el alcance de la técnica lo permite establecer. Luego
de un tratamiento térmico a 500°C, el material se ha <cristalizado
completamente, observaAndose la cristalizacién simultinea de ambas

fases cristalinas. Este espectro puede ajustarse con tres
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interacciones cuadrupolares, una de ellas (wQ > 6Mrad/s) es la

correspondiente a Hszu cristalino (Tabla 8.2.1), mientras que las
otras dos se identifican con dos de las que han caracterizado al

compuesto Hf7Cu1° (Tabla 8.2.2).

Azcz(t)‘ AZGz(t) -

-0.20+ ~0.20 4

Figura 8.3.8- Especlros TDPAC para la aleacion amorfa Hl‘sot:u

so’
- -] -]
@) T =400 C, b) T =480 C, c T,=500 C,

° o °
d) 'I""=540 Cc, &) ‘l’t=680 c, D 'I".=7OO Cc.
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Tabla 8.3.7- Parametros cuadrupolares parao HfscCuso para
diferentes tratamientos termicos.
fi:fracctén amorfa, ft:fracctones cristalinas.
Tratamiento f1 S, n, 61 ft Yot n, 6.
2hsx400°C 99 | 74.7 2/3] 0.35_| - - -
S 1.9 2
1h.x450°C | 100 | 77.3 2/3] 0.35_| - - -
4 1.8 2
1h.x500°C - - - - 70 6.4 0.00 0.47
4 4 53 7
9 108.8 0.23 0.00
L] 1 ] 2
21 122.2 0.27 0.03
S 1 3 2
1h.x540°C - - - - 67 6.5 0.00 0.36
3 3 40 4
21 108.2 0.33 0.05
? 2 4 2
11 113.6 0.43 0.00
(] 1 b4 2
1h.x630°C - - - - 64 6.7 0.00 0.38
8 - ] 40 -]
25 108.0 0.30 0.03
7 1 2 2
11 123.7 0.26 0.00
3 1 2 1
3ominx700°C| - - - - 53 6.1 0.00 0.20
10 L k&:)
16 12.6 0.00 0.00
11 1.0 8cC 1
14 107.0 0.26 0.01
9 2
16 121.2 0.27 0.00
o4 2 1

Los espectros resultantes luego de 1los tratamientos a
540°C % 630°C también se ajustan con tres frecuencias pero con
algunas diferencias.

En la aleacién tratada a 540°C ~puede identificarse la
frecuencia wu = 6.53Mrad/5 caracteristica del compuesto Hszu Yy
dos de las correspondientes al compuesto Hf7Cu1°. Una de estas
Gl timas, Wy~ 108 Mrad/s, ya estaba presente a los 500°C, pero con

una fraccién menor; mientras que la tercer frecuencia, W, ™ 113.6
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Mrad/s, surge con este tratamiento y no aparece la wQ ~ 122 Mrad/s
presente anteriormente. Al cabo del tratamiento a 640°C se produce
alguna transformacidén ya que vuelve a identificarse la componente
Wy ™ 123.7 Mrad/s en lugar de 0o~ 113.6 Mrad/s, manteniéndose las
otras dos componentes y las proporciones relativas.

El posterior tratamiento a 700°C produce la aparicién de
una cuarta frecuencia, wQ= 12.6 Mrad/s, gque corresponde a uno de
los sitios del compuesto Hf7Cu10 y una redistribucién en las
poblaciones de cada sitio. Estas variaciones observadas en este
rango de temperaturas (500°C-700°C) son compatibles con los
resul tados de Schulz y colaboradores (1986) en la aleacién amorfa
HstCuso obtenidos por resistividad. Estos autores han encontrado
que la cristalizacidn de esta aleacidén ocurre en tres etapas, a
las temperaturas 561°C, 577°C Yy 592°C. Este hecho podria explicar
las variaciones observadas por TDPAC.

De lo expuesto resulta que no fue posible sequir la
cinética de transformacién de esta aleacién. La razén de este
comportamiento (transformacién abrupta 1luego de al menos 20
minutos sin cambios) permanece desconocida.

| Dado que los primeros cambios en la fase amorfa ocurren
entre 450°C Yy 500°C, la otra fraccién de la muestra fue tratada
isotérmicamente a wuna temperatura de 480°C para estudiar la
cristalizacidén en forma gradual (Figura 8.3.9).

Durante los primeros 20 minufos de tratamiento no se
producen cambios apreciables en la aleacidn amorfa (Tabla 8.3.8).
Luego de 40 minutos a la misma temperatura, 1la fase amorfa ha

desaparecido completamente, dando lugar a las mismas tres
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-0.20 4 (a)

Figura B.3.9- Especiros TDPAC para la aleacién amorfa Hf_ Cu
—————— e o
tratada a 480 C: a) 10min, b) 2C min, c) 4Omin,
d)> o0 min.

30
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Tabla 8. 3. 8- Parametiros cuadrupolares para la aleacién Hf cCu
——————— o

tratada a 480 C. f‘:fracctén amorf a, It:frocciones 50
cristalinas.
Tratamiento| f w n & f. W, n. s
1 Qi 1 1 i Qi i
1ominx480°C|100 |78.4 2/310.32 |- - - -
? 3. 1 3
20minx480°C|100 [78.2 2/7310.35 |- - - -
7 1.8 2
40minx480°C| - - - - 65 6.6 0.03 0.39
4 4 4 .}

26 121.8 0.28 0.04
7 2.3 3 2

&0minx480°C| - - - - 70 6.3 0.01 0.47
4 4 S8 ?

11 109.6 0.28 0.02

10 2.4 4 4

19 l122.5 0.28 0.03

10 2.0 3 2

componentes que estaban presentes en la muestra tratada a 500°C,
una de ellas w, 6 Mrad/s que identifica la fase cristalina Hszu
y las otras dos que corresponden a dos de los sitios en la
estructura del Hf7Cu1°. El posterior tratamiento de i1 hora a 480°C
no produce mayores cambios, solo una redistribucién en las
fracciones de cada componente siendo semejantes a los valores
obtenidos con el tratamiento de 500°C.

Debe notarse que ni en los estados intermedios ni final
de la cristalizacién se han observado otras interacciones que no
sean las correspondientes a las fases esperables del diagrama de
equilibrio del sistema Hf-Cu en este rango de composiciones. En
este sentido, los resultados obtenidos son consistentes con el
diagrama de fases y concuerdan con lo observado por Schulz vy
colaboradores (19846) para esta aleacioén. Sin embargo, si bien

puede identificarse 1la fase Hszu, es imposible hacer una
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asignacidén univoca de las interacciones restantes a Hf7Culo, no
pudiendo descartarse la formacidén de fases metaestables de la
misma composicidn o de composiciones préximas.

Como producto final de la cristalizacidén de la aleacidén
amorfa Hfsocuso se obtiene un 537 de Hszu. Este valor esta
ligeramente apartado del que deberfa esperarse de acuerdo al
diagrama de fases, 4467 de HfZCu. Los valores finales obtenidos
corresponderian a una aleacidn de composicién HfSZCU4B’ lo cual
indicarfa una segregacién de Cu.

En la Figura 8.3.10 se muestra un diagrama de fases para
el sistema Zr-Cu, obtenido mediante DTXD por Kneller \
colaboradores (1986). Para las aleaciones de composicién Zr'aolf.u:’o
Yy erzCu‘a, estos autores han observado que inicialmente se
produce la cristalizacién de 1la fase 1ZrCu (inestable a bajas
temperaturas) a una temperatura de 400°C, la cual inmediatamente
después se descompone en las fases estables a esa temperatura,
ZrzCu y Zr7Cu1°. Teniendo en cuenta que las temperaturas de
cristalizacion del sistema Hf-Cu son mayores (60°C-70°C
superiores), en torno de los 470°C se produciria la cristalizacién
de una fése inestable HfCu que se descompondria a Hszu Yy Hf7Cu1°.
Esta serfa la razén por la cual, como consecuencia de los

tratamientos térmicos efectuados, se observa 1la cristalizacién

simul tdnea de ambas fases cristalinas.
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Figura 8.3.10- Diagrama de fases del sistema Zr-Cu, obtenido por
Kneller y colaboradores (1980).

8.3.4~- Aleacidbdn amorfa Hf Cu
44—

©

La composicidn de esta aleacidén corresponde a la del

compuesto intermetilico Hf7Cu10, por lo que en un proceso de
cristalizacidén no se espera la separacién de fases, sino una
cristglizacién polimérfica. E1 estudio de la misma fue realizado a
una temperatura de tratamiento de 520°C (Txm 568°C). En la Figura
8.3.11 pueden verse los espectros TDPAC obtenidos a temperatura
ambiente, los respectivos parametros cuadrupolares resultantes de
ajustes por cuadrados minimos se muestran en la Tabla 8.3.10.
Durante los 10 primeros minutos de tratamiento a 520°C,
la fase amorfa no experimenta cambios apreciables. Los espectros

a) y b) de la Figura 8.3.11 fueron simulados por una funcién de

distribucidn P(sz,n) caracteristica de un amorfo.
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Al cabo de 20 minutos de tratamiento se obtiene un 607 de
fraccidn amorfa transformada (Figura 8.3.11c). Dado que la
cristalizacidn procede por una reaccidn polimérfica, el amorfo no
sufre cambios en su composicién, 1o que se evidencia por la
constancia en la frecuencia de interaccidn cuadrupolar Woet

Los posteriores tratamientos producen 1la cristalizacidn
completa de la aleacidén, resultando en el ajuste las cuatro
frecuencias caracteristicas del Hf7Cu1°.

Como resultado final del tratamiento a 520°C se obtienen
las frecuencias caracteristicas de la fase Hf7Cu1°, pero las
poblaciones relativas de ellas no son las mismas que las
correspondientes al c—Hf7Cuio.

Como se ha mencionado con anterioridad (paragrafo 8.2),
es necesario un tratamiento de homogenizacién. Por esta razén, la
aleacién fue tratada durante 30 minutos a 900°C (Figura B8.3.11f)
lograndose un mejor acuerdo con el compuesto cristalino (Tabla
8.2.2).

AUn teniendo en cuenta la dificultad ya mencionada en la
determinacién precisa de las poblaciones en casos como éste donde
varias interacciones estan presentes, las variaciones observadas
en las poblaciones podrian indicar un mecanismo de transformacioén
algo complejo con posibles fases intermedias. Al respecto, cabe
mencionar que en el sistema Zr‘1Cu59 se ha observado una
cristalizacidén a una fase de altas tehperaturas (metaestable) que
luego se transforma a la fase ortorrédmbica de equilibrio. E1

estudio detallado de estos procesos seri probablemente tema de

futuras investigaciones en nuestro laboratorio.
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Tabla ®. 8.10- Paramelros cuadrupolares para la aleacidn H!’41Cu59

Tratamiento| f w n & f . W, n. o)
b § Qi 1 1 1 Qi i
Sminx520°C|100 74.6 2/310.34_|- - - -
10minx520°C 100 75.4 2/3{0.32_ |- - - -
20minx520°C| 37 | 75.7 2/310.33 |14 8.4 0.86 0.00
2 4. S 4 1 1.2 293
20 |108.4 0.31 0.01
S 2 1
30 |122.8 0.31 0.01
11 2 1
3I0minx520°C| - - - - 19 10.0 0.72 0.06
2 1 3 71
18 |109.8 0.22 0.01
1 b § 3 2
7 111 0.44 0.00
[+ ] 3 7 3
56  |123.7 0.28 0.05
10 1 8 2
SOminx520°C| -~ - - - |21 10.2 0.41 0.00
1 3 | o4 (o]
17 108.3 0.26 0.00
1 1 4 2
6 |111.7 0.41 0.00
o 3 1 10
55 |124.4 0.25 0.04
? Y p: ] 1
3ominx900°C) - - - - |27 8.6 0.62 0.13
2 S 2 [ <]
19 |108.9 0.23 0.00
o ] ? 2 1
30 |115.7 0.42 0.05
11 F4 e 2
24 125.5 0.22 0.01
] ? 2 b 3
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9.~ CONCLUSIONES

La técnica de las correlaciones angulares perturbadas
diferenciales en tiempo (TDPAC) resulta particularmente adecuada
para estudiar el orden local en las aleaciones amorfas de sistemas
del tipo metal de transicidn-metal de transicién. Los resultados Yy
discusidn presentados en el capftulo anterior permiten extraer las

siguientes conclusiones.

?.1.- Aleaciones amorfas

i) Los GCE observados en a—2r7°Cu30 Yy a—Hfi__xCux muestran que el
arreglo atémico 1local en estas aleaciones responde a un
empaquetamiento al azar de iones (DRP).

ii) El efecto de 1la relajacién estructural en a-—Hf‘__xCux se
evidencia por una disminucién del 8% (en promedio) en el GCE.

iii) El GCE disminuye suavemente con el contenido de Cu, tanto en
las aleaciones amorfas sin tratamiento térmico como en las
relajadas. Este comportamiento puede explicarse, al menos
cualitati&amente, admitiendo que la contribucién electrénica al
GCE depende de la densidad de estados al nivel de Fermi. En este
aspecto, es necesario mayor desarrollo tedrico para comprender los
resultados experimentales obtenidos.

iv) La distribuci®dn del parametro de asimetria muestra que los
entornos altamente simétricos son poco probables Y en general,
concuerda con la distribucién marginal R(n) propuesta por Czjzek y
colaboradores (1981). En a-Hf‘JCusp y en la aleacién a—Hfsocuso

relajada se observan algunas desviaciones en los histogramas
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respecto de R(n).

v) La forma de 1la funcidén de distribucién P(sz,n) resulta
representativa del arreglo atémico local a pesar de existir una
importante contribucidén electrénica al GCE en estas aleaciones.

Por tanto, se descarta, en estas aleaciones, toda
similitud con los arreglos atémicos presentes en los compuestos
cristalinos propuesta por otros autores. Asimismo, este resultado
muestra la diferencia estructural de sistemas del tipo MT-MT con
aquellos constituidos por MT—-m para los cuales es generalizada 1la

existencia de orden de corto alcance.
9.2~ Aleaciones cristalinas

Se han caracterizado por TDPAC los compuestos cristalino®
HfZCu Yy Hf7Cu1°. En ambos casos son necesarios tratamientos de
homogenizacidén (2 hs. a 600°C vy 700°C, respectivamente) para
remover los defectos introducidos en la preparacién.

El HfZCu presenta un Unico sitio para el Hf caracterizado
por los parametros cuadrupolares wQ ~ 35 Mrad/s y n ~ Q.OO.

En el Hf7Cu1°-se han encontrado cuatro sitios para el Hf,

representados por: w = 10.2 Mrad/s, n = 0.30 5 w = 107.3 Mrad/s,
Qa1 2 1 8 Qz 8

n,= 0.262; ®Wos” 111.41.4Mrad/5, n,= 0.482; ®oe” 123.84Mrad/s,

n, = 0.221.

Estos resultados son consistentes con la estructura
conocida de los dos compuestos intermetalicos.

En Hf7Cu10 s ha encontrado que el GCE en cada uno de los
cuatro sitios sigue una ley T:“Vz con una constante B comprendida

entre 1.3~1.5 x 10 °k™%72,
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9.3~ Cristalizacidn de las aleaciones amorfas

La evolucisdn del orden local con tratamientos térmicos ha
sido analizada por TDPAC en las distintas aleaciones amorfas
Hf Cu .

1-x %X

En la aleacion Hfa}lka se ha observado una
transformacidén polimérfica al compuesto Hszu. Un analisis de la
cinética de cristalizacién a 390°C permitié obtener los indices de
Avrami, n = 0.939 y n'= 0.277, que indican un cambio en 1la forma
de las particulas que estan creciendo.

En la aleacidn Hf:wCu44 ha sido posible estudiar 1la
cinética de cristalizacién primaria de HfZCu a 430°C Yy 480°C en
equilibrio con una matriz amorfa. Los indices de Avrami obtenidos
fueron n = 2.11 y n = 2.12, respectivamente, los que dan cuenta de
una reaccién controlada por difusién. Con los datos obtenidos de
los tiempos caracteristicos T de cada una de estas cinéticas se ha
estimado la energia de activacién de este proceso, encontrandose
el valor”Eé ~ 2.87 eV. Se ha determinado, pues, que la
cristalizacién se produce en dos etapas bien definidas. La segunda

de ellas, la transformacién de la fase amorfa restante a Hf7Cu1 ’

o

no parece un proceso sencillo como se evidencia en el estudio de
la cristalizacidn de la aleaciédn Hf Cu_ .
41 39

La aleacidn HfsoCu50 muestra a S500°C 1la cristalizacién

simultanea de Hf Cu y HfCu . Entre s00°C y 700°C se han

observado algunos cambios en las poblaciones de cada uno de los

sitios que caracterizan a estos compuestos, que indican. que 1la

transformacién no procede en un Unico paso.

tas cinéticas observadas dan cuenta de que el proceso de
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cristalizacidén est4 gobernado por mecanismos de nucleacidén vy
crecimiento. La presencia de nucleacidn corrobora la estructura al
azar de iones de estas aleaciones vya que, una estructura

microcristalina no necesita formar ndcleos para cristalizar.
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APENDICE

Funcidn de distribucisén P(V_ . 7)
2Z
Se vié con anterioridad (Capfitulo 4) que Czjzek vy
colaboradores (1981) han propuesto una funcién de distribucidn
para describir el GCE en aleaciones amorfas suponiendo que el
arreglo estructural responde a un modelo de empaquetamiento al

azar de iones (DRP). La expresién analftica de esta funcidn es :

2 4 _ 2 2
n(1-n"/9) sz exp [ (1+7°/3) v ] x

P(Vz yn) =

= (21!)1/205 20°
3 z 3 (A.1)
+ -—
x [1 ﬁsz(l n)/o ] ’
donde o determina el valor medio de |V22| y el ancho de 1la

distribucidn de ]szl y 3 mide la asimetria de la distribucidn con
respecto al signo de sz.

En el caso particular de la técnica TDPAC, para obtener
el factor de perturbacién debe promediarse el factor Gzz’ que es
una funcién par de sz, sobre sz (entre ~oy ) v 1 (entre 0O vy
1), de modo que el término en V:z (impar en sz) se anula. Por lo
tanto, resulta evidente que las correlaciones angulares no pueden

extraer informacién sobre 3 ya que wu depende del mdédulo de sz,

|sz|. En consecuencia, la expresién (A.l) se reduce a:
2 4 2 2
- - + -
POV, m 2n(1 :;/:9; V> exp [ (1 nz/3) v, ] s, (A.2)
(2r) o 20

donde se ha introducido un factor 2 dado que se consideraria que O
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IA

A% < .
zZ

Las distribuciones marginales R(7%n) vy G(|szl) (Figura

A.1) se obtienen mediante :

© © In(1-n2/9)
R(p) = [Pv_,m dv_ = [PCV_[|,m av = 5 (A.3)
- o (1+1°/3)
Obviamente se cumple:
b S z_ 1 1
f R dn = L e =1 . (A.4)
o (1+9n"/3) o

La primitiva (A.4) puede utilizarse para calcular:

2 1 nz
P(n, Sn Smn) = T . (A.5)
(149%/3) n,
Por su parte Q(|V_|), resulta:
44
t 4e7% -z/3
aclv_| = i) POV lsm dn = —(—— [e (1-8/3z)-(1-3z) ],
o (2n) o
v (A.6)
con z = zz_ .
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)
i
Q(Vzz)

5 02 O4L 06 08 10 -024 -016 -008 O 008 016 024
m , VZZ' (2 r1)3 /q

Figuro A.1- Distribuciones marginales a» RGO, & Q(sz).

‘Heubes y colaboradores (1979) propusieron una
aproximacién de P(Ivzzl,n) (ecuacién A2) por una distribucidn

gaussiana en V y una funcidén lineal en nn. Para ver como es -
zZz

posible realizar esta aproximacidén es necesario previamente
analizar P(Isz],n). Esta funcidn presenta las siguientes
propiedades:

i) P(sz, n) » 0O a) cuando sz + 0 vy sz + o, ¥Vn

b) cuando n » 0 (n -+ 3), szz

ii) Para p # O tiene un maximo en:

Vo = 20 ) (A.7)

(1+nz/3)1/z

El valor de la funcién P en V:z, depende fuertemente de
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-2 2
P(m = PV g = 32 ° [ LA "2’9)2 ] ) (A.B)
(2m) o (1+77/3)
Resulta conveniente escribir 1la ecuacidn (R.2)
términos del maximo V:z, resul tando asi:
4 2
2 \% %
P(]szl,n) = 33/2 2L 772/9)2 :f exp| -2 :z
(2n) o (1L+0n"/3) Vv Vv
zZz z2Z
(A.9)

en

Para obtener el "ancho’ de esta distribucidn, se compara

con el de una gaussiana. En una gaussiana:

valga:

11/2 exp - z: y para Vz = *+ ¢ vale
(2r) %o 20 =
P
P(to) = 1 E—L/z = max .
1/2 1,2
(2n) o e

Luego, deben buscarse los valores de V para los
zZz

P(sz) = s O lo que es lo mismo:

/2

191

que



v v -8/2

zz exp | -2 Z’ = e . (A.10)
v° v

zZz zZ

Esta ecuacidn puede resolverse por un método iterativo

obtiéndose dos soluciones:

Vi = 0.6699 V°
zZ zZ
(A.11)
v = 1.3721 V°
zz zz
Con 1las (A.11) pueden definirse dos ‘semianchos’
(izquierdo y derecho) para la distribucidn:
o =v%- v!=0.3301 V% ~ 0.66 o (1+47%/3)7 2
1 zZ zZ zZ
(A.12)

o =Vvi-v®=0.3721 V=~ 0.74 o (1+3%/3)7V?
2 zZ zZ b4 4

Es decir, que la funcidén P(lvzzl,n) se parece a una
gaussiana ligeramente asimétrica.

Puede verse que si bien el valor central V:; y el ancho

01+ o, dependen de n a través del factor (1+nz/3)~”q, que varia

desde 1 (cuando 9n=0) bhasta 0.866 (cuando 7n=1), el semiancho
relativo & = al+ az/ZV:z >~ 0.35 es independiente de 7.
Lo que se intenta en este apéndice es aproximar la

ecuacidén (A.2) por una verdadera gaussiana (simétrica) centrada en

192



o .
A% y con un ancho o’'= (o;+aé)/2, O sea:
ZzZ

1/2

o ~ 0.7 o (1+77/3) Y% ~ 0.35 v':z (A.13)

Finalmente, se realiza una normalizacidn exigiendo que la
nueva funcién de distribucién conduzca a 1la misma distribucidn

marginal en 7n. Asi:

1 (sz v:z)z
P(V ,n) = R(n) ———————— exp - . (A.14)
zz’ (21’!‘)‘/20' 20’ 2
o bien:
o .2z
2 (V. =V ) -~
- 1
P(]sz|,n) = 377(1:.'7) /le 1,2 exp - = zzz ’
(1+07/3) (2n) o' 20’
(A.15)
donde
o _ 20 .o 0.7¢
Yoz ~ 4 o = 2 1z’
zz (1+nz/3)1/z (1+92/3)

En la Figura A.2 se muestra la funcién de distribucidn
propuesta por Czjzek y colaboradores (1981) (curva 1llena) vy 1la
aproximacidén dada por la ecuacidn (A.15) (curva punteada). Puede
observarse que el acuerdo es bastante bueno. Es evidente que 1la
nueva funcidn sobreestima la probabilidad de sz pequefios, pero de

todos modos el efecto no es muy importante.
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‘ P(VZZ)

0.100

0.080,

Figura A.2~ Funcidén de distribucidn P(V o' curva llena
propuesta por Cz jzek y colagorcdoros (1981),
punteada aproximacidn dada por la (A.13).

De acuerdo a lo desarrollado en el paragrafo anterior,
deberia proponerse un factor de perturbacidn correspondiente a una
funcidén gaussiana, promediando sobre n (de O a 1) con pesos
In(1-02/9) 7 (1+49%73)372,

\ Sin embargo, siguiendo a Heubes y colaboradores (1979) vy

para simplificar el c&lculo, se ha utilizado wuna aproximacién

lineal para R(pn):

R () 2n . (A.16)

Esta funcidn sobreestima 1los valores de 1n grandes,

comprendidos entre 0.75 y 1.00.
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