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o i
Introduccion

Un s6lido amorfo se define como una estructura carente de orden
de largo alcance u orden cristalino. Estos materiales son
metaestables, es decir su estructura corresponde a un arreglo
atémico que no es el de minima energia asociado a las estructuras
cristalinas. Tradicionalmente se obtienen usando técnicas no
convencionales de preparacidén como enfriamiento r&pido desde 1la
fase liquida (Melt-Spinning y Splat-Cooling) y por deposicidn
directa de 1la fase vapor en un sustrato relativamente frio
(Co-evaporacidén térmica y Sputtering). En los Gltimos afios otros
métodos de preparacién han sido exitosamente utilizados como
implantacién y bombardeo idénico, amorfizacién por reaccién en
fase sbdélida y métodos mecanicos como molienda de polvos o
laminacién de cintas metdlicas en contacto.

Existen diferentes tipos de amorfos, en este trabajo nos
referiremos solamente a 1los semiconductores y metdlicos. La
estructura de los semiconductores puede describirse, en general,
como aquella gque resultaria de 1la introduccién al azar de
pequefias distorsiones (y defectos) en los puntos de una red
cristalina, de manera que, en promedio, la estructura vy
coordinacién atdémicas son preservadas. Por ejemplo, para los
elementos del grupo IV puede ser representada por un arreglo al
azar de Aatomos tetraédricamente coordinados conocido como
o8 (CRN). Por otro lado, los

amorfos metdlicos solidifican en estructuras de apilamiento denso

"Continuous Random Network Model!

al azar conocido como "Dense Random Packing Model" (DRP)94.

Una vasta cantidad de informacidén experimental ha sido obtenida
en los ultimos afios sobre las propiedades fisicas de estos
materiales como densidad, magnetizacidén, propiedades eléasticas,
mecanicas, eléctricas, térmicas, etc., e informacién estructural
microscépica a partir de experimentos MOssbauer, de resonancia
nuclear magnética (RNM), Correlaciones angulares perturbadas y
técnicas de difracciédn como la conbinacidén de difraccidén de rayos
X y neutrones o la técnica EXAFS'™®,

Sin embargo 1la informacidn estructural obtenida en sistemas

amorfos es ambigua debido a la superposicidn casi continua de un



nimero muy grande de sefales provenientes de estructuras locales
de topologia y composicidn ligeramente diferentes.

En el intento de obtener informacién estructural sobre el amorfo
varias aproximaciones se han intentado, como la comparacién de
sus propiedades con las de sus contrapartes cristalinas de
composicidén similar (incluyendo las interacciones hiperfinas), el
estudio de los mecanismos y productos de cristalizacidén de
aleaciones y comparacién de la funciones de distribucién radial
obtenidas por experimentos de difraccidn con simulaciones
estadisticas.

Una nueva posibilidad, explorada en el presente trabajo, consiste
en estudiar aleaciones policristalinas obtenidas por las mismas
técnicas usadas para la produccidén de aleaciones amorfas en un
rango de composicidén contiqguo al de amorfizacibén. Esta idea se
basa en que al enfriar rapidamente desde el 1liquido con
composiciones diferentes a las amorfas se pueden obtener
estructuras cristalinas metaestables cuyos 6rdenes locales pueden
estar relacionados con los 6rdenes de corto alcance en el amorfo.
Para este estudio se eligi® el sistema Fe-B debido a que
pertenece a la clase de los que amorfizan facilmente, es decir es
uno de los sistemas clasicos y por lo tanto ha sido extensamente
estudiado en el estado amorfo como asi también su mecanismo de
cristalizacidén, lo cual permite comparar la nueva informacidén con
la abundante existente en la literatura. Esta nueva aproximacidén
ha permitido, al menos en este caso, obtener nuevas inferencias
respecto del orden de corto alcance (OCA) y evaluar los modelos
estructurales existentes favoreciendo aquellos que predicen una
naturaleza inhomogénea para el amorf036fm’79, como asi tambien
justificar desde el punto de vista energético la obtencidn por
Melt-Spinning de aleaciones amorfas cuando la composicidén de B
supera el 12 at. %.

Cabe mencionar que un mejor entendimiento del sistema Fe-B
prodria ser Gtil en el estudio de sistemas relacionados, debido
al rol que las interacciones Fe-B juegan en la determinacidén de
sus propiedades estructurales y magnéticas. Actualmente se
comienza a reconocer la importancia de ciertas estructuras

bisicas Fe-~B en nuevos materiales magnéticos. Recientemente se ha



descubierto que 1la aleacidn 1=‘e0_79B0'17Ndo_04 preparada en el
estado amorfo y posteriormente cristalizada transforma en un
ferromagneto super duro®. Los entornos del B en este material
manifiestan similaridades con 1los de 1la fase metaestable
tetragonal.t—Fe3B%.

Otro de los aspectos investigados en este trabajo es la habilidad
de la Espectroscopia Mdssbauer para este tipo de estudios. Como
se verd mas adelante esta técnica resultd esencial para 1la
observacién de nano-fases dispersas no dectables por otras
técnicas en el sistema Fe-B.

En este mismo sentido, se estudid el sistema amorfo Fexsil_x
preparado por implantacién de Fe en Si, en el cual fue posible
determinar la existencia de una transformacidén estructural CRN a
DRP para x=0.20, similar a 1la previamente observada®® en el
sistema preparado por co-evaporacidén de los elementos. Se analizd
también si los sistemas preparados por ambos métodos podrian
admitir una descripcidén comGn en todo el rango de composicién.
Finalmente, se analizd 1la informacién accesible, en forma
conjunta con 1los nuevos datos obtenidos para las muestras
implantadas, a partir del estudio de la evolucidén del corrimiento
isomérico en un amplio rango de composicidén. Este estudio se

realizé mediante la aplicacién del modelo de Van der Woude Yy

. 42,43 ‘2 . . .
Miedema para la evaluacidn del corrimiento isomérico.

Este trabajo se organizard de la siguiente forma: en el
capitulo 1 se revisara brevemente el conocimiento existente

sobre aleaciones metaestables (amorfas y ©policristalinas)
preparadas en diferentes rangos de composicién y por diferentes
métodos en sistemas metdlicos y semiconductores. En lo capitulo 2
se discutira&n brevemente las interacciones hiperfinas, el Efecto
M6ssbauer y las caracteristicas esenciales de esta técnica. Los
capitulos 3 y 4 estaran dedicados al sistema SibxFex y los
restantes al sistema Femex. Finalmente en el capitulo 9 se
resumirdn las conclusiones.

Estos resultados estdn parcialmente contenidos los siguientes

articulos:

-M86ssbauer study of the thermally induced transformation of the



Feong009 rapidly quenched crystalline alloy.
M.B.Fernandez van Raap y F.H.Sanchez.

J. Appl. Phys. 66 (2), (1989) 875

-Study of the FeoamBoaz metaestable alloy.

M.B.Fernandez van Raap y F.H.Sanchez.

Applications of the Mdssbauer Effect. Proccedings of the First
Latin American Conference. E.Baggio-Saitovich, E. Galvao da Silva
y H. R. Rechenberg eds. (World Scientific, Singapore,

1990)

-Structural composition dependence of amorphous silicon-iron
prepared by ion implantation and by coevaporation: A M&ssbauer
study.

F.H.Sanchez, M.B.Ferndndez van Raap y J.Desimoni

Phys. Rev B 44 (9), (1991) 4290

- A picture el the structural dependence upon composition of the
rapidly quenched Fe-B alloys.

F.H.Sanchez, M.B.Fernadndez van Raap y J.I.Budnick.

Enviado a Phys. Rev. Bl.

- An approach to the isomer shift in iron borides based on the
local structure of the Fe sites.

F.H.Sanchez y M.B.Fernadndez van Raap.

Enviado a Phys. Rev. B1l.

- On the structure and the thermal stability of rapidly quenched
Fe-B alloys in the intermediate composition range between the
crystalline and amorphous states.

M.B.Fernandez van Raap, F.H.Sanchez y Y.D.Zhang.

En redaccién.



1 Aleaciones Metaestables

1.1 Introduccidn

En el ano 1940 W.Buckel vy colaboradores’ realizaron, por
evaporacidén simultadnea de Sn con 10 % at. Cu sobre un sustrato a
4.2 K, el primer experimento exitoso en 1la obtencién de una
pelicula metalica amorfa, determinaron también que esta
estructura cristaliza a muy baja temperatura, 20 K, indicando que
es altamente inestable. Posteriormente en el afio 1959 P.Duwez y
colaboradores en un programa de investigacidén destinado a 1la
obtencién de soluciones sélidas binarias (Ver Ref.l1l pag. 19)
lograron accidentalmente (esparciendo gotas liquidas de 1la
aleacidén Au_?ssi25 sobre un sustrato frio) obtener el primer
vidrio metdlico, dando 1lugar a 1la técnica hoy conocida como
Splat-Cooling. Estos investigadores probaron que con este método
es posible aumentar la solubilidad de Ge en Ag de 9.6 a
13.5

enfriar la aleacidén con 23 % at. de Ge obtuvieron una estructura

oo

at. (sistema de diagrama de fases tipo eutéctico). Al

hcp no existente en el equilibrio, encontraron asi una fase
cristalina metaestable desconocida. Al tratar de reproducir este
resultado para el sistema Au-Si enfriaron ré&pidamente desde
1573 K a temperatura ambiente un sistema con la composicidn antes
mencionada y obtuvieron el primer vidrio metalico.

Por definicién un vidrio es un sélido que no cristaliza durante
el enfriamiento desde el estado 1liquido, por 1lo tanto este
término solo serd usado para hacer referencia a los amorfos
producidos por enfriamiento desde el liquido. A partir de estos
primeros experimentos, las técnicas no convencionales gque operan
fuera del equilibrio termodinamico, han sido extensamente
explotadas para la produccién de aleaciones metaestables que
presentan propiedades fisicas superiores a las de equilibrio. Es
posible eliminar la segregacidn, extender la solubilidad sélida
de un elemento en otro, aumentar la resistencia a la oxidacidén y
corrosién y formar nuevas fases cristalinas metaestables o
amorfas.

La microestructura obtenida depende en general de la técnica de

preparacidén, de las caracteristicas del diagrama de fases y de la



composicidén, como se resumird en el inciso siguiente.

1.2 Técnicas de enfriamiento ripido

La mayoria de los vidrios metalicos® se producen a velocidades de
enfriamiento mayores de 10° K/s. Estas velocidades de
enfriamiento se obtienen logrando un buen contacto entre una fina
capa de liquido y un sustrato frio de alta conductividad térmica,
por ejemplo un metal como Cu. Alternativamente 1los sélidos
amorfos pueden ser producidos sin pasar por el estado liquido, en
procesos de deposicidén atdémica que involucran el crecimiento
desde la fase vapor mediante evaporacidén térmica, sputtering, o
desconmposicidn de compuestos gaseosos por descargas de
radiofrecuencia. Mediante estas técnicas es posible obtener
velocidades de enfriamiento altas y sdlidos amorfos no obtenibles
desde el liquido como los semiconductores.

La implantacidén idénica tambien puede ser incluida dentro de estas
técnicas si la cascada térmica en el proceso de implantacidn es
representado por regiones localizadas de alta temperatura de red.
Este proceso poseeria la mas alta velocidad de infriamiento, del
orden 10“K/s.

1.2.1 Enfriamiento a partir del liquido.

El primer vidrio metdlico®’ fue obtenido por Splat-Cooling o
técnica de disparo esparciendo pequefias gotas de liquido en forma
violenta sobre un sustrato de Cu. Las muestras asi obtenidas
tienen formas y espesores irregulares. Posteriormente se disefid
la técnica en la forma que se usa en la actualidad que consiste
en prensar una gota liquida usando dos pistones mdéviles (o uno
movil y uno fijo), con lo cual se producen muestras de espesores
uniformes ~ 40um y de dié&metros entre 15-25mm. Mas adelante los
esfuerzos se concentraron en obtener muestras en forma continua,
lo cual dio lugar a la técnica conocida como Melt-Spinning en la
cual un chorro de liquido se deja caer sobre una rueda de cobre

que estd girando y se obtienen cintas metdlicas continuas de



espesores tipicos de 20 a 50 um. Velocidades de enfriamiento del
orden de 106K/s son obtenidas por estos métodos®.

En general las aleaciones binarias que forman vidrios pueden ser
divididas en tres categorias

- Metal de transicidén (o metal noble)-Semimetal (P,B,Si,C) que

presentan rangos de amorfizacidén estrechos en torno a un

eutéctico profundo, por ejemplo Ax =~ 5 % at. Pd-Si Yy
Ax = 10 % at.Fe-B,
- Metal de transicién (Hf,Zr,Nb,Ta,Ti) - Metal de transicién

(Fe,Co,Ni,Pd,Cu), por ejemplo Ax = 50 % at. Cu-Zr.

- Aleaciones que contienen elementos del grupo IIA (Mg,Ca,Be) del
tipo Metal Simple- Metal Simple como Ca-Mg con rangos de
amorfizacién variables o Metal de transicidén - Metal simple con
amplios rangos de amorfizacidén como por ejemplo Ax = 40 % at. en
Be-Ti o Be-Zr.

Los rangos de amorfizacidn estrechos estan generalmente asociados
con la presencia de un punto eutéctico profundo en el
correspondiente diagrama de equilibrio, mientras que amplios
rangos de amorfizacidén corresponden a sistemas para los cuales la
temperatura de solidificacién es baja relativa a la de 1los
elementos constitutivos en un amplio rango de composicién. Es
decir la habilidad para formar un vidrio estd asociada a bajas

¢ Ao 2 6
temperaturas de solidificacidn .

1.2.2 Condensacién atémica

Dado que el orden estructural en las peliculas obtenidas por
condensacidén atdémica estd determinado por 1la movilidad de los
dtomos en la superficie en que se depositan, se forman sélidos
amorfossi la movilidad es baja y los atomos condensan al llegar a
la superficie. En general se obtienen por evaporacidén térmica de
los elementos o por sputtering (obtencién de 1la fase vapor a
partir de la erosidén de una superficie con un haz de iones) y
condensacién sobre una superficie a bajas temperaturas, de modo
que la movilidad térmica disminuye rapidamente al disminuir 1la
temperatura por debajo del punto de fusién, inhibiendo 1los

movimientos de largo alcance que inducen la cristalizacidn.



Los criterios para la obtencidén de diferentes fases metaestables
por este método son diferentes de los establecidos para
aleaciones enfriadas desde el estado liquido. Por ejemplo, (ver
ref. 4 pag 859) es posible obtener por sputtering soluciones
sb6lidas metaestables condensando en forma conjunta elementos que
en el equilibrio dan lugar a la segregacidén de fases como Fe-Cu o
que son inmicibles alGn en el estado liquido como Fe-Ag, © en
sistemas solubles como Fe-Mn o Fe-Ni extender el rango de
solubilidad, o en sistemas insolubles pero que forman compuestos
intermetalicos de equilibrio (entalpia de mezcla negativa) como
Fe-~(Ti,Z2r,Hf,V,Mo) producir una fase amorfa.

En general con este metodo no existen tantas restricciones como
por Melt-Spinning siendo posible amorfizar sistemas que no 1lo
hacen por enfriamiento desde el 1liquido y obtener rangos de
amorfizacidén mas amplios.

También es posible obtener metales amorfos puros de la serie de
transicién Fe,Co,Ni,Cr,Mn o metales nobles amorfos puros como Ag,
Cu o Au pero el rango de estabilidad estd restringido a las

bajas temperaturas.

1.2.3 Implantacién idénica

Este método permite introducir una amplia variedad de especies
atémicas en un dado material modificando sus propiedades vy
obtener concentraciones de impurezas y distribuciones de interés
no obtenibles por otras técnicas. En general todos los sistemas
que amorfizan exhiben una limitada solubilidad sdélida de
equilibrio y existe una dosis minima o umbral de implantacién que

debe superarse para amorfizar.

1.3 Nuevas técnicas

Actualmente se centra gran esfuerzo en nuevas técnicas de
amorfizacién gque involucran la nucleacidén y crecimiento de 1la
fase amorfa, conocidas como amorfizacién por reaccidn en fase

PR = P 77 . . .
s6lida y por métodos mecédnicos que discutiremos brevemente aqui



por completitud.

La primera transformacién de amorfizacidén en fase s61ida®® fue
realizada con una multicapa de peliculas delgadas de Au-La. Este
proceso es posible en sistemas en los que uno de los elementos es
un difusor répido en el otro y el sistema presenta un calor de
mezcla grande y negativo, usualmente la reaccidén se provoca
mediante tratamientos térmicos a temperaturas bajas respecto de
la temperatura de cristalizacién del amorfo. Un ejemplo posible7
es el sitema Hf-Ni, siendo el Ni difusor anémalo en Hf y 1la
entalpia de mezcla -60 kcal/at.g. La principal diferencia entre
estos nuevos métodos y 1los tradicionales reside en que estos
operan dentro del equilibrio y es posible seqguir el crecimiento

de la fase amorfa.

1.4 Estructura de 1las aleaciones amorfas (Ordenes de corto

alcance)

El enfoque experimental mas adecuado para la determinacién de 1la
naturaleza estadistica de la distribucidn de los &atomos en las
estructuras desordenadas estd dado por las técnicas de
difraccidén, rayos x, neutrones, electrones o EXAFS. De la
transformada de Fourier de la funcidén de interferencia medida se
puede obtener la funcién de distribucidén radial (FDR) y de esta
Gltima el arreglo local de atomos, distancias a primeros vecinos
y nGmeros de coordinacién. Por otra parte, técnicas como RNM,
Espectroscopia Mossbauer y Correlaciones Angulares Perturbadas
son importantes para establecer la simetria del entorno alrededor
de un dado Aatomo.

Para que la FDR medida tenga sentido tiene que ser comparada con
una FDR computada en forma tedrica. Para esto, dos modelos
estadisticos basicos fueron incialmente propuestos: desorden
microcristalino (pequefios microcristales dispuestos al azar) y
desorden topoldgico. En lineas generales el primer modelo ha sido

descartado en favor de los modelos topolégicos.



1.4.1 Amorfos metalicos,

Como ya ha sido mencionado los vidrios metdlicos del tipo
Metal~Metaloide fueron los primeros en producirse. Una aleacidn
tipica es NLmPM. Para esta aleaciébn se construyo 1la FDR
tedrica® con el modelo DRP teniendo en cuenta solamente esferas
duras de un diametro correspondiente a los &tomos de Ni. La
fraccién de empaquetamiento (fraccién de volumen ocupado por las
esferas) fue un 10% menor que la obtenida de la medida de 1la
densidad. Esto dio lugar a que se propusiese94 ajustar
intersticialmente 1los &tomos de metaloide en 1los agujeros
poliédricos caracteristicos de 1la estructura DRP, tambien se
probdé que esta estructura podia acomodar del orden de 20% de
metaloide y que de esta forma se ajustaba bien la densidad
medida. A partir de este trabajo, se define el orden de corto
alcance para este tipo de amorfos por la no existencia de pares
metaloides primeros vecinos. En este orden 1local cada &tomo
metédlico tiene aproximadamente 12 primeros vecinos incluyendo del
orden de 3 metaloides y cada metaloide tiene entre 8 y 9 vecinos

todos metédlicos para la composicidén mencionada.

1.4.2 Amorfos semiconductores,

A diferencia de los amorfos metdlicos, los semiconductores pueden
ser obtenidos en forma pura atGn a temperatura ambiente, son de
interés debido a dque presentan propiedades electrdnicas tales
como efectos de memoria. Se encuentran a la derecha en la tabla
periédica, Si y Ge en la columna IVA, P y As en la VA y S, Se vy
Te en la VIA y estdn caracterizados por tener semillena la capa
externa de electrones con 1lo cual sus ligaduras pueden ser
facilmente descriptas por la regla 8-N, donde N es el nimero de
columna en la tabla periddica. El Si que tiene cuatro electrones
externos se 1liga con otros cuatro &tomos y da lugar a una
estructura tridimensional mientras que los que no pertenecen al
grupo IV forman capas bidimensionales, cadenas o anillos.

De la determinacidén de funciones de distribucién radial (técnicas

de difraccién) el modelo microcristalino ha sido descartado para

10



la descripcidén de la estructura de los amorfos semiconductores.
La funcién de distribucidén radial (FDR) para una pelicula de Ge

95
amorfa

muestra picos fuertemente correlacionados a 2.45 y 4 A
con coordinaciones 4 y 12 siendo estos valores préximos a los del
Ge cristalino, sin embargo este Gltimo muestra un tercer pico a
4.73 A con coordinacién 12 mientras que el tercer pico del Ge
amorfo estd localizado a 4.85 A& y corresponde a una coordinacién
7. Resultados similares son validos para el Si amorfo®®. Estas
medidas de la FDR permitieron descartar el modelo microcristalino
y fueron finalmente simuladas a partir del modelo CRN"’.

En este modelo se respeta la existencia de ligaduras covalentes
localizadas Sp, necesarias para mantener las caracteristicas
semiconductoras, para 1lo cual el OCA debe ser cibico tipo
diamante con 4 primeros vecinos y 12 segundos vecinos alrrededor
de un atomo a distancias similares a las correspondientes a las
estructuras cristalinas. El1 orden de largo alcance se rompe
permitiendo pequefias variaciones en los adngulos de las ligaduras
tetraédricas y rotaciones en torno a estas ligaduras e
introduciendo anillos de coordinacidén 5 y 7 para la tercera capa

de vecinos.
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2. Efecto Mossbauer e interacciones hiperfinas.

2.1 Introduccidn

El efecto Méssbauer’’ °°

descubierto por R.L.M&ssbauer en el afo
1958 se basa en la existencia de una probabilidad finita de
emisién y/o absorcidén nuclear resonante libre de retroceso de un
rayo 7.

En un experimento de emisidén y absorsibén resonante se tiene una
fuente radioactiva con dos niveles nucleares separados por una
energia E Yy un absorbente de las mismas caracteristicas
(fig.2.1.1). Cuando el foton ¥y es emitido o absorbido por un

dtomo libre una energia de retroceso

E = — ¢ (2.2.1)

es transferida al atomo libre de masa M. La energia E7= EO--ER es
menor que la energia E°+ER requerida para excitar el nucleo del
absorbente. Por 1lo tanto es imposible obtener un proceso
resonante en aAtomos libres siempre que E= Fn, siendo Fn el ancho
de linea natural que es una medida de la incerteza en la energia
de la transicidn, relacionada con la vida media T del estado
exitado via r}t = h. Los valores tipicos de las energias de las
transiciones nucleares y de los anchos de los niveles exitados
son tales que Fn« ER, por lo cual la absorcidn resonante nuclear
no puede ocurrir en sistemas gaseosos (atomos o moléculas
libres). La situacidn es completamente diferente para
transiciones atdémicas (electrdnicas) donde Fcl» E .

El razonamiento anterior es valido para atomos libres, es decir
en estado gaseoso. Cuando el proceso de retroceso se da en un
s6lido, si E es grande comparada con la energia de ligadura E
del atomo en la red este se desplazarda de su sitio de red y el
andlisis anterior sigue siendo correcto. En cambio si En< E el
dtomo quedar& en su posicidén y 1la energia de retroceso sera
disipada por la creacidén de fonones. Sin embargo es posible tener

procesos de cero fondén si el impulso hk del ¥ es menor que la
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incerteza del impulso del atomo AP en la direccién de propagacién
del 7.

Absorsion
Emlsion Reemision
resonante

Fig. 2.1.1 Representaclon esquematica de la absorsion nuclear
resonante (efecto Mossbauer)

En el inciso sigquiente se probara que la probabilidad de que la
red permanezca en el mismo estado vibracional (proceso de cero

fonon) despues de la emisidén o absorcidén de un y esta dada por
£(T) = exp (-2 W(T) ] = exp -k° < x° >_

donde 2 W(T) es el factor de Debye-Waller, k el nGmero de onda
del fotdén y <x2>T es el despazamiento cuadritico medio del &atomo
en la direccidn de propagacidén del 7.

En el proceso de cero fondén se puede pensar que la energia de
retroceso es repartida en todo el cristal, entonces en la férmula
2.1.1 se remplaza la masa M del atomo por la masa del cristal.
Para cristales suficientemente grandes E es despreciable. Por
cristal suficientemente grande se entiende que existe una
dimensién critica debajo de la cual no es posible obtener emisién
de ¥ con procesos de cero fondén, determinada por E;= Fn. Por
ejemplo para a-Fe(bcc) el radio critico es R;=105 A f£(1)
representa la fraccién de ¥y emitidos libres de retroceso y es
llamada fraccién libre de retroceso.

La amplitud de probabilidad de gque un nucleo en el estado
ecxitado IIe m, m,> pase al estado IIf me > sin cambiar el
estado de la red |C>, a través de la absorcién de un ¥ en el

estadolK £ >, siendo I el spin nuclear, m el nGmero cuantico
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magnético y n la paridad del estado, k y £ el vector de onda y la
polarizacidén del ¥y respectivamente, estad dado por
W(k,E,me,m n

f) =<I_  m, T ClH [R(l)]IIf me Mo c>_ (2.1.2)

donde < > representa el promedio térmico del valor esperado del
hamiltoniano de la interaccién entre el campo de radiacién y el

nGcleo en el l-ésimo sitio de red dado por
-1
H [R(1)]J=-c "L J (R) . A (R)

donde, J (Ri) es la densidad de corriente del i-ésimo nucledén en
la posicidn R y A ( Rx) el potencial vector del campo de

radiacién.

1/2

2 g 2 - (a(krg)e(k,ﬁ)exp[ik(R(1)+€ ))

AR ¢

y remplazando en 2.1.2.se obtiene

ik.u i K.R (1)

W(k,g,me,m = <I m T, IHIIf m_. m_ > <<Cle

f) e e f °f |C>>T €

(2.1.3)

siendo Ro(l) la posicidén de equilibrio del l-ésimo &tomo y u(l)
el apartamiento respecto de la posicidén de equilibrio. El primer
factor es el elemento de matriz de la transicién para un nicleo
libre, el segundo factor representa la amplitud de probabilidad
del proceso de absorcién libre de retroceso que estd relacionado
con la fraccidn libre de retroceso.

En un experimento M&ssbauer tipico se tiene una fuente radiactiva
(que emite el gama de energia E?) alineada con un absorbente;
para lograr el solapamiento en las energias emitidas y absorbidas
por efecto Doppler se mueve la fuente (o0 el absorbente) con una
aceleracidn constante y se registran los eventos resonantes entre
-V y V. El orden de magnitud de 1los <corrimientos y
desdoblamientos de los niveles nucleares debidos a 1las
interacciones cuadrupolares y magnética descriptas en el inciso

2.3 son a lo sumo de 10_6 eV para 57Fe, por 1lo tanto son

14


2.1.2.se

suficientes velocidades pequefias (usualmente no mayores de
10 mm/s) para realizar el experimento.

El experimento (Ver fig.2.1.1) puede realizarse en modo de
transmisién (midiendo 1la disminucidén de 1la intensidad de 1la
radiacién de energia E? debida al paso por el absorbente) o en
modo de retrodispersidén detectando los electrones que se emiten

en la desexcitacién de los nlcleos del absorbente.

2.2 Factor de Mossbauer-Lamb

La probabilidad de que una red permanezcagl en el mismo estado
cuando un fotdén es emitido o absorbido por el nucleo del 1l-é&simo

atomo esta dada por
f=l<<cle™ 1) jcs 42

donde u(l) representa el despazamiento del atomo respecto de su
posicién de equilibrio. El valor medio de un operador cualquiera
0 esta dado por <0>T=Tr(exp—BH 0) /Tr (exp—-BH), que se desarrolla

usando la formula del acumulante dada por

Si=

<e¥>= exp Znﬂ ; A

n

A= <y=,
_ - 2 = 2 _ 2

= <(y <y>r)3>r <y3>T <y>5 .
= <(y—<y>T) o= Ay >T—3 <y >, <y>+ 2 <y>_

a_ __ 4. _ 3 _ 2_2 2 2__. a
A= <(y <y>T) > =<y >, 4<y > <¥Y>. 3 <y >f+12 <Yy > <y>, 6 YR
siendo y=k.u. Para una red de Bravais <y%w= 0 si n impar. Luego,

_ ik.u(1) _ 1 2
In £f= 2 1n i<e >TL— 2 [5! <y, +

S
SwW

4 2.2
1 <Y >T = 1 <y >T ]
In £ = [-<(k.u)®>_ + 2 <(k.u)®> - % <(k.u??
: T 12 ) T 4 * T

Marandurin y Flinn probaron que la siguiente relacidén (en general

aproximada) es valida para una red fcc
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<(k.u)4>T =3 <(k.u)2>§

ln £ = - <(k.u)2>T

Yy se puede escribir el factor de Debye-Waller
f= exp [- k2<x2>T]

donde <x2>T es la desviacidén cuadratica media en la direccién de
emisién del y. Para un cristal cdbico <x%3 es isdtropa y f es
independiente de la direccién del vector de onda k del 7. En
cristales no cibicos la desviacidén cuadratica media en los varios
ejes cristalinos puede diferir apreciablemente y f variar con la
direccién de emisidén. En sbélidos policristalinos la dependencia
angular de f da 1lugar al efecto Goldanskii—Karyagiﬂn. La
espectroscopia Mossbauer provee una herramienta Gnica para la
medida de 1la amplitud cuadratica media de oscilacién de 1los
dtomos en los ejes cristalinos.

Usando el modelo de Debye para 1los modos vibracionales del
cristal se puede escribir f con una dependencia explicita con la

temperatura

E

2T2
- (3 52))
£(T)=e k @ 2 e’

donde ®D es la temperatura de Debye del cristal (®D==420 K para
o-Fe) y se puede concluir

i) La probabilidad de emissién y absorcién nuclear libre de
retroceso aumenta al disminuir la temperatura.

ii) Cuanto mas grande sea @D mas probable es el efecto M&ssbauer
iii) El1 método es aplicable sbdlo para energias 7y relativamente
pequefias.

En la fig.2.2.1 se muestra el calculo de la evolucidén de 1la
fraccidén libre de retroceso con la temperatura para diferentes

temperaturas de Debyem.
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.50

FRACCION LIBRE DE RETROCESO

0.00

100 150 200 250 300 350
Temperatura K

Fig. 2.2.1 Fraccion libre de retroceso para la transicidn de 14.4
57
keV en Fe para deferentes temperaturas de Debye,
correspondiendo la curva de arriba a ®D= 360 K \'4 las demas a
diferentes temperatura disminuyendo de a 20 K.
57
7/2‘__%___27od
ec
5/2~ 136-32 keV
372z 14-41
172Z 0
57Fe
Fig.2.2.2 Esquema de desintegracidn nucler del isdtopo Moessbauer
57
Fe
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En este trabajo se usd como isétopo M8ssbauer ° Fe que es el mas
comunmente utilizado (junto con el 119Sn). En la fig.2.2.2 se
muestra el esquema de desintegracidn nuclear y los parametros

relevantes se especifican en la tabla 2.2.1

EU(keV) Tllz(us) ' (mm/s) b&(mm/s)

minino o

14.4 0.098 0.194 ~0.22

Tabla 2.2.1 T es la vida media del nivel

excliltado de 14.4 keV, Fr= 2 T que cons tituye el
n

minimo tedrico para el ancho de lfnea Mossbauer.

2.3 Interacciones Hiperfinas
2.3.1 Interaccidn electrostatica

La energia total de 1la interaccién® electrostatica de 1la carga

nuclear Ze con las cargas gque la rodean estd dada por

E=J p(r)V(r)av (2.3.1)

donde p(r) y V(r) son la densidad de carga nuclear y el potencial
eléctrico en r, y se pone el origen de coordenadas en el centro
de simetria del nucleo. El desarollo en multipolos de V(r) esta

dado por

2
_ av] i{av]z
V(r)—V(0)+Z[ ax ot 3 X ax 2 ot
los ejes de coordenadas se eligen de modo que
2
av] _
E[ X 8dx Oxixj—o
i)

reemplazando en 2.3.1 se obtiene
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8%v

2V ] gy
8x12 0 1

E=ZeV(0)+J'p(r)z[ %]OxldV+Jp(r)-;—Z[
como lo que interesa son las diferencias en energia entre el
estado excitado y el fundamental el primer término se omite en el
andlisis dado que no cambia, el segundo término es cero debido a
que el niGcleo no tiene momento dipolar eléctrico y términos de
orden superior al tercero son nulos por consideraciones de
invariancia de 1las fuerzas nucleares frente a la inversidn
temporal y cambio en el signo de las coordenadas. Por lo tanto el

Gnico término que interesa es

o[22 ] Jocerdar

donde (&w76X30= V“(O) es la componente i del tensor gradiente
de campo eléctrico en el origen. Esta Gltima ecuacidén se puede

escribir de la siguiente forma

=3, (0) Jo(r) (- > rPyav+ oV, (0)[p(r)rfav  (2.3.2)

donde vale la ec. de Poison } V“(0)= 4 m o, siendo ¢ la densidad
de carga externa en r=0 que estd dada por 1la densidad de
probabilidad de la presencia de un electrén en el origen ||l/(0)|2

El segundo término describe 1la interaccidén Coulombiana de 1la
carga nuclear con la carga electrdénica y determina el corrimiento
isomérico de la energia de los niveles nucleares, El1 primero
describe la interaccién del momento cuadrupolar nuclear con el
gradiente de campo eléctrico en el origen, relacionado con el

desdoblamiento de los niveles nucleares en dos o mas subniveles.

2.3.2 Corrimiento Isomérico
De acuerdo con la ecuacidén 2.3.2 el desplazamiento de los niveles

nucleares debido a la interaccidén de los electrones con el nilcleo

de dimensién finita esta dado por
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E =-§-—ne|x/1(0)|2 Jp(r)erV

I
calculando la diferencia entre las energias del estado excitado y

el fundamental y definiendo <r2>=fp(r) r° av/Jp(r) dv se tiene

E°-E=E + 3 (2n2e”) |§(0) |*|<r®> -<r’> |

Los desplazamientos en energias descriptos ocurren tanto en el
absorbente como en la fuente, se pueden entonces escribir
expresiones andlogas para los corrimientos de 1los niveles
nucleares de esta Gltima. Restando a la expresidén anterior una
similar para el corrimiento isomérico de los niveles en la fuente
y multiplicando por c/E? se puede expresar el corrimiento
isomérico (Bm) en unidades de velocidad
8.~ (c/E) 2m 7 *(RZ-R®) [ 1y, (0)1%-1y,(0)1%]

donde Re y Rr son los radios nucleares en los estados excitado y
fundamental vy wa(O) y wf(O) representan la suma de las las
funciones de onda s en el absorbente y la fuente respectivamente.
Se ha supuesto también que la distribucién de carga en el nicleo
es constante <r’>= 3/5 R® .

Es usual escribir la expresidén anterior de la siguiente forma

8=- o Ap(0)

? El

valor de SH; estd relacionado con las densidades de carga de

. .3
donde o puede tomarse como una constante de calibracién

contacto, y por lo tanto da informacidn acerca de la estructura
electrdénica del atomo MOssbauer en el sdélido y, como se verad mas
adelante, su estudio en funcidén de la composicidédn en aleaciones
puede dar informacidn sobre el arreglo atomico local y reflejar
cambios estructurales.

Esta interaccién se manifiesta en las observaciones M8ssbauer por
el desplazamiento del espectro respecto del cero de velocidad

para una dada combinacidén fuente absorbente. En la fig. 2.3.1 se
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muestra un esquema de los desplazamientos de 1los niveles
fundamental y excitado debido a la interaccidén Coulombiana de los
electrones con el nGcleo, junto con el espectro Mdssbauer

resultante.

Fuente Absorbente

m
»
Transmision Relativa

e, <
- i
_/_ () . t+) vimms!
(a) (b)
Fig. 2.3.1 (a) Representaclion esquematica del desplazamiento de
los niveles nucleares debida a la interaccion Coulombliana de los
electrones atomicos con la carga nuclear. (b) Espectro Moessbauer

resultante. Fig. tomada de la Ref. B89.

Cuando se realizan medidas Mossbauer en temperatura es necesario
tener en cuenta que en el corrimiento medido 6m=6+850 hay una
contribucidén (8_) 4que representa el corrimiento Doppler de
segundo orden originado en el movimiento térmico de los &tomos en
el sdlido.

La frecuencia v de un y emitido por un &tomo gque se mueve con una
velocidad v, relativa a la frecuencia de emisidén de un atomo en

reposo v estd dada por

2
V (1 (Yy2\12 .V
VO—(l (3) ) 1s —— para v/c«l

2 C

Los Atomos en el s6lido se mueven con una velocidad cuadratica

media <v2>, que en el rango de altas temperaturas donde vale el
3ksT
M

principio de equiparticién de la energia esta dada por <vP>=

y por lo tanto
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E =1- 2/
0 Mc
luego,
SE __ <v®> __ 3 KT
By 2¢2 2mc?

Se tiene entonces que el corrimiento Doppler de segundo orden del

espectro, en unidades de velocidad estd dado por

3k, (T-1%)

§_= o (2.3.3)

donde T' y T°son las temperaturas de la fuente y del absorbente
respectivamente, para >Fe 6“= 7.3 107" (Tf-Ta) mn/s. Esta
aproximacién no es valida para bajas temperaturas donde el
principio de equiparticién de la energia deja de valer y <v*>

debe ser evaluada en forma mas exacta.

2.3.2 Interaccidn cuadrupolar eléctrica

El primer término de la férmula 2.3.2 describe el desplazamiento
de los niveles de energia nucleares debido a la interaccién del
momento cuadrupolar nuclear con el tensor gradiente de campo
eléctrico. Este tensor es simétrico, por lo tanto diagonalizable.
Si se desprecia 1la contribucidén al potencial debida a 1los
electrones en el sitio nuclear (electrones s) se satisface la ec.

de Laplace para las componentes diagonales del tensor

vV, (0)+V_(0)+V_(0)=0,
AGn en el caso en que la contribucidén de los electrones s no sea
despreciable, no son tenidos en cuenta debido a que para una

densidad de carga esférica la interaccidén es nula.

En el caso particular de simetria axial VH=VW, para el primer
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término de la fdérmula 2.3.2 se tiene

E = 1

: vzzfp(r) (32%-r%)av, (2.3.4)

|

mediante una cambio de representacién se obtiene

3 m°-I(I+1)
3 I°-I(I+1)

o (r) (322-r?) av=e%g

Reemplazando en 2.3.4 se ve que el GCE no levanta toda 1la
degeneracién.

Para la transicién de 14.4 keV del °'Fe |3/2~->1/2> , el estado
fundamental no posee momento cuadrupolar, entonces solamente el
estado excitado serad desdoblado en dos (%3/2,%*1/2) y el espectro
mostrara dos 1lineas absorcién. En la fig.2.3.2 se muestra una
representacién esquemadtica de los desdoblamientos cuadrupolares y
corrimientos isoméricos de los niveles nucleares para ° Fe, junto

en el espectro resultante.

11, mI)
3, 035) g
Eql:3rp) 12,2 %2 >
ots¥2)y/ I 3
1.3 EqltVp) | 1922 115) L
S p
El
o
1 2 b
g —as2
YtV 7]
1.%; ¥z, V2) ] +
Corrimiento Desdoblamiento o ) 0 (+) vimms!
isomerico cuadrupolar * .
(o) :
Fig. 2.3.2 (a) Representacion esquematica de los
corrimientos y desdoblamientos de los niveles nucleares debldos
la interaccién cuadrupolar y al corrimiento isomérico. (b)

Espectro Moessbauer resultante. Fig. tomada de la ref. 89.
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Debido a que el tensor es diagonalizable y a que vale la ec. de
Laplace son suficientes dos parametros para especificar el GCE vy

es costumbre definirlos como
eq=v_(0),

v, (0)-V_ (0)
sz(O)

‘n:

con la condicidén IVxx(O) ISIVyy(O) ISIVZZ(O) | ,donde n es el
parametro de asimetria y puede tomar valores en el intervalo
0=7=1. En el caso de simetria axial n=0.

En general haciendo un cédlculo semejante al realizado arriba para
el caso de simetria axial se tiene que la interaccidén del GCE con
el momento cuadrupolar nuclear Q estd descripta por el siguiente
hamiltoniano:

2

_ e
H=2 1 (

(3T2-T(T+1)+n(I2-17))

qQ
2 1 y

_1)
Para Is3/2 los autovalores del hamiltoniano estan dados por

2 172

2
E=—S 99 (3mf—1(1+1))(1+—g—)

o 41 (2I-1)
De la evaluacidén el primer término de la formula 2.1.3 surge que
la razén de las intensidades relativas de las lineas
3/2-->%1/2 : *1/2-->1/2 esta dada por 3(1+cos26):5—3cosze,
siendo 6 el &ngulo entre el eje principal del GCE y el campo
magnético. En el caso de una muestra policristalina se obtiene la

relacidén 1:1

2.3.3 Interaccidén magnética

Un nicleo con spin I no nulo posee un momento dipolar magnético
. La interaccién de g con el campo magnético H en el sitio

nuclear esti descripta por el hamiltoneano H=-u.H, que produce el

desdoblamiento del estado nuclear en 2I+1 subestados con energias
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(respecto del estado no perturbado) dadas por
E(I,m)=-u H m/I

La transicién de 14.4 keV “'Fe entre estados de spin 3/2 a 1/2 da
lugar a seis transiciones permitidas por las reglas de seleccién
Am=0,tl que estan esquematizadas en la fig.2.3.3, Jjunto con el
espectro Mdssbauer resultante.

De la evaluacidén del primer término de la formula 2.1.3 surge que
la razén de las intensidades relativas de las lineas del espectro
M&ssbauer estd dada por 3:2:1:1:z:3, con z=4/1+cot29. El valor de
Z es el que caracteriza 1la intensidad relativa de las
transiciones #1/2-->%1/2 en funcidén del A&ngulo entre el campo
magnético y la direccidn de emisidén del ¥ (0=<z=4). Si se miden
muestras policristalinas 2z debe ser promediado sobre todos los

valores posibles de 8 y para muestras isotrépicas se obtiene z=2.

2.3.4 Interaccidon combinada

Si el nicleo se encuentra en presencia de un GCE y un campo
magnético H las posiciones de los subniveles de 1la estructura
hiperfina dependeran de las magnitudes de las dos interacciones,
de la simetria del GCE y del angulo entre el eje principal del
GCE y al direccién de H. Para este corrimiento en energia no se
puede obtener una expresién general, mencionamos aqui solamente
el caso en que la interaccidén eléctrica es una perturbacién

frente a la magnética uH»eZVHQ y el GCE axialmente simétrico

g H m 2 2
+ 3 s 6-1
E =—_° e +(_1)|m| 1/2 i vzz:(O)Q( co )

2

por lo tanto, las lineas 1 y 6 se corren una cantidad ¢ hacia
velocidades positivas mientras que las 2, 3, 4 y 5 se corren -g,

(3 cosze—l)
5 .

2
siendo ¢ =—§—V (0) Q
ZzZ

25
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Fig. 2.3.3 (a) Representacidn esquematica del desplazamiento de
los niveles nucleares deblidos a la inetraccidn magnética sin
perturbacion cuadrupolar (H=0 y v =0) y con perturbaclion
zz
cuadrupolar (H=0 y v >0). (b) Espectros Moessbauer resul tantes,
zz

con los centros de gravedad desplazados debido al corrimiento

isomerico.
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3.Sistema Si-Fe

Se discute aqui brevemente el conocimiento previo existente sobre
el sistema Fe-Si, intimamente ligado a 1los resultados que se

presentaran

3.1 Diagrama de fases

En la figura 3.1.1 se muestra el diagrama de fases del sistema
si-Fe’’, en el que se muestra que el Fe forma con el Si los
compuestos intermetalicos FeSi, B-FeSi2 y a-FeSi2 para
composiciones mayores que 50% at. de Si. Los parémetros de red y
otros datos estructurales de estos compuestos se muestran en 1la
tabla 3.3.1.
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Fig.3.1.1 Diagrama de fases del sistema Fe-Si.
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3.2 Compuestos intermetalicos. Propiedades,

El disiliciuro de Fe se forma en dos variedades, la B, estable a
bajas temperaturas, es semiconductora, mientras gque el compuesto
oc—FeSi2 estable a temperaturas por encima de 967°C, presenta
comportamiento metalico. La fase B se descompone
peritectoideamente en FeSi y a—FeSiz, con lo cual la fase o es
siempre mads pobre en Fe dque la fase gB. La estructura
cristallografica del compuesto B fue de dificil determinacién,
inicialmente se propuso una celda unitaria tetragonal, luego una
celda ortorrémbica con grupo de simetria Cmmm caracterizado por
un Gnico sitio cristalografico para los atomos de Fe; finalmente
fue confirmada la existencia de una estructura ortorrémbica tipo
All, grupo espacial Cmcam, en la que los atomos de Fe ocupan dos
sitios cristallograficamente inequivalentes poblados en relacidn
1:1. Por lo tanto el espectro M&ssbauer esta caracterizado por
dos dobletes cuadrupolares muy prdéximos. El1 estudio de este
compuesto es de gran interes actualmente debido a que ademas de
ser semiconductor puede crecer epitaxialmente sobre Si(11 1) y
sobre Si(1 0 0) esta caracteristica podria crear nuevas opciones
en los dispositivos optoelectrénicosa% Es posible hacer gque se
precipite mediante 1la implantacién de Fe en Si y posterior

recocido a 673 K%.

compuesto sistema parametro fomulas volumen de3
tipo (&) unidad 1la celda (&)
Si Cibico 5.4305 8 160
FeSi Cabico
B20 4.489 4 90.52
. a=2.695
o FeSl2 tetragonal c=5.134 1 37.12
ortorrdémbico a=9.863
B—Fesi2 ALl b=7.791 16 602
c=7.833
Tabla 3.1.1 Datos estructurales de los silciuros ricos en Si
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Los espectro Mdssbauer de los tres siliciuros mencionados
presentan dos 1lineas de absorcidén, caracteristicas de una
interaccidén cuadrupolar eléctrica sin ordenamiento magnético. En

la tabla 3.2.1 se detallan los paradmetros hiperfinos.

compuesto sitio Aos S o referencia
(mm/s) (mm/s)
FeSi I 0.499 0.2724 47
ot—FeSi2 I 0.813 0.2667 47
I 0.420 0.0100 49
B-FeSi2 IT 0.400 0.1300
I 0.4201 0.0833 47
Tabla 3.2.1 Parametros hiperfinos de los sillcliuros
de interés.

3.3 Sistemas amorfos. Propiedades

Las propiedades de este sistema han sido estudiadas parcialmente
para aleaciones producidas por los dos métodos mas comunes de
fabricacién: evaporacién e implantacién. Existiendo en 1la
literatura la caracterizacidédn M&ssbauer a temperatura ambiente
sobre muestras implantadas en el rango de composicidén
0.01=x=<0.167. Las peliculas obtenidas por evaporacidén habian sido
producidas en un amplio rango de composicidén pero caracterizadas
por Espectroscopia M8ssbauer®® para composiciones en el rango
0.30=x<0.75. De esto se deduce la carencia de determinaciones
experimentales para establecer la existencia de un nexo entre los
rangos estudiados para los diferentes metodos de preparacidén y/o

de posibles diferencias estructurales entre ambos amorfos.
3.3.1 Sistemas producidos por evaporacidn

Aleaciones amorfas Fe Si1 fueron obtenidas por co evaporacidn
X

sobre un sustrato a 77 K en un amplio rango de composicién
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(0.00=x=<0.75) y estudidas mediante difraccién de electrones y
resistividad®>. De 1la comparacién de de 1las funciones de
interferencia experimentales con las simuladas de modelos
estructurales se propuso la existencia de un cambio en el orden
de corto alcance dado por la evolucidén desde una estructura de
red desordenada al azar (necesariamente de caracter covalente)
hacia wuna de empaquetamiento denso al azar (de caracter
metdlico). Las medidas de resistividad son consistentes con este
resultado indicando que la conductividad se hace muy pequefia para
x20.2 y para concentraciones menores.

Por otra parte, las medidas M8ssbauer realizadas sobre este
sistema® indican que existe una transicién del estado
paramagnético al estado ferromagnético en x=0.5. Para x=<0.5 el
espectro consiste de un doblete cuadrupolar de 1lineas anchas
similar al que se obtiene para muestras implantadas, mientras que
para composiciones mayores ademdas del doblete se detecta 1la
interaccién magnética caracteristica del estado amorfo con

relacién de intensidades 3:4:1.

3.3.2 Sistemas producidos por implantacidn

La maxima solubilidad de Fe en Si°' es 0.5 ppm a 1300°C
(2.55 10'® atomos/cma), esta caracteristica junto con la
limitacién dada por la baja constante de difusidén hace que la
implantacién idénica se presente como un exelente método para
aumentar la solubilidad de Fe en Si. Mientras que si las dosis de
implantacién exceden 10 Fe/cm2 para energias de implantacién
del orden de 100 keV el sistema se amorfiza en una estructura
CRN.

El espectro Mdssbauer de este sistema consiste de dos 1lineas
anchas de igual intensidad. La posibilidad de que estas dos
lineas correspondiesen a un doblete cuadrupolar, causado por 1la
interaccidén cuadrupolar del Fe con un entorno de baja simetria o
fuesen independientes y debidas a la existencia de dos sitios de
red de alta simetria igualmente poblados dio lugar a una extensa

57,58

discusidén finalmente resuelta mediante la aplicacién de un

campo externo. Se probd que el doblete esta causado por 1la
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existencia de un gradiente de campo eléctrico no nulo en torno al
Fe. Se sefiald tambien que en el rango de composicidn
(0.001=x=0.167) Ams Yy am disminuyen suavemente al aumentar 1la
composicidén. En el capitulo siguiente se presentaran nuevos
resultados sobre muetras implantadas en un rango de composicidn
contiguo al ya estudiado y se analizardan en forma conjunta con
los ya existentes en la literatura. El origen del gradiente de
campo eléctrico y la razdén de su dependencia con la concentracién
ailn no es clara. Existen varios sitios de baja simetria posibles
donde localizar la Fe en un tetraedro elemental, en el centro y
ligeramente desplazado, en el sitio hexagonal o ligado a una
vacancia®. Esta Gltima posibilidad serad discutida en el capitulo

siguiente con realacién a los datos de .Y Abs en un rango de

S
composicidén mas amplio.
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Dependencia con la composicion de la estructura del amorfo Si-Fe

preparado por implantacidn ifénica y por co evaporacion
4.1 Introduccién.

Aleaciones de Si implantado con Fe han sido extensamente
estudiadas en los Gltimos afos (ver cap.3), sin embargo cuestiones
relacionadas con 1la naturaleza de los entornos de 1loa &atomos
implantados y con el origen de 1las interacciones hiperfinas
observadas en el sitio del Fe son aun motivo de discusiodn.

Uno de los objetivos de este trabajo es determinar si el cambio de
estructura que presentan las aleaciones SixFe14< producidas por
evaporacidén discutido en el cap. 3 también se produce en el mismo
sistema obtenido por implantacién. Para este propésito se
realizaron medidas M&ssbauer sobre muestras producidas por
implantacién de Fe sobre monocristales de Si con las dosis
adecuadas para la obtencién de composiciones en el rango
0.16=5x<0.39. Se completan estas medidas con una caracterizacidn
RBS!. Se analiza también la existencia de posibles diferencias
entre la estructura de los amorfos producido por 1los métodos
mencionados.

Para obtener una descripcidn consistente de estos resultados con
los ya existentes en la literatura sobre muestras producidas por
implantacidén y por co evaporacidén se aplicd el Modelo de Miedema y

Van der Woude46

para el corrimiento isomérico (SIS) en un amplio
rango de composicidén (0.001=x=<0.750). Previamente en el inciso 4.2
se discute el modelo semiempirico mencionado 3junto con otros
resultados obtenidos por R.Ingalls a partir de anédlisis

sistematicos, necesarios para la discusidén que se presenta.

1
La caracterizacidn RBS de las muestras implantadas fue realizada
+
con un haz de 1.5 MeV de He en el acelerador Van der Graaf de 2
MeV del Institute of Material Science of the University of

Connecticut.
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4.2 Modelos empiricos y semiempiricos para el corrimiento

isomérico.

El corrimiento isomérico estad relacionado con la densidad total
electrdénica s del atomo sonda en el sélido bajo consideracidn, por
lo tanto su evaluacién desde el punto de vista tedrico es
complicada (principalmente en sistemas metdlicos) debido a que
requiere el cdlculo de la estructura electrénica del sélido.
Estudios de las funciones de onda del °'Fe en diferentes
configuraciones electrénicas’® revelan que cambios en LI estéan
relacionados con cambios en la densidad electrdénica de contacto
pv(O) de los electrones de valencia o cambios en la densidad p_(0)
de los electrones del carozo. En metales pv(O) esta afectada por
cambios en la poblacidén 4s o en la correspondiente funcién de
onda, mientras que p_(0) es influenciada por cambios en el
apantallamiento debido a los electrones externos. Resumiendo, las
densidades 1s, 2s y 3s en el nidcleo son insensibles a cambios en
la densidad 4s, las densidades 1ls y 2s tambien lo son a cambios en
la 3d, mientras que la 3s es sensible a esta modificacidén debido a
los efectos de apantallamiento. Un incremento en la poblacidén 4s,
que produce una disminucidén de SB, es aproximadamente equivalente
a una disminucidén en la misma cantidad de la poblacidn 3d.

Esto llevé a que muchos autores hayan tratado de correlacionar 6m
con propiedades simples de los metales o aleaciones. Por ejemplo,
del andlisis de un conjunto considerable de datos"' de 615 en Fe
como impureza en metales de transicidn se ha sefalado que un
término importante estd dado por la variacidén de volumen del metal
de transicidén. Desviaciones de este comportamiento son asociadas a
cambios en las poblaciones s y d del &atomo de Fe respecto del
metal puro. Determinaciones de S ¢ bajo presién en *Fe bec ¥
indican que aam/aanz 1.33 mm/s y se interpreta este corrimiento
como debido a efectos de compresidén sobre 1los electrones de
conduccidén. Como una simple extrapolacién de este resultado se
propone para pv(O) una variacién con Vq, es decir un incremento

en el volumen produciria un incremento en 6m’
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Un modelo semiempirico exitoso para el andlisis de la variacidén de
197 =

8 ¢ de Au en aleaciones binarias con 1la composicidén fue
desarrollado por A.R.Miedema y F.van der Woude'®.
Estos autores probaron dque los valores experimentales de Sm
pueden ser relacionados con dos parametros anteriormente
introducidos en la descripcidén empirica del calor de formacidén de
aleaciones metalicas''*’. En esta descripcién 1los efectos de
energia son tratados como contribuciones generadas en la interface
de contacto entre &tomos disimilares. Dos términos proporcionales
a la energia de la interface son considerados (ver fig.4.2.1) uno
proporcional a la diferencia de electronegatividades A¢' que tiene
en cuenta la preferencia de los electrones por uno de los atomos y
disminuye la energia del sistema, y uno positivo relacionado con
la diferencia de densidades electrdnicas (Anmg en el borde de la
celda atémica (celda de Wigner-Seitz). En general, el calor de

formacién AH de un compuesto intermetélico Al__xTx esta dado por
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AH=F (x) [-P(A¢’)2+Q(An:,f)2]

donde F(x) contiene la dependencia con la concentracién.
Estos autores propusieron la siguiente relacidn lineal entre el

corrimiento isomérico mas grande posible respecto de «a-Fe para

el nGcleo de Fe en un sistema binario Fe-A (§zx) con A¢'y An_

max

3 =
IS

P’(¢:-¢;e)+Q' (4.2.1)

max

8, es el corrimiento isomérico para un &tomo de Fe completamente
rodeado de atomos disimilares, P’ y Q’ son constantes para una
dada clase de materiales. Por ejemplo, del estudio de un gran
nGmero de compuestos en los que el Fe es combinado con metales de
transicién (Ti,Zr,Hf,Th,V,Nb,Ta,Mo) se obtuvo P’=1.08 y Q’=-2.51,
en la extencidén de esta correlacidn para metales s,p o metaloides
(B,Al,Ge,Si,Sn,As,Sb)45 no se encontrd un buen acuerdo y es
necesario introducir un tercer término empirico para el cual no
existe un método definido de calculo. Para aleaciones amorfas®’ de
Fe con Nb,Hf,Ti y B se obtienen valores menores P’'=0.75 Yy
Q/=-1.65.

El primer término tiene en cuenta cambios en la poblacidén s y d
del &tomo sonda debido a la transferencia de carga a/o de los
vecinos. Mientras que el segundo término representa el an&logo al
término repulsivo en el calor de formacidén. El signo de Q’ puede
inferirse de la observacidén de que en aleaciones con metales de
transicién el solapamiento de la densidad electrdnica puede ser
removida por la conversién s-d. Dado que los electrones s poseen
funciones de onda menos localizadas la conversidén de electrones s
a d resulta en un decrecimiento de n_-

Se propuso también para 615 la misma dependencia con la
composicidén que previamente habia sido obtenida para AH. En la fig
4.2.2 se muestra la dependencia promedio con la concentracidén del
calor de formacidn en sistemas binarios, valida para iguales

volumenes molares de los alementos constitutivos, si los volumenes
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son distintos esta dependencia sigue valiendo si se remplaza la
concentracién por el &rea fraccional de contacto. Para &tomos de
diferente tamafio esta dependencia no es simétrica, de la figura
4.2.1 es claro que para un compuesto AB el atomo mas pequefio esta
completamente rodeado de &atomos disimilares, no asi el Atomo méas
grande.

La concentracidén de superficie se define como el area relativa de.
contacto de un dado atomo de Fe con sus vecinos A. Esta area
fraccional de contacto se estima pesando la fraccidn atdémica con
la seccidén transversal de Fe y A (ver fig.4.2.2). Las

correspondientes concentraciones de superficie estdn dadas por

2/3
A (1-x%) VA
s 273 2/3
(x VFe + (1-x) VA )
Feoq g (4.2.2)

con 1lo cual 1la dependencia con la concentracidén esta dada por

Is=c26';‘:" (4.2.3)

Esta concentracién de superficie es vAalida para aleaciones
amorfas, para los compuestos intermetdlicos difiere en que 1la
coordinacién en torno a un &tomo no estd descripta por una
distribucién estadistica, dado que el mismo tiende a rodearse de
atomos disimilares.

En forma estricta la ecuacién 4.2.1 puede solamente ser aplicada
en el caso en que A es también un metal de transicién. Si A
representa un metal s,p una contribucidén adicional R que tenga en
cuenta los efectos de hibridizacién de los electrones s,p del
metaloide con 1los electrones 3d del Fe debe ser sumada a la
formula 4.2.1. La contribucién R al corrimiento isomérico no ha
sido modelizada y por lo tanto no existe una forma simple para
evaluar a priori su importancia.

En aleaciones tipo Metal-Metal 1la contribucién debida a 1la

transferencia de carga es dominante mientras que en aleaciones
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Metal-Metaloide es dominante la contribucién debida a la

conversidén s-d.

2/3
vy s Vu (em?)
Fe 4.93  5.55 3.7
Si 4.70  3.37 4.2

Table 4.2. 1: Par&metros de Mliedema, ¢ r epresenta

el potencilal quimico para los electrones, V el

volumen molar y n la densidad electrdnica en
el borde de la c elda atomica en unidades
arbritarias, una unidad equivale a 4 10 el/cm

4.3 Resultados obtenidos

Se realizaron medidas Mdssbauer de retrodispersidén (ver fig.4.3.1)

L3 L3 L3 2 .
sobre aleaciones Sl1 Fe con concentraciones™ promedio x=0.160,
x X

0.171, 0.367 y 0.384 cuyos parametros hiperfinos se detallan en la
tabla 4.3.1. Los experimentos Mdssabuer fueron realizados con un
espectrémetro convencional de aceleracidn constante. Se us6é una
fuente de °'CoRh de 25 mCi y se detectaron 1los electrones de
conversidén (y Auger) originados durante el decaimiento de los
nGcleos resonantes del absorbente con un detector de flujo de gas
(94 % He y 6 % de metano).

Como el espectro Mdssabuer es el resultado de la superposicién de
sefiales originadas con igual probabilidad en cada nicleo sonda, la
interaccién observada Y (V) (para una velocidad relativa
fuente-absorbente v) corresponde a un promedio que es obtenido
pesando la sehal MOssbauer Y(z,V) correspondiente a una

profundidad z, con la fraccidén atémica de hierro x’(z), dado que

Monocristales de Si con orientacibn (100) fueron implantados con
+ -6

tones Fe de 150 keV a una presion menor que 10 Torr en el

acelerador Vartan DF4 del Departamento de Fislca de la Universidad

de Connecticut.
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la probabilidad de tener un nacleo sonda en un dado entorno es

proporcional a x’(z)

J Y(z,v) x'(z) dz

Y(Vv)=
J X’ (z) dz
Muestra X Sls(mm/s) Aos(mm/s) SZ/S1 '(mm/s)
A 0.160 0.119 0.653 0.98 0.393
5 9 4 13
B 0.171 0.131 0.622 0.98 0.391
4 7 3 11
C 0.367 0.2044 0.5456 1.013 0.3759
D 0.384 0.229 0.478 0.98 0.349
3 4 2 7
Tabla 4.3.1. Parametros hiperfinos de las muestras medidas para
las distintas fracclones atdomicas (x). s_/s coclente entre

areas del doblete, I' ancho de 1fnea de las Lorenzlanas.

entonces la concentracidén promedio x asociada con cada espectro

Mossbauer esta dada por

I x’(zf dz
I X’ (z) dz

xX=

la dependencia de la composicién con la profundidad x’(z) esta
mostrada en la Fig.4.3.2 para las muestras implantadas con maxima
y minima fluencias, deducidas de los espectros RBS mostrados en la
fig.4.3.3.

Los valores de Bm Y ADs obtenidos para x=0.17 se ajustan muy bien
a los datos previamente obtenidos en el rango de composicidn
0.001=x<0.167°2. Estos datos muestran una disminucién con el
logaritmo de x (Ver fig.4.3.4). Los valores ajustados para 1los

demas valores de x muestran que un cambio notable ocurre para
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Fig.4.3.1 Espectros M8ssbauer de las muestras implantadas con

dosis de Fe maximas y minimas.

composiciones mayores que x=0.17. El1 valor de Bm comienza a
crecer mientras que Qﬁ decrece m&s rapidamente. Este cambio puede
ser interpretado como el resultado de una modificacién estructural

de la fase amorfa. La correlacidn entre 3o Y qﬁ Yy la transicién

S
en x=0.17 se ven mas claramente en un grafico tipo SB—A (ver

Qs
fig.4.3.5). En esta representacidén cualquier incerteza en el valor
de x, debida a diferencias entre la distribucidén real de atomos y
la estimada o/f/a inhomogeneidades en la composicién, son
eliminadas, permitiendo una correlacidén experimental mAs precisa
entre las cantidades medidas en el sistema amorfo vy las

correspondientes fases cristalinas.
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Fig. 4.3.2 Perfil de concentracion de las muestras implantadas con
dosis maxima ¥ mfnima deducidos de los datos RBS mostrados en
la fig.4.3.3. La densidad atomica del sistema fue estimada

efectuando el promedio pesado a partir de los elementos puros.

Si suponemos que las estructuras obtenidas por implantacién no
difieren apreciablemente de las obtenidas por evaporacién, este
cambio de comportamiento en la evolucidén de Bm y %m puede ser
asociado con la transformacién estructural previamente observada
en los espectros de difraccidn de electrones® tomados sobre
aleaciones evaporadas. Consistentemente, los resultados obtenidos

60,64

sobre peliculas delgadas amorfas evaporadas se ajustan al

comportamiento global mostrado en la fig.4.3.4.
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Fig. 4.3.3 Espectros RBS de las muestras de Si implantadas con 100
kev Fe+ para las dosis minima (A) y ma’xlma (D). Se utilizo un

+
haz de 1.5 MeV de He para el anafllsls RBS.

Anadlizamos primero los datos de 6ISen el rango de Dbajas
concentraciones. El1 signo de 8, Y su comportamiento decreciente
con la composicidn son los esperados de resultados experimentales
previosﬁs_r’? como asi también de 1los resultados de modelos
semiempiricos“. Como ha sido sefialado'®, la variacién de 8 . en
Fe es en muchos sistemas aproximadamente aditiva con el nGmero
de primeros vecinos de una clase. Dado que primeros vecinos Si
producen corrimientos positivos, el incremento de x debe producir
una disminucién de 3 .+ En este sistema los efectos de volumen no
contribuyen a 615 dado que en los amorfos cada atomo es libre de
elegir su volumen y no existen restriciones impuestas por la red
como en las soluciones sélidas''. Esta suposicidén es corroborada

por los resultados obtenidos sobre la muestra A (x=0.16) después
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de tratamientos térmicos isocronos de 30 minutos a temperaturas
hasta 773 °K (ver tabla 4.3.2), la evolucidn de 615 no muestra
cambios significativos indicando que efectos importantes de
relajacidén estructural estédn ausentes; para temperatura mayores se

evidencian signos de cristalizacién.
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Flg. 4.3.4 Datos de corrimientos iséméricos y desdoblamientos
cuadrupolares obtenidos para muestras de Si implantadas con Fe en
funcidn de la fraccidn atdémica promedio x. Los clrculos abiertos
corresponden a resultados tomados de la Ref.52,54-56 y los otros

corresponden al presente trabajo.
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Fig. 4.3.5 Correlacién entre el desdoblamiento cuadrupolar y el
corrimiento 1somérico para muestras de Si implantadas con Fe.
Cfrculos ablertos corresponden a x=0.167 (Ref.52 y 54-56) y
ci{rculos cerrados corresponden a 0.160=<x=0. 384 (presente trabajo).
La fig. también muestra los resultados para una pelfcula evaporada

x20.3 (tridngulo, Ref. 64), y para los compuesto intermetalicos.(t)

T (K) t (min) 615 (mm/s) Aos(mm/s) SZ/S1 I'(mm/s)
300 30 0.119 0.653 0.98 0.393

5 9 4 13
573 30 0.1413 0.6615 0.972 0.4238
673 30 0.143 0.678 1.04 0.407

5 9 4 13
773 30 0.123 0.527 1.22 0.423

8 12 7 19
873 30 0.094 0.437 0.99 0.310

2 3 2 S
973 30 0.098 0.425 0.98 0.313

9 5 3 9
Table 4.3.2. valores de los parametros hiperfinos medidos para

la muestra A (x=0.160) tratada térmicamente durante un tiempo t

a la temperatura T.
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Fig. 4.3.6 Analisls del sistema Sl1 Fe con el modelo de Miedema
-X X
y van der Woude para el corrimiento isomérico Mossbauer. La curva
de arriba es la dependencia con la composicidn predicha por el
modelo usando los parametros de van der Kraan y Buschow para
aleaciones amorfas metalicas. La curva mas baja representa el
me jor ajuste con la ec.4.2.2 para x=0.17 de jando libre el

R max
parametro <)

Por otra parte,

clara.

44,39

propuesta Un

Para soluciones

la dependencia

ideales

apartamiento

funcional de 615 con X es menos

una dependencia 1lineal ha sido

del regimen 1lineal se puede
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imaginar si la composicién local en torno a la sonda de Fe difiere

marcadamente del valor promedio, debido, por ejemplo, a
asociaciones Fe-Fe. En este caso el nimero de Fe primeros vecinos
a la sonda seria una funcién creciente de x con pendiente
decreciente, es decir un comportamiento similar a la dependencia
logaritmica. Sin embargo, bajo la suposicidén de que el gradiente
de campo electrico estd producido por cargas puntuales fijas, esta
situacién implicaria un incremento de Am con X Yy nho el
decrecimientpo experimental observado. Una contribucién al
gradiente de campo eléctrico, originada en las capas electrdnicas,
gue se cancelaria parcialmente con la contribucién de la red, se

excluye debido a la pequefia dependencia de A  con 1la

Qs
tempertaura.
Otros autores sugieren que la cantidad abundante de vacancias que
se originan en el momento de 1la implantacién Jjuega un rol
importante en la distorsidén de la red, siendo atrapadas por lo Fe
y produciendo en torno a estos defectos extendidos. También
sugieren que la ligadura tetraédrica se romperia en estas zonas,
gque serian mas grandes cuanto mas grande sea la concentracién de
Fe produciendo complejos de simetria creciente con la consecuente
reduccién de A%. Si bien este mecanismo prodria dar wuna

explicacién plausible de la evolucidén de Ay 615 para x>0.17, un

examen de los datos de 615 con el modelgﬁde Miedema y van der
Woude, discutido en el inciso 4.2, permite descartar esta
interpretacidén para x=0.17.

El valor ST?=
los valores tabulados en la tabla 4.2.1, con P’=0.75 y Q’=-1.65 es

?2=0.18¢0.06 mm/s, publicado

0.473 mm/s calculado con la formula 4.2.1 usando

muy diferente del valor experimetal &
para x=0.001 en la ref. 1.

Esta diferencia puede ser asignada a la contribucién R’ que tiene
en cuenta efectos de hibridizacién de los electrones 3d del Fe con
los s,p del Si dando 1lugar a 1la formacién de 1la 1ligadura
covalente. Esta conclusidén es consistente con 1la descripcién
tedrica de impurezas sustitucionales (metales de transicién) en
si®®*. En ese trabajo se concluye que Cr y Fe pueden formar
ligaduras con Si, mientras que los demds elementos de la primer

serie de transicién no. La razdn para este comportamiento radica
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en que en Cr y Fe los niveles atdmicos 3d y 4s estan muy préximos
en energias, pueden formar hibridos s-d sin mucho gasto de
energia. En la fiqura 4.3.2 se anlizan los datos de 615 con el
Modelo de Miedema y van der Woude. La linea entera mas baja es el
resultado de ajustar con la expresidén 4.2.2 los puntos

max

experimentales hasta x=0.171 variando am . El1 mejor ajuste
max__

corresponde a SIS— 0.155 mm/s. Si bien este modelo no ajusta los
datos experimentales tan bien como 1la dependencia 1logaritmica,
provee una clara descripcidén fisica. Muestra que los efectos de
covalencia son importantes y sin demasiadas variaciones en todo el
rango de bajas concentraciones de Fe, indicando que rupturas de
las ligaduras en regiones extendidas y crecientes en torno al Fe
parecen no existir en este rango. Esta observacién tambien
reafirma la existencia de un amorfo tipo CRN para concentraciones
hasta 0.17 y sugiere que los &atomos de Fe ocupan sitios
sustitucionales en la estructura CRN. La formacién de pares Fe-Fe
primeros vecinos desestabilizaria esta estructura. Por lo cual, la
existencia de los mismos puede descartarse.

El incremento de SH; en el intervalo 0.17=xs0.40 para muestras
implantadas y evaporadas indica una continua disminucién de 1la
contribucién R’ indicando que los &atomos de Fe estan localizados
en regiones de caracter covalente decreciente. Sin embargo 1la
transformacién hacia un amorfo metdlico no se completa hasta
=0.5.

Dada la similar evolucidén de los valores medidos para 8 . por los
sitemas producidos por implantacién Y evaporacidén para
composiciones intermedias extendemos el andlisis para x20.5. La
curva de arriba en 1la figura 4.3.2 representa 1los valores
calculados con la ecuacion 4.2.3 para P’ y Q’ correspondientes a
aleaciones amorfas que contienen Fe. El1 excelente acuerdo entre
estos valores y los determinados experimentalmente es claro de 1la
fig. 4.3.2. En este caso no se ha tenido en cuenta la contribucidn
R’, lo cual indica que el sistema es metdlico y puede estar

descripto por una estructura DRP.
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5.Sistema Fe-B
5.1 Diagrama de fases

Como se ha mencionado en los capitulos anteriores los materiales
amorfos pueden ser producidos en distintos rangos de composicién
dependiendo de 1las caracteristicas del diagrama de fases del
sistema y del método de preparacién.

En la fig 5.1.1 se muestra el diagrama de fases del sistema Fe-B**
en el cual se ha marcado el rango de amorfizacidén por enfriamiento
rapido a partir del 1liquido, 1los compuestos intermetdlicos de
equilibrio FeB y Fe B y los compuestos intermetdlicos metaestables
o—FesB, t-FeaB y Fe%BG. Parametros de Red y otros datos

estructurales se muestran en la tabla 5.1.1.
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Fig.5.1.1 Diagrama de fases del sistema Fe-B
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El sistema Fe B amorfiza por enfriamiento a partir del 1liquido
en un rango de composicidn estrecho en torno al eutéctico a x=0.17
dado por (0.12=x=<0.28). Por deposicidén a partir de la fase vapor
puede ser obtenido en un rango de composicidén mas amplio, por co
evaporacidén de los elementos el rango esta dado por 0.10=x<0.70° y
por RF-Sputtering9 0.12sx<0.35. Sin embargo debe hacerse notar que
el interes tecnoldégico en los amorfos producidos a partir del
liquido es creciente frente a los producidos a partir de la fase
vapor debido a que son obtenibles en volumen. En este capitulo de
aqul en adelante nos referiremos aleaciones Fe~B producidas por

Melt-Spinning.

5.2 Aleaciones cristalinas metaestables producidas por
Melt-Spinning
Los primeros estudios realizados en 1la zona vrica en Fe'l
(0.01=x=<0.12 ), fuera del rango de amorfizacién, mediante medidas
de densitometria y magnetizacién fueron interpretados como
soluciones solidas sustitucionales de B en Fe. Sin embargo,
posteriormente se propuso"’ mediante un estudio hiperfino que
estas aleaciones forman estructuras heterogéneas consistentes de
particulas de o-Fe B diminutas inmersas en una matriz de
a-Fe(bcc). Este resultado también fue apoyado por medidas de

. < - v 2 12 e qs =
microscopia electrdnica de alta resolucidn ™ que indicaron tamafios
para los complejos entre 5 y 15 A y por medidas de resonancia
10 11 57

B By Fe.

En el cap.6 se mostrarda que a partir del estudio del mecanismo de

PN 13
nuclear magnética =~ sobre nucleos de

transformacidén en sus fases de equilibrio de estas aleaciones y de
la determinacién de los parametros que <caracterizan esta
transformacién es posible, con la microestructura propuesta por
F.H.Sanchez vy colaboradoresm, simular numéricamente las medidas

de magnetizacidén realizadas por Ray y Hasegawa“.
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5.3 Compuestos intermetadlicos estables y metaestables,

Propiedades.

El compuesto intermetédlico FeB presenta la estructura ortorrémbica
B27 en la cual cada atomo de Fe ocupa posiciones
cristalograficamente equivalentes con seis boros primeros
vecinos a distancias de 2.15 A y diez Fe primeros vecinos
distribuidos de la siguiente forma, 6 entre 2.6 y 2.7 A y 4 a 2.9
A. Los atomos de Fe son magnéticamente equivalentes y poseen un
momento magnético “=0'95“3' La temperatura de Curie del sistema'®
es baja, Tc=597 K

compuesto estructura pardmetros formulas volumen de3
(&) unidad la celda(A”)
a-Fe bcc a=2.87 23.64
7—Fe fcc a=3.59 46.27
. a=5.506
FeB ortorrombleo  p-4.061 4 66.01
p c=2.952
Fe B tetragonal a=5.11
2 tipo CuAl_ c=4.25 4 110.98
t—Fe_ B tetragonal a=8.64
3 tipo Fe P c=4.28 8 319.50
. a=5.43
o-Fe,B gi;grggmglco b=6.66 4 160.93
3 c=4.45
Fe23B6 fcec a=10.67 4 1214.77

Tabla 5.1.1 Datos estructurales de boruros.

El otro compuesto intermetdlico de equilibrio Fe B presenta una
estructura tetragonal centrada en el cuerpo (tipo CuAlZ) Yy los Fe
se encuentran en sitios cristalograficamente equivalentes con
cuatro B primeros vecinos simétricamente equivalentes a 2.18 A& y
12 Fe primeros vecinos distribuidos de la siguiente forma, uno a
2.40 A, dos a 2.45 A, cuatro a 2.69 & y otros cuatro a 2.72 A. A
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temperatura ambiente el eje de facil magnetizacidén yace en el
plano perpendicular al eje c¢ dando lugar a un nGmero igual de
adtomos de Fe en dos posiciones magnéticamente inequivalentes. Esta
anisotropia magnética se refleja en el espectro Mdssbauer en la
aparicién de dos sextetes de igual area, igual corrimiento
isomérico (equivalencia estructural) y campos hiperfinos que
difieren en 10 kOe. Cuando el sistema se magnetiza en la direccién
del eje c, los sitios de Fe son magnéticamente equivalentes y el
espectro consiste de un solo sextete. El momento magnético del

adtomo de Fe es 1.62 'S la temperatura de Curie Tc= 1015 K.

nn Fe(1) Fe(2) Fe(3) B
2.34 2.63 2.50 2.18
2.74 2.77 2.50 2.20
Fe(1)| 2.74 2.64
2.74 2.65
2.94 2.66
2.63 2.43 2.35 2.20
2.77 2.78 2.43 2.23
Fe(2) 2.78  2.62 2.28
2.78 2.28
2.78
2.50 2.35 2.70 2.18
2.50 2.43 2.70 2.18
Fe(3) .64 2.62 2.37
2.65
2.66
2.18 2.20 2.18
B 2.20 2.23 2.18
2.28 2.37
2.28
Tabla S.3.1 En cada columna se listan las distancias de los
primeros vecinos nn al atomo que encabeza la columna en A,

para el boruro t—FegB.

El compuesto t—Fe3B es isoestructural al Fe3P, en esta estructura
hay tres sitios inequivalentes para el Fe. Las distancias entre
primeros vecinos estan listadas en la tabla 5.3.1. Un Fe, tiene en
promedio 12 Fe primeros vecinos a 2.638 A, un Fe_ tiene 10 Fe a

2.635 A, un Fe, 10 Fe a 2.575 2 y un B tiene 9 Fe vecinos en
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promedio a 2.233 A Yy no tiene B primeros vecinos. Es altamente
inestable y dificil de sintetizar en forma pura. Es producible
mediante una cristalizacidén polimorfica muy controlada del amorfo
Fe. B, o incorporando P en aleaciones de la siguiente
estequiometria97 Fe3(BbyPy). Presenta una estructura tetragonal
con tres sitios cristalograficamente inequivalentes igualmente
poblados, por lo tanto el espectro Méssbauer esta caracterizado
por tres interacciones magnéticas. Posee una temperatura de Curie
T= 800 K y no se han realizado aun determinacidén alguna del
momento magnético del atomo de Fe.

El compuesto Fe B a diferencia de los anteriores no es posible
de sintetizar en forma pura, ni por cristalizacidn controlada y es
muy dificil de obtener aGn en presencia de otras fases.
Inicialmente fue descubierto® como FeZS(C,B)6 y su existencia fue
posteriormente confirmada a traves de experimentos de difraccién
de electrones'®. Es isoestructural al cr_C, de estructura ctbica

y presenta una celda unitaria muy grande con 92 Fe y 24 B.

nn Fe (1) Fe(2) B
2.91 2.54 2.07
2.91 2.62 2.17
Fe(1) 2.62 2.65
2.63
2.75
2.54 2.50 2.05
2.54 2.50 2.05
2.62 2.51 2.12
2.62 2.52 2.12
Fe(2) | 5.62 2.86 2.32
2.62 2.86 2.32
2.63
2.63
2.75
2.75
2.07 2.05
B 2.17 2.12
2.65 2.32
Tabla 5.3.2 En cada columna se listan las distanclias de los
primeros veclnos nn al &atomo que encabeza 1la columna en A.

para el boruro o—FeaB.
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Finalmente el compuesto o-Fe B es inestable y no sintetizable en
forma pura, se obtiene como ya se mencionde en forma de fase
altamente dispersa en una matriz de o«o-Fe para aleaciones
rdpidamente enfriadas ricas en Fe, y estabilizando con otros
elementos como Ni%° Y co®® en aleaciones de 1la sigquiente
composicidn (FehyXﬂaB o con C en 1la forma Festyc;w. Mas
adelante se verd que este compuesto es crucial en el entendimiento
del rango de amorfizacidén y en la discusidn entre modelos

homogéneos o heterogéneos para el amorfo.

H é 5]
Boruro Sitio (kOe) (mﬁ?s) (mm/s) F Referencia
FeB 1 118 0.26 0.06 1.00 17
Fe B 1 232 0.12 0.02 0.50
2 2 242 0.12 0.03 0.50 14
Promedio 237 0.12 0.03 1.00
1 288 0.06 0.04 0.33
t—FegB 2 225 0.11 -0.06 0.33 18
3 265 0.03 0.09 0.33
1 264 0.13 0.11 0.33
o-Fe,B 235  0.07 0.02 0.67 . 19
1l 267 0.19 0.02 0.33
2 236 0.09 0.07 0.67 10,20
1 288 e e 0.35
2 238 e ..o 0.53
Feszs 3 e e . iva 0.09 21
4 . e .o .o 0.04
o—-Fe 1 330 0.00 0.00 1.00 22
¥-Fe 1 —_— -0.10 — 1.00 23
57
Tabla 5.3.3 (H) Campos hiperfinos Fe, (& ) corrimientos
isomérico, (€) corrimientos cuadrupolares, y (F) las fracclones
relativas para los sitios de Fe no equivalentes en los boruros

conocldos y en bcc Fe a temperatura ambiente.

Presenta la misma estructura ortorrdmbica que la cementita (Feac)
con dos sitios cristalograficamente inequivalentes poblados en
relacién 2:1 y por 1lo tanto el espectro MBssbauer esta
caracterizado por dos interacciones magnéticas. En esta estructura

un Fe tiene 2 Fe , 10 Fe, y 3 B primeros vecinos, un Fe tiene 5
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Fe, 6 Fe, y 3 B primeros vecinos y cada B tiene 3 Fe y 6 Fe a
las distancias listadas en la tabla 5.3.2, con lo cual un Fe1
tiene 12 Fe en promedio a 2.678 A, un Fe tiene 11 Fe vecinos a
2.628 A y un B tiene 9 Fe en promedio a 2.208 A y no tiene B
primeros vecinos. Presenta una temperatura de Curie de
aproximadamente 880 K obtenida a partir de medidas Mdssbauer en
funcidén de la temperaturam. No ha sido determinado atGn el momento
magnético de los atomos de Fe en este compuesto.

En la tabla 5.3.3 se muestran los parametros hiperfinos que
caracterizan de los boruros mencionados.

En aquellos compuestos donde 1los momentos magnéticos han sido
determinados se encontrd una correlacidén empirica con el campo
magnético hiperfino medido a temperatura ambiente dada por
H/u=130 kOe/uB. Para o-Fe es valida la siguiente relacidén en todo
el rango de temperaturas H/u=155 kOe/uH. En el presente trabajo
se hard uso de esta relacidén para los boruros en 1los que el
momento magnético no ha sido determinado. Como se ver& este
procedimiento esta justificado por los resultados (Ver
fig.8.2.1 (f)).

5.4 Aleaciones amorfas. Propiedades.

Los amorfos metdlicos son de interés debido a que exhiben
remarcables propiedades fisicas, como ferromagnetismo blando, alta
resistividad eléctrica, resistencia a 1la corrosién etc. En
especial el sistema amorfo (a-Fe-B) ha sido extensamente estudiado
debido a que es féacil de amorfizar y el boro es muy utilizado para
estabilizar otras aleaciones amorfas con Fe. Su comportamiento de
cristalizacién (Ref.1 pag 244) ha sido tomado como
ejemplificatorio debido a que presenta tres modos de
cristalizacién, primaria de o-Fe para x=0.17 seguida de 1la
cristalizacidn eutéctica de la fase boruro remanente,
cristalizacidén eutéctica de «a-Fe ¥y t-Fe B para 0.17=x=0.27 Yy
finalmente la cristalizacidén polimérfica en t-Fe B para x=0.25.

Su comportamiento magnético también es interesante'® mostrando un
decrecimiento del momento magnético de saturacién y un aumento en

las temperaturas de Curie (que son del orden de 600 K) al aumentar

53



la composicidén de B.

Es conocido que la densidad en aleaciones amorfas es solamente 2 %
menor que en las cristalinas correspondientes y que varia
linealmente con la composicién, sin embargo el a-Fe-B presenta un
apartamiento del comportamiento lineal cerca del eutéctico>.

NN ﬁ(A) N Tabla 5.4.2. Datos estruc-

turales del amorfo Fe-B

a-Fe B B-Fe 2.14 8.6 (Ref 1,Pag.16),R indica la

80 20 Fe-Fe 2.57 12.4| distancia media entre

veclnos el nimero de

a-Fe B B-Fe 2.27 6.9 coordlnac};G: rtlaspect: del

83 17 Fe-Fe 2.56 10.7

primer atomo del par.

Con respecto a la estructura de este amorfo es claro que existe
orden composicional de corto alcance dado por la no existencia de
pares B-B primeros vecinos y por una coordinacidén de
aproximadamente 9 Fe primeros vecinos en torno al B para x=0.20.
En la tabla 5.4.1 se muestran los datos estructurales existentes

obtenidos a partir de técnicas de difraccidén (ver ref 1 pag 16).
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6.Aleaciones Fe1 Bx (x<0,09). Transformacién térmica inducida.

6.1 Introduccién

Como se ha mencionado en el capitulo 5 existe una fuerte
evidencia experimental que indica que las aleaciones Fel__xBx
(0.01=x<0.09) solidifican en una microestructura heterogénea
consistente de particulas de o—FesB inmersas en una matriz de
o-Fe, siendo esta microestructura independiente de la
composicién.

Estos resultados previos motivan el estudio del mecanismo de
transformacidén de los sistemas simples (0.01=x=0.09) en sus fases
de equilibrio debido a las razones que se enumeran:

i- El1 estudio de la estabilidad térmica de estas aleaciones es
importante debido a que son ferromagnetos blandos de posible
aplicacién tecnoldégica cuyas propiedades macroscdpicas pueden
variarse de manera continua en el rango de composicién
mencionado.

ii- La determinacién de los parametros que caracterizan 1la
transformacidén hace posible 1la simulacién de 1las curvas de
magnetizacién medidas por Ray y Hasegawa a partir de 1la
microestructura anteriormente descripta unificando asi 1las
posibles interpretaciones de diferentes medidas experimentales
realizadas.

iii- La determinacién del nGmero de etapas en que se produce la
transformacién serd util para el estudio de sistemas més
complejos y para establecer si el mecanismo de transformacidn
involucra la transformaciédn de una Gnica particula de o-Fe B o de
varias particulas en una de Fe B. Esta dltima sera de
importancia en la interpretacién del 1limite de amorfizacidén en
base a la contribucidén de energias de interfase a la energia
libre que se desarrollara mas adelante.

En el inciso 6.3 presentamos el estudio de 1la transformacidn
térmicamente inducida de la aleacidn Feo.ngo_O9 desde su estado
metaestable hacia su estado de equilibrio. Seleccionamos esta
composicidn, debido a que corresponde a la concentracién de B
mas alta para la cual el modelo de complejos de o—FeJS inmersos

en una matriz de a-Fe sigue valiendo. Esta es la situacién optima
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para el estudio Mossbauer debido a que las sefiales provenientes
de la fase boruro son lo méds intensas posibles.

Sobre la base de los parametros obtenidos de las medidas de 1la
cinética y de 1la energia de activacién de la transformacién
simulamos 1las curvas de magnetizacién en funcién de 1la
temperatura para aleaciones cristalinas metaestables y comparamos
con 1los resultados experimentales. Para esta simulacién se
utilizaron 1los datos conocidos de 1la dependencia con la
temperatura de los campos hiperfinos de a-Fe, FezB Yy eraB.
Previamente en el inciso 6.2 desarrollamos la teoria
indispensable sobre transformaciones de fases en sélidos®?%®
para el entendimiento del andlisis de 1los resultados gque se

presentan.

6.2 Transformaciones de fases en sdélidos
6.2.1 Cinéticas de transformacidén. Nucleacidn y crecimiento.

La mayoria de las transformaciones tanto polimérfica como las que
involucran la descomposicidn en dos fases pueden ser descriptas
por reacciones de nucleacidén y crecimiento. En estas reacciones
un nicleo de la nueva fase se forma a una velocidad particular,
seguido por la propagacién de la nueva fase a una velocidad mas
rapida.

La formacién de nicleos de la nueva fase es causada por
fluctuaciones térmicas que llevan los &tomos a nuevas posiciones
correspondientes a la fase producto. Si bien la transformacidén es
debida a la diferencia de energias libres entre las
configuraciones 1iniciales vy finales, al formarse pequefias
particulas de 1la nueva fase 1la energia libre inicialmente
aumenta. Este incremento es debido al considerable nGmero
relativo de Atomos situados en regiones de transicidén entre las
dos fases.

Esta situacidén usualmente se describe tomando dos contribuciones
a la variacidén de energia libre, un término volumétrico negativo
y otro positivo proporcional a la energia libre (de superficie)

de la interfase, siendo este Gdltimo dominante para particulas
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suficientemente pequefas.

Estas diminutas regiones conocidas como embriones de la nueva
fase son inestables si su tamafio es menor que un tamafio critico y
se disuelven, en caso contrario son capaces de persistir y se los
llama nGcleos.

Existen dos tipos de nucleacidén, homogénea y heterogénea. La
reaccidn es homogénea cuando la probabilidad de que una pequefia
regién se transforme en un dado intervalo de tiempo es la misma
en todas 1la partes del volumen no transformado (fendémeno al
azar). Mientras que en la nucleacidén heterogénea existen sitios
preferenciales de nucleacién como defectos, vacancias, impurezas,
dislocaciones, bordes de grano, etc. Por lo tanto la nucleacidn
perfectamente homogénea nunca ocurre en el sélido.

La teoria que se describe a continuacién fue inicialmente
desarrollada para estudiar la condensacién de la fase vapor por
Volmer, Weber, Becker y Doring (Teoria VWBD) y posteriormente fue

. 25 .
extendida por otros autores™ para otras transformacilones.

AG
término
superficial
f
]
]
|
|
1
r— |
r. |\
N\
término de
volumen
Filg 6.2.1.a) Varlacidn de la energf{a libre con el radio de la
part{cula de la nueva fase para distintas temperaturas. b)
varlacidn de los términos de energfa libre volumétrica y de

superficie.
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Supongamos que una fase B se nuclea en una fase metaestable «. E1l
cambio en energia 1libre debido a 1la formacién de nicleos
suponiendo que el embrién es esférico de radio r, o la energia
libre interfacial por wunidad de superficie (en primera
aproximacidén independiente de las direcciones cristalograficas) y
AgJ=ga—gB la diferencia de energia libre volumétrica por unidad
de volumen, esta dada por
Ag=--—3§E——r3Agv+4nr20 (6.2.1)

Para pequefios valores de r el segundo término es dominante y el
embrién sera termodinadmicamente inestable. Pero si el embridn
tiene un radio superior al radio critico r_, Ag puede disminuir y
el posterior crecimiento sera termodindmicamente favorable. Como
se ve en la fiqgura 6.2.1 de la condicidén (8Ag/dr)=0 se obtiene el

radio critico y la correspondiente barrera de energia libre

3
r = 2 0, Ag=____16_11(_7_‘_ (6.2.2)
c Agv c 3 Agz
v

Se define T, como la verdadera temperatura termodinamica de
transicidén para la cual Ag;=0 y se ve gque a esta temperatura no
es posible obtener la transformaciodn, un pequefio
sobreenfriamiento o sobrecalentamiento es siempre necesario.

La velocidad de nucleacidén se define como el namero de nicleos de
la fase inicial que aparecen por unidad de volumen y por unidad

de tiempo y estad dada por:

Ag +E
I=Aexp—__ci..___a_
kT
B
donde E es la energia de activacién para la tranferencia de un
Atomo a traves de la interfase del embridén de dimensidén critica
gue se supone constante. Esto garantiza que cuando T tiende a 0 K
I tiende a cero.
En primera aproximacidén Ag = CQ;T) y de la fdérmula 6.2.2 se ve

que AgENT—Td'Z con lo cual se garantiza que a T=T0 I tiende a
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cero, es decir existe una temperatura entre 0 y T,6 a la cual 1la
velocidad de nucleacién es méaxima.

Una vez que existen nGcleos de la nueva fase B de radio critico,

estos son capaces de crecer. El modelo mds simple posible supone

que los Atomos atraviesan la interfase independientemente unos de

otros debiendo superar una barrera de energia libre segiin se
esquematiza en la fig 6.2.2

La velocidad de crecimiento R es directamente proporcional a la

diferencia de energia libre de las dos fases y esta dada por

R=A’ Aga—B exp[-Agv/kBT]

()]
19
L0
ot
—
©
ot
o
|5
(D)
(o]
€3]
4
ﬁ a
Fig 6.2.2 Variacidn esquematica de la energf{a libre para la

transferencia activada de Atomos a través de la interface o-f3.

En este trabajo se analizaran tranformaciones de fases para las
cuales no existe una temperatura de tranformacidén Gnica T, debido

a que son descomposiciones desde una fase metaestable que en
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principio podrian ocurrir a diversas temperaturas siempre que el
sistema se active térmicamente durante el tiempo adecuado.
Teniendo en cuenta esta diferencia el resto del tratamiento

descripto en este inciso es aplicable.

6.2.2 Transformaciones isotérmicas. Ley de Avrami.

Hasta ahora hemos discutido 1los proceso de nucleacidén vy
crecimiento en forma independiente ©pero la cinética de
transformacidén de una fase o en otra B depende de las velocidades
de los dos procesos anteriores.

Si I es la velocidad de nucleacidén anteriormente definida y al
tiempo t=t el volumen no transformado es Va, el nimero de nuevas
regiones nucleadas en el intervalo t,t+dt esta dado por I v drc.
Ademds, si R es la velocidad de crecimiento en una direccién y
suponemos crecimiento isotrépico (las regiones transformadas
seran esféricas), el volumen de las regiones transformadas

originadas al tiempo t=t estara dado por

4 n
3

v_=0 t<t
T

R3(t—t)3 t>t

v =
t (6.2.3)

Ccuando la composicidén media de 1la matriz cambia durante la
transformacién el tamafo de la regidn transformada en cualquier
direccién sera proporcional a (t—t)“z. Esta ley de crecimiento
parabdlica depende de 1las velocidades de difusién y seré
discutida en detalle méds adelante.

Durante los estados iniciales de la transformacién VB:SVa, los
nicleos estan espaciados y la interferencia entre nicleos vecinos
es despreciable. Bajo estas condiciones el volumen transformado
al tiempo t que resulta de regiones nucleadas entre T y T+dt
(IVadt) esta dado por dVB= v I v* dt. si tomamos v% igual al

volumen total V, el volumen total transformado seréa

v’3=4—%—v-f;1 R’ (t-t)° dr,

esta ecuacién puede ser 1integrada sdélo si se hace alguna
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suposicidén sobre la variacién de I con el tiempo, la mas simple

I=cte. lleva a

Un tratamiento més exacto debe considerar la interferencia mutua
entre regiones que crecen a partir de nGcleos diferentes. En las
transformaciones en sbélidos cuando dos de estas regiones se
encuentran se desarrolla una interface comGn, en la cual el
crecimiento cesa.

Melvin Avrami?’ resolvié este problema definiendo un volumen
transformado extendido Vg que difiere del volumen real
transformado en que contiene regiones inexistentes nucleadas en
zonas del material ya transformadas y tratando los nicleos como
si pudiesen crecer independientemente unos de otros.

Bajo estas suposiciones en el tiempo dt en que I v® dt regiones
son nucleadas también lo son I Vf3 dt regiones de 1la parte

transformada obtenié&ndose

dvg=vt 1 (v%+vP) ac
(6.2.4)
4V

t
3 j I R’ (t-t)’dt

VB =

e
con lo cual el volumen extendido puede ser mayor que el volumen
real total V. La ventaja de definir Vz reside en que esta
relacionado en forma simple con las 1leyes cinéticas de

0
crecimiento, siendo posible ademas definir una relacidn entre V;

Y VB.

Si al tiempo t una fraccién (1—VB/V) queda sin transformar, en un
intervalo de tiempo dt el volumen extendido se incrementara en

dvg y el volumen real en dVB. De los nuevos elementos de volumen

que contribuyen a dvg una fraccién 1-VB/V en promedio yace en el

material no transformado y contribuye a dVB, mientras que el
resto estaria en el material transformado, se tiene entonces
VB

de=(1— E )dvg,
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Integrando se obtiene la relacién entre el volumen extendido y el
volumen real

B
B__ _V
L In(1 7 )
y sustituyendo en (6.2.4) con la suposicién I=cte., se obtiene

3 4
_ nmR It
Q=1-exp (- = )
Dado que I en general depende del tiempo, para una dependencia
arbitraria de I con t, Avrami propuso la siguiente relacidn

general

Q=1-exp(-kt") (6.2.5)

que describe adecuadamente cinéticas con 3 =n=<4 para I
decreciente con t y n=z4 para I creciente con t. n y Kk son
excelentes parémetros experimentales para estudiar cinéticas
siendo k constante en una transformacidén isotérmica mientras n
caracteriza el tipo de transfromaciodn.

Dos grandes tipos de transformaciones pueden ser tratadas con la
ec. de Avrami, transformaciones controladas por difusién vy

transformaciones polimdérficas.

6.2.3 Crecimiento controlado por difusion

En el inciso anterior se considerd principalmente el crecimiento
lineal (velocidad de crecimiento constante), apropiada para
transformaciones polimérficas. En el caso de existir un gradiente
de composicidén 1la difusidén controlara la velocidad neta de
crecimiento. Un precipitado B crecerd en una fase metaestable «
tan rapido como la velocidad de difusién se lo permita.

Este problema fue estudiado por C.Zener”® gquien a partir de
argumentos dimensionales probd que la coordenada S dque crece

varia con el tiempo de acuerdo a la ecuacidn
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S=a (Dt)'7? (6.2.6)

siendo D el coeficiente de difusidén (supuesto independiente de 1la
composicidén) y a un coeficiente de crecimiento adimensional que

depende de 1las composiciones de las fases involucradas en las

transformaciones.
PERFIL DE CONCENTRACION DE B
<- Co=0.33
0.30 |- 7
0.20 -
FezB
Cm = 0,09
0.10 =
e0.9 180.09
ALEACION METAESTABLE
- ¢<- Cn=0
0.00 Fe 3
I
r(t)
Filg.6.2.2 Condiclones de contorno para el crecimiento controlado
por difusion para la particula de FezB, a partir de la aleacion
metaestable Fe B . r(t) representa el radlo instantaneo de
0.91 0.09

la particula esferica que esta creciendo.

Este autor resolvid la ecuacidn diferencial de difusidén para para
la concentracién instantanea c(t,r(t)) con las condiciones de
contorno que se esquematizan en la figura 6.2.2 para el caso de
precipitacién .positiva, es decir los atomos de soluto difunden
hacia la interfase y para el problema especifico que se estudia
en el inciso siguiente Estas condiciones son :

i- C(O,r)=Cm, inicialmente no hay precipitacién. C es la
concentracidén de la fase inicial

ii- C(t,r(t))=C3 la velocidad de crecimiento estd 1limitada por
difusidén y por 1lo tanto la interface r(t) se mueve tan réapido

como la difusién lo permite. C, es la concentracidén de 1la
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interfase.

iii- C, (6C/at)=C3 (ac/at)+D (6C/6r)r=R, que relaciona el avance
de la interface con el gradiente de la composicién. C, es la
concentracién de la particula que crece.

De la condicién iii- se obtiene en forma numérica o« en funcién

del parametro ¢

£= (6.2.7)

Resumiendo, en el caso de crecimiento parabdlico, el radio r de

la particula que crece tiene la siguiente dependencia con t

r(t)=a(e) (Dt)'?

6.3 Resultados obtenidos.

6.3.1 Determinacién de 1la cinética de transformacién de la
aleacidon metaestable Fe B oo

Los esperimentos M&ssabuer que se presentan en este
capitulofueron realizados en geometria de transmisién, usando la
radiacién de 14.4 keV del “'Fe con una fuente ° CoRh de 100-mC
Para estudiar la cinética de transformacién de la aleaci6n3
Femnguog se tomaron espectros Modssbauer del material después
de tratamientos térmicos de diferentes tiempos a 773 K. En la
figura 6.3.1 se muestran los espectros Mdssabuer de la aleacidn
original junto con los obtenidos después de tratamientos térmicos
de 33 y 60 horas a 773 K. Los recocidos fueron realizados en
atmosfera de Ar usando un horno eléctrico. Las muestra fueron
rapidamente introducidas en el horno precalentado y ré&pidamente

enfriadas a temperatura ambiente.

3

La muestras fueron preparadas por R. Hasegawa en Allied
Corporation, New Jersey usando la técnica Melt-Spinnig. Detalles
de la preparacion y caracterizacldn de la aleacidn pueden ser

hallados en la Ref.10.
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33 HORAS A 773 K
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Fig.6.3.1
aleacidn
773 K.
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Espectros
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La barra

y

MYssbauer a

V(mm/s)

temperatura
después de recocldos de 33
vertical representa el 1% de
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Todos los espectros fueron ajustados, con curvas Lorenzianas, con
las tres interacciones magnéticas que se detallan en la tabla
6.3.1. La interaccidédn magnética correspondiente al sitio III es
identica a la de a-Fe, por lo tanto esta asociada con zondas de
Fe en sitios regulares de la red bcc y rodeadas por ocho

primeros vecinos Fe.

sy s H é €
sitio Is
(kOe) (nm/s) (mm/s)

I 270.2*1.4 0.174*0.008 0.010+x0.003

IT 237.0x0.6 0.063 a 0.111 0.084 a 0.032

I1T 330.5%0.7 0.000x0.001 0.000+0.001
Tabla 6. 3.1 Parametros H35sbauer7asoclados con los tres sitios
encontrados para las sondas de Fe en la aleacién Feo 1B00
recocida a 773 K durante diferentes tiempos o por 15 rzinuiog

a temperaturas entre 873 y 923 K.

Las caracteristicas principales de los espectros son las mismas
salvo el pequefio pico localizado a aproximadamente a 4.3 mm/s
que gradualmente decrece al aumentar el tiempo de tratamiento.
Medidas previas10 en funcidén de 1la temperatura para esta
aleacidén, muestran que dentro del error experimental 1los
subespectros Mdssbauer de los tres sitios del *Fe tienen las
mismas intensidades relativas a 4.2 K que a temperatura ambiente,
lo cual hace posible la suposicidén de una fraccién libre de
retroceso similar para los diferentes sitios. Por otro 1lado,
tanto al estequiometria de la fase boruro original (OJR%B) como
la resultante de la transformacién (FeaB) se obtienen
correctamente de las intensidades relativas de los subespectros
M8ssbauer. Se pueden entonces relacionar estas intensidades
relativas con fracciones de &atomos en un dado entorno adn si
pertenecen a distintas estructuras cristalinas.

La evolucidén de 1las fracciones de &tomos de *Fe en los tres
sitios con la duracién t de 1los tratamientos térmicos esta
mostrado en la fig.6.3.2(a).

Sobre la base de los parametros M&ssbauer correspondientes a los
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sitios de “'Fe no equivalentes en 1los boruros conocidos (ver
tabla 5.3.1) encontramos como en la referencia 10 que la aleacidn
original es una mezcla de 70% de a-Fe y un 30% de una fase tipo
mFeaB, mientras que después de un tratamiento muy largo (mas de
80 horas a 773 K) los resultados indican que aproximadamente 80%
de los a&tomos de hierro estan en Fe- bcc y 20% en FezB.

En la fig 6.3.2(b) se muestra la evolucidn de 615 del sitio II
desde el valor 0.063 mm/s a 0.111 mm/s y de € del mismo sitio
desde 0.084 mm/s a 0.032 mm/s.

Estos resultados indican que la evolucién del sistema hacia el
estado de equilibrio no involucra otras fases metaestables y que

la transformacién puede ser expresada por la siguiente ecuacién:
o—Fe3B + o-Fe + FezB

En los espectros tomados después de tratamientos térmicos de t
segundos a 773 K, el campo hiperfino del sitio II es un promedio
del valor de H en Fe B y del valor de H en el sitio 2 del o-Fe B
(notese de la tabla 5.3.1 que estos valores son muy prdéximos). El
valor de H en sitio I corresponde al del sitio 1 en o-Fe B. Por
lo anterior y teniendo en cuenta que en el compuesto mFeJB la
relacién de intensidades entre 1los sitios 2 y 1 es 2:1 1la

fracciodn fz(t) de atomos de Fe en FezB esta dada por
FII(t)—z FI(t)= fz(t)+(2/3)fo(t)—2(1/3)f°(t)=f2(t)

donde fo(t) es la fraccidn de &atomos de Fe en o—FeJB. Por otra
parte la fraccién de &atomos de Fe en FeZB tambien puede ser
obtenida del aumento en la fraccidén de atomos de Fe en oa-Fe y la
7
indicamos como f_(t)
4
2[(F  (t)=F _ (0)]=f,(t)

lo que nos permite usar el valor promedio

£ (E)+£, ()
2

£, (t)=

Para obtener mayor informacidén sobre la transformacidén analizamos

los datos experimentales utilizando la dependencia tipo Avrami
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Figqg. 6.3.2 Evolucién de las fracclones F_, F y F de las
I II III
sondas en los diferentes sitios y de los corrimientos isomérico y
cuadrupolar en el sitlo II. (a) En funcidn del tiempo de recoclido
a 773 K y (b) En funcidn de la temperatura para recoclidos de 15
minutos.
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(formula 6.2.5) de la evolucidn de la fraccién relativa

o £ ()
£ (w)

2
La fraccién final deducida de la composicién nominal de 1la
aleacidén fz(m)=2x/(1—x)=0.198 es consistente <con el valor
experimental obtenido de la aleacién completamente transformada.

En la fig. 6.3.3. se grafica 1ln(ln(1/(1-Q))) en funcidén de 1n t,
para los datos obtenidos para t=10 Horas, es decir 020.07, debido
a los grandes errores asociados con valores muy pequefios de Q,

junto con el ajuste por cuadrados minimos con la funcién

1

ln[ln(—_ﬁFﬁﬂ___

)J=n1nt+1nk (6.3.1)
obtenida a partir de la formula 6.2.5 y con el vinculo n=3/2.

Para el parametro ajustado se obtuvo

1nk(773K)=-18.21%0.10 (6.3.2)

Esta cinética indica :

i) Que el proceso de transformacidén esta controlado por difusién.
ii) Que todos los nGcleos para el crecimiento de la nueva fase
estadn presentes al comienzo de la transformacién.

Para pequefios valores de t, se puede desarrollar 6.2.5 en serie

de Taylor y aproximar por el primer término,
O=kt"+. .. (6.3.3)

y relacionar esta expresidn con el crecimiento de una particula
esférica en un medio metaestable infinito, que se desarrolld en

el inciso anterior para un proceso controlado por difusidén

Vz(t) _ r(t)3
3

2f r
f

Q=

Aqui Vz(t) y r(t) representan el volumen y el radio de 1la

69



particula de FezB respectivamente y vV, Y r, sus valores finales

para t-w,

r(t)=a(e) (D t)'"?

Q=(a/r_ )’ (D(T) t)*?

Los valores del parametro adimensional « se obtienen de 1la
solucién de 1la ecuacidén diferencial de difusién con 1las
condiciones de contorno detalladas en el inciso anterior vy
esquematizadas en la fig.6.2.2.
Comparando con 1la férmula 6.3.1 para n=3/2 y suponiendo una
transformacién tipo Arhenius, obtenemos

5 E

o 3 S Y-
(—-) (@) x(m=k e (" %T ),

donde Ea es la energia de activacidén para el proceso de
transformacién y dado que D(T)=Do exp{-ED/kBT} (donde ED la
energia de activacién para la difusibén vy D, el factor
preexponencial) se tiene

_ 3. 3/2 _
k,=(a/r )°D "%, E =3/2E (6.3.4)

de estas Gltimas ecuaciones se ve que a partir de 1la
determinacién de la energia de activacién para la transformacién,

es posible obtener la energia de difusién.

6.3.2 Determinacién de la energia de activacion

Para la determinacién de 1la energia de activacién se tomaron
espectros M&ssabuer de diferentes muestras después de
tratamientos térmicos isocronos de 15 minutos a 873, 887, 893,
906 y 923 K. Estos espectros son similares a los mostrados en la
fig.6.3.1, y fueron ajustados con los mismos parametros

hiperfinos que se detallan en la tabla 6.3.1.
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Fig 6.3.3 Grafico de el In{in(1/1-C) vs In(t) para los recocidos

a 773 K. La 1fnea recta tiene una pendiente m=3/2.

En la fig.6.3.2(c) se muestra la evolucién de las fracciones F,

FII Y FIII

de 15 min a 923 K la transformacién en fases de equilibrioc esta

con la temperatura de tratamiento. Se ve que después

completa. De 1las ecuaciones 6.3.2 y 6.3.4 se sigue que la
fraccidén relativa de atomos de Fe en Fe B debe tener la siguiente

dependencia con la temperatura para t=cte.

1
(1-Q)

3 3 E
)]= <~ 1nt+In(k(T)) =5 1nt+1nko—[ kBT]

ln[ln(

Por lo tanto en la fig.6.3.4 se grafica 1n(ln(1/(1-Q))) en
funcién de 1/T para los datos obtenidos de aleaciones tratadas 15
min. a temperaturas entre 873 K y 923 K, Jjunto con el valor
extrapolado de 1la fig.6.3.3 del valor de (Q esperado para un
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tratamiento de 15 min. a 773 K. La linea continua corresponde al
ajuste por cuadrados minimos con la funcidén 1ln(1ln(1/(1-Q)))=A+B

(1/T), del que se obtiene

E =3.56t0.07eV/4tomo k =(1.96:1.84) 10'°s7%2

Yy de la ec.6.3.4

ED=2.3710.4eV/étomo.

Por otra parte usando el valor de k(773 K) obtenido anteriormente

y la ecuacién k(T)=k0exp(—Ea/kBT) se obtiene

4 =
k,=(1.92:0.20) 10" §73/2,

= -3 I- .
o}
I
-y
~
)
E st .
=
= o
L
X
-9 1 ) ] ] !
1.05 1.10 1.15 1.20 1.25 1.30 1.35
1/T (10 3k 1,
Fig. 6.3.4 Grafico de In{1n(1/1-Q)vs 1/T para recocldos de 15
min. El cfrculo l1leno representa el valor extrapolado de la
cinetica a 773 K. La 1fnea recta corresponde al me jor ajuste con

una energfa de activacién de 3.56(0.07) eV/atomo.
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En lo que sigue usaremos el valor promedio EO, calculado pesando

r I
k0 Yy kocon los errores 6k0 Yy Bko respectivamente,

o= k0/6k0+k;/8k(,) 15 -3/2
k = —— =(1.92%.26) 10" s (6.3.5)
1/8k +1/8K_

6.3.3 Curvas de magnetizacidn

Como ya fue mencionado, 1las primeras medidas de caréacter
macroscdpico realizadas sobre este sistema, fueron interpretadas
como un intento exitoso de aumentar 1la extremadamente baja
solubilidad de B en Fe. Estos autores realizaron medidas de
magnetizacién y basdndose en la forma de las curvas identificaron
una temperatura de transformacidn Tu Y una temperatura de
ordenamiento magnético @f decrecientes con la composicién. Otros
resultados posteriores'® sugirieron gque 1la dependencia con 1la
temperatura de los campos hiperfinos en los complejos de o-Fe B y
en la matriz de a~-Fe no varian con la composicidédn. En la figura
6.3.5 se muestra la dependencia con la temperatura de H en los
sitios I y II del boruro y del sitio III (a~Fe) para aleaciones

Fe B y Fe junto con 1la correspondiente a «a-Fe

0.95 '0.05 0.91Bo.09’
puro” . En esta figura también se muestra la curva de
magnetizacién para Fe bcc puro que sigue la misma ley h(T) que el
campo hiperfino.

Dado que existe una fuerte evidencia experimental que indica que
la microestructura para estas aleaciones corresponde a una mezcla
de complejos tipo mFesB y o-Fe y dado que acabamos de probar que
al activar térmicamente estas aleaciones se produce la
transformacién del boruro en o«o-Fe + FeZB calculamos el momento

magnético medio por &tomo de Fe en la aleacién como

M(T)=p, £, (T)h (T)+u £ (T)h (T)+u_£ (T)h (T)

donde 1los u, son los momentos magnéticos atémicos a 0 K y 1los
indices «,2 y o indican «-Fe, Fe B y mJEBB respectivamente. En

la tabla 6.3.2 se indican los H, obtenidos a partir de 1los
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valores de los campos hiperfinos a 4.2 K y las temperaturas de

Curie de las tres fases (ver cap.5).

Dado que para este problema particular T‘a>TQ>T , la ecuacidn
c co

anterior se puede escribir como

M(T)=f (T)u h (T)+£_ (T)u,h (T)+£ (T)u h (T)  T<T

co

M(T)=f_(T)u h (T)+f (T)u h (T) T__<I<T__, (6.3.5)

[+

M(T)=£_(T)u h_(T) T_,<T<T__

La evolucidén de las fracciones de atomos de Fe en las tres fases
indicadas por fl(T) (i=a,2,0) dependen de la cinética de
transformacidén a través de la velocidad de calentamiento. Estas
fracciones deben satisfacer las siguientes condiciones iniciales
y finales, con 1los correspondientes valores tomados de las

medidas Mdssbauer

—0 et

£ (0)=f’ £ (0)=0
t=0 £,(0)=0 t=o fz(m)=f:
oz o _oo
£,(0)=f_ £, (@)=£

mientras que fo+f2+fa=1 debe valer siempre y de la estequiometria

de la reaccibn se sigue que

f2 (f;-fg) (o] 1] (0] 00
£~ = , £=f-f -(£-£0) £ /£,  (6.3.6)
£
2

entonces se tienen expresadas las fracciones instantaneas fa Y fD
en funcidén de la fraccién f2 para la cual hemos establecido 1la
cinética. Reemplazando 6.3.6 en 6.3.5 se ve dgque se puede
calcular el momento magnético promedio por atomo de Fe calculando
f2 por aplicacién recurrente de 6.2.5. Para este calculo se
aproximé la velocidad lineal de calentamiento dT/dt=0.5°K/s por
una sucesidén de pasos de temperatura constante de duracidén 8§t. Si
fT(t) representa la fraccién transformada del material original

después de un tratamiento de duracién t a la temperatura T, se
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Fig. 6.3.5. Dependencia

cant idades: Campos hiperfinos
comple jos de o-FesB, para
(+), campos hiperfinos en
Feo.9sB0.05 (O) y para Fe
Fe puro (1fnea sblida, Ref.
posible ajuste del campo

obtenidos de los complejos de o—FeaB.

con

la temperatura de las siguientes

de los sitios I y II de los
Fe B (Xx) y para Fe B

0.91 0.09 0.95 0.05

Fe(bcc) ara Fe B ( ) ara

! P 0.91 0.09 o y P

puro (Ref. 29) N), magnetizacidn de

29) . La 1{nea de trazos flustra un

hiperfino reducido para los datos

pueden escribir las siguientes relaciones que se esquematizan en

la figura 6.3.6:
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frz(t;)=fT1(6t)

£ (t )=f1_(t_+3t) (6.3.7)

fr (t )=fr__ (t __+5t)

donde T1’T2""Tn son las temperaturas de los diferentes pasos y
t} es el tiempo para el cual la fraccidébn transformada en un
tratamiento a T, daria la misma cantidad de transformacidén que un
tratamiento de duraccién st a T Y asi siguiendo (ver fig.6.3.6).
f%(tn) aproxima la fraccidén transformada durante un tiempo t=n
dt, como consecuencia de una velocidad de calentamiento lineal
desde T=T a T=T . Para la cinética definida, de la aplicacién

sucesiva de 6.3.7 se obtiene

"ot - Ep
st ) exp( 1)
t’= i=1 B i
n ex ( - Ebp )
Pl—x—7
B
En la fig 6.3.7, se muestra la curva calculada para Fe B Yy

0.96 0.04
convenientemente suavizada para simular 1las condiciones de

resolucidén experimental. Esta curva es cualitativamente similar a
la experimental y dos temperaturas caracteristicas podrian ser
asignadas, una temperatura de 'transformacidn" T;r Y una
temperatura de "Curie" @r de 880 y 980°K respectivamente, en
acuerdo con Ray y Hasegawa“.

Sin embargo esta identificacién es incorrecta dado que fue
construida a partir de la formula 6.3.5, donde ninguna de las
fases tiene una temperatura de orden magnético de 980 K. De
simulaciones similares para composiciones en el rango 0.04=x=0.09
se encuentra que o la temperatura de Curie T;O del o-Fe3B o los
parametros que controlan la transformacién (o ambos) deberian
variar con la composicidn para dar cuenta de la disminucidn
experimentalmente atribuida para Tkr Y @r. Dado que T;o debe ser
independiente de x, las medidas de magnetizacidén sugieren que los

paradmetros de la transformacidén deberian cambiar de modo que ésta
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Fig. 6.3.6 Curvas de Avram} calculadas para la transformacién que

se estudia, en la cual se muestra una representacién esquematica

de las condiciones dadas por las férmulas 6.3.7. T1<T2<T3<T4.
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se favorezca cuando x se incrementa. Esto resulta posible para un
proceso controlado por difusidén puesto que la distancia entre
complejos de mFeaB se reduce. Esto es esperado si varias
particulas de (rFeaB dan lugar a una sola particula de FezB.
Asignando a cada complejo original una probabilidad P de
transformarse en un nGcleo, 1/P serd el nimero de complejos
contenidos en un volumen V que da lugar aun solo nucleo y dado
que por cada 1-x atomos de Fe en la aleacidén hay 3x en el boruro,
la razén del volumen ocupado por el boruro VB al volumen total
estda dado por VB/VT=3x/1—x=n Vo donde n es la densidad de

173

complejos y V3=41rr3 /3 es el volumen de un complejo. Luego,

todos 1los complejos dentro de un radio R (V=4 @ Rhg/3), con

R={[(1—x)/3x]/P}1/3r3 en promedio contribuirdn al crecimiento de
la particula de FeZB. Tomando c como X, se tienen valores de ¢
de 0.12 y 0.27 para x=0.04 y 0.09 y valores de a de 0.62 y 0.93
respectivamente®®. Esto implica velocidades de crecimiento
mayores para aleaciones mas concentradas. Esto es obvio dado que
R da una idea de la distancia que los atomos de B deben difundir
para crear la particula de FeZB, que decrece al aumentar la
concentracidén de boro en este esquema.
Usando 6.3.4 y 6.3.5 y a=0.93 para x=0.09, se tiene

D =(r /a)° kf)” = (1.79%0.16) 10'° (r)° s™
El factor preexponencial D0 debe ser del orden 10 cnﬁ/s para
dar cuenta de la difusidén intersticial de los &tomos de B. Con lo
cual los radios finales de las particulas de Fe B deberian ser
del orden de 75 A. Entonces P~7 10 y R = 130 &.
Volviendo a las medidas de magnetizacidn, se debe mencionar gque
los resultados mostrados por Ray Yy Colaboradores para F%LWP&10
sugieren wuna transformacién a 820K y otra a mas altas
temperatura correspondiente a la transformacidédn en FezB. Esta
curva no fue posible de reproducir usando el tratamiento
descripto, esto se debe a que la composicidén més alta para la
cual microestructura se corresponde con una dispersidén fina de
o-FeaB en una matriz de «-Fe es x=0.09 como se vera en el

capitulo siguiente.
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7. Microestructura y estabilidad termica en el rango de

composicion intermedio.
7.1 Introduccion

Ya se ha mencionado que un nimero considerable de determinaciones
tedricas y experimentales existen en el sistema Fe-B en el rango
de amorfizacidén y en la zona rica en Fe (0.01=x=<0.09), mientras
que el rango de composicidén intermedio (0.09<x=0.12-0.14) en el
cual la microestructura cambia de microcristalina a amorfa no ha
sido estudiado.

En el inciso 7.3 se presenta un andlisis de la microestructura de
la aleacidn Fe . Bi..* Elegimos esta composicién debido a que
una posible coneccidn puede ser establecida entre la
microestructura de las aleaciones cristalinas y amorfas. Para este
estudio se realizaron medidas Modssbauer y de resonancia nuclear
magnética4 sobre la aleacidn de partida y sobre la aleacidn
despues de tratada térmica e isocronamente a diferentes
temperaturas. Se realizaron también medidas Mdssbauer en
temperatura entre 148 y 513 K. No fue posible realizar medidas a
temperaturas mds altas debido a que 1la fase boruro sufre
transformaciones durante el tiempo necesario para la adquisicidn
de datos (tipicamente de 24 horas).

Las medidas M&ssabuer en temperatura se obtuvieron con un
dispositivo disefiado y contruido por el grupo en vacio menor que
10~ Torr. Los tratamientos térmicos se realizaron en un horno
eléctrico convencional en atmésfera de Ar.

Los espectros obtenidos presentan una alta complejidad no siendo
posible ajustarlos mediante suposiciones simples como mezcla de
boruros. La existencia de muchas interacciones hace que sea

necesario utilizar correlaciones empiricas entre 1los parametros

Estos experimentos RNM (spin-echo) fueron realizadas por el Dr.
Y. D. Zhang en el Dto. de Materiales de la Universidad de
Connecticut, Storrs. Se llevaron a cabo a 4.2 K, sin campos
externo \'4 para frecuenclas entre 20 y 50 MHz. Detalles sobre el
equipo de medida y el proceso de adquisicion de datos estan

descriptos en la Ref. 99.
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hiperfinos y los correspondientes datos estructurales. Con este
proposito, en el inciso 7.2 presentamos una correlacidén empirica
original para el corrimiento isomérico en los diferentes sitios de
los compuestos estables y metaestables. Esta correlacidén junto con
la ya existente en la literatura para la dependencia de los campos
hiperfinos con 1la coordinacién de primeros vecinos B seréa
utilizada para el andlisis de las interacciones medidas.

Finalmente, en el inciso 7.4 se discute la estabilidad térmica de
la aleacién, se determina la energia de activacidén promedio para
la descomposicidédn en fases de equilibrio y se comparan estos
resultados con los obtenidos para la aleacidn Fe

0.91Bo.09
presentados en el capitulo 6.

7.2 Correlacién empirica para el corrimiento isomérico

De la discusibén presentada en el capitulo 4 sobre el corrimiento
isomérico se infiere que entendimiento tedrico de los factores que
afectan el corrimiento isomérico atn no es claro y dque las
correlaciones empiricas son Utiles ya que es posible obtener de
estas conclusiones sobre cambios en la estructura electrénica de
la sonda o sobre el entorno en el que se encuentra.

En la fig. 7.2.1 se muestran los corrimientos isoméricos de los
siete sitios de los boruros conocidos en funcidén del nGmero de
primeros vecinos B. Este grafico muestra una gran dispersién. Sin
embargo, es posible probar que la siguiente funcidén reproduce muy
bien los valores de SB en los diferentes boruros junto asi como

en a-Fe y y-Fe (ver tabla 7.2.1)

n
- Fe
als(mm/s)=o.0292nB+(dFe(A)—2.640) —a (7.2.1)

donde aF es la distancia promedio entre Fe primeros vecinos para
e

la primera capa de coordinacidén que incluye todos los &atomos en

una esfera de 3 & de radio y n.y n_ los niGmeros de primeros

vecinos B y Fe a un Fe, respectivamente.
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Fig. 7.2.1 Corrimientos isoméricos en los diferentes eitios de
los boruros en funcidn del ndmero de vecinos B, (o) medido, (A

calculado.

El primer término indica que am aumenta con el nimero de primeros
vecinos B, este comportamiento ya ha sido observado en aleaciones

. . . . . 39
sustitucionales y ordenadas (ver inciso 4.1). Ha sido mostrado
. . 57 .
gue la variacidén de 815 en Fe en muchos sistemas es

aproximadamente aditiva con el niGmero de primeros vecinos de una
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dada clase. Estos sistemas son diferentes de 1los compuestos
considerados aqui, muchas veces llamados compuestos intersticiales
y por 1lo tanto un segundo término que tenga en cuenta la
dependencia con el volumen es necesario para reproducir los
corrimientos observados. De 1la dependencia con el volumen
establecida por Ingalls39 para o-Fe
6615/61n V =1.33 £ 0.008 mm/s a 300 K, discutida en el inciso
4.2, se obtiene que para un valor tipico del volGmen &tomico de
v =11.7 As/étomo, aals/aah = 1.41 mm/s A. Este valor estd en muy
buen acuerdo con el obtenido de la correlacidén presentada aqui
asm/aaﬁga 1.00 mm/s A (ver en la tabla 7.2.1 que n_ varia de 10

a 14 solamente). El1 acuerdo es aln mejor para a-Fe (1.27 mm/si).

Exp Cal
Boruro Sitio n  n__ d_ (R) 8 . (mm/s) & _ (mm/s)
FeB 1 6 10 2.75 0.26 0.275
FezB 1 4 11 2.63 0.12 0.107
t—FeaB 1 2 12 2.638 0.06 0.056
2 4 10 2.635 0.11 0.112
3 3 10 2.575 0.03 0.028
o—FeaB 1 3 12 2.678 0.13 0.129
2 3 11 2.628 0.07 0.076
o—-Fe 1 - 14 2.647 0.00 0.009
¥-Fe 1 - 12 2.537 -0.10 -0.112
x=0.20 - 2.15 12.4 2.57 0.053 0.063
x=0.17 - 1.41 10.7 2.56 0.042 0.041
~Cal Exp =
Tabla 7.2.1 o© y representan los corrimientos isomericos
calculados y medidos para compuestos Fe-B cristalinos, Oo-Fe,
¥-Fe, y aleaclones amorfas Fel_ B con x=0.20 y 0.17. nB, nF y
d son los nimeros de boros y l):i)érros primeros veclnos a uneFe

e
y la distancla promedlo Fe-Fe, respectivamente.

Es notable que Sm dependa de las distancias promedio Fe-Fe y no
de las distancias medias Fe-B. Es probable que esta asimetria en
la dependencia de 8 , con la estructura se deba a la interaccidn
mds metdlica Fe-Fe que la Fe-B. En el 4ltimo caso son més
covalentes y por lo tanto los electrones estan méds localizados con

lo cual pequefias variaciones en las distancias producirian
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aproximadamente la misma distribucién de carga, sin efectar a
1
la

existencia de wuna 1ligadura covalente Fe-B que 1lleva a 1la

615' Medidas de fotoemisidén realizadas sobre L-FeJB indican!®

hibridizacidén de los orbitales sp del metaloide con los d del Fe.

Esta correlacién puede ser también extendida para los valores de
S o medidos en las aleaciones amorfas'®. Pero en este caso sélo el
primer término debe ser tenido en cuenta debido a que en las
aleaciones amorfas los &tomos de todos 1los elementos que la
componen pueden elegir libremente su propio volumen. Se hace esta
extensién para x=0.17 y 0.20 para las cuales datos existen
estructurales en la literatura (ver inciso 5.5). De la tabla 7.2.1

se puede ver que también en este caso se obtiene un buen acuerdo.

7.3 Microestructura

En la figura 7.3.1 se muestra los espectros Mdssabuer de la
aleacidén original tomados en el modo de transmisién vy
retrodispersidén. El1 primero fue ajustado con cinco interacciones
magnéticas al igual que 1los obtenidos después de tratamientos
térmicos de 1 hora a diferentes temperaturas entre 623 y 716 K.
Los parémetros hiperfinos que caracterizan estas interacciones se
detallan en la tabla 7.3.1.

Los ajustes fueron realizados con curvas Lorenzianas respecto del
fondo. En el procedimiento de ajuste se variaron las relaciones
LI/L3 Y LZ/L3 hasta hallar la autoconsistecia con las intensidades
relativas de cada subespectro teniendo en cuenta el espesor del
absorbente, detalles del procedimiento se presentan en el
apéndice.

Todas estas interacciones estdn caracterizadas por anchos de linea
mayores que 0.25 mm/s (la resolucidén experimental) sugiriendo
desorden. Las mas intensas (sitios 2 y 4) son similares a las
medidas en o-Fe B, sin embargo las intensidades relativas de los
dos subespectros no satisfacen al relacidén 2:1 esperada para este
compuesto (ver tabla 5.3.3). La interaccidén 1 es similar a una de
las tres interacciones caracteristicas del t-FeaB, mientras gue 1la

interaccién 3 no corresponde a ninguna de 1la interacciones
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observadas en los compuestos Fe-B conocidos. Debe mencionarse que
una identificacidén directa de los boruros presentes en el material
original no puede ser hecha solamente sobre la base de las
interacciones hiperfinas cuando la aleacidn consiste de una mezcla
de fases. Esta limitacién se debe a que en diferentes boruros se
presentan interacciones con parametros hiperfinos similares (Ver
tabla 5.3.1).

Del espectro Mdssabuer se obtiene que el 37% de los &tomos de Fe
se encuentran en la fase boruro, mientras que el espectro de
difraccidén de rayos x ° indica que solamente 3% de la reflexiones
no corresponde a o-Fe. Esta contribucién esta completamente
centrada en 206= 50.50° (d=2.098 &) y puede corresponder a las
refleccion (321) del t-Fe_B y/ o a la reflecciones (012) y (220)
del o-FeSB'l5 no permitiendo una identificacidén concluyente de 1la
fase boruro. Sin embargo, dado que la difraccién de rayos x es
s6lo sensible a a fases bien desarrolladas, 1las pequefias
contribuciones de la fase boruro al espectro de difraccidédn indican
que esta fase estd altamente dispersa en la forma de pequefias
particulas, en concordancia con observaciones previas“) en

aleaciones mas diluidas en B.

H(kOe) Sls(mm/s) e(mm/s)

331.320.2 0.001+0.001 0.002%0.001
288.0x1.6 0.048+0.019 0.056+x0.023
270.320.7 0.144+0.007 0.023+0.005
249.1x0.6 0.057+0.006 0.022+0.006
235.930.4 0.067+0.003 -0.043+£0.003

Tabla 7.3.1 Campos magnéticos (H) y corrimientos isoméricos
y cuadruolares (615) y (E) de los sltios medlidos en la
aleacion Fe B .
0.91 0.11

5 . . .

La caracterlizaclion con la radiacion Kd(CO) por difraccion de
Rayos x sobre la aleaciaon original y tratada térmicamente a 623,
716 y 773 K fueron realizadas por Bibiana Arcondo en el

Laboratorio de Ffsica de la FIUBA.
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Fig.7.3.1
continuas
diferentes
muestra

inferior el

"Original”

Cuentas (unidades arbitrarias)

"Original” H

v(mm/s)
Espectros M8ssbauer de la aleacién original, en 1{neas
se muestran, la funcién que me jor ajusta la medida y los
subespectros que la componen. En la parte superior se
el correspondiente al modo de retrodispersi8n y en la

correspondiente al modo de transmisidn.
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Estos resultados son consistentes con los obtenidos de las medidas
RNM. El espectro de la aleacidén de partida mostrado en la figura
7.3.2 muestra picos de resonancia a 35 y 40 MHz superpuestos a una
ancha distribucién centrada en aproximadamente 30 MHz. Esta
distribucién es un resultado sorprendente debido a que resonancias
de ''B Yy ’Fe a frecuencias mas bajas que 35 MHz no han sido
medidas para el sistema Fe-B en el estado amorfo ni en los
compuestos intermetilicos a excepcidén del compuesto FeB que esta

caracterizado por una resonancia a 13.4 MHz (Ver tabla 7.3.2)

Boruro HB(MHz) Referencia
FeB 13.4 100
FezB 41.0 100,38
t—FeaB 34.4 38
O_FeaB 36.2 38
39.0 12
Fe B C 36.3 74
3 1-x x
Fe B 38.0 15
23 6
a-Fe, B, 38.5-35.9 32
(0.14sx<0.22)

11
Tabla 7.3.2. Campos hiperfinos del B (spin-echo RNM) a 4.2 K en

boruros cristallinos y en las aleaciones amorfas

Dado que las interacciones mids intensas en la medida M&ssabuer se
corresponden con las observadas en el compuesto o—FegB (esto
también es valido para esta medida RNM ) y mds adelante probaremos
CB) estd dada por (=3,

una posible explicacidén para esta distribucidén resulta de una

que la estequiometria de la fase boruro (Fe

estructura tipo Fe B defectuosa, teniendo al mismo tiempo sitios
de B vacantes, B intersticiales y/o sustituyendo a los Fe. Dado
que el campo del B es un campo transferido y determinado
principalmente por el nGmero de Fe vecinos, cada uno de momento

magnético M,
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(donde A es la llamada constante hiperfina), la presencia de B
sustituyendo a los Fe o de B intersticiales produciria una
reduccidén del momento magnético de los Atomos de Fe, y también una
disminucién en el nimero de primeros vecinos con momento
magnético. Esta situacién daria lugar a una reduccidn del campo

. . . . 2 . 11 .
transferido y a una distribucién de resonancias de B a bajas

frecuencias.
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Fig 7.3.2 Espectro RNM de la aleacidn F junto a la

e B
0.89 0.11
distribucidn de campos magnéticos obtenida del correspondiente

espectro MBssbauer.

Los otros dos picos pueden ser asignados a las resonancias del
*'Fe en cheJS correspondientes a los campos mads poblados en el
espectro MOssabuer. De la forma del espectro también se infiere
una contribucién en 39 MHz correspondiente a la observada para g
en las aleaciones mas diluidas enfriadas rapidamentem. Para

. . . 57 11
separar las diferentes contribuciones de " Fe y B en el espectro
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235 K

363 K

Cuentas (unidades arbitrarias)

v(mm/s)

Flg.7.3.3 Espectros Mdssbauer de la aleacidn F medidos

e B
0.89 0.11
148,235,300,363,443 y 513 K
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RNM se calculd a partir del espectro M8ssbauer la distribucién de
campos hiperfinos en MHz (utilizando el coeficiente de conversién
¥=0.1374 MHz/kOe, valido para 57Fe), ver fiqg. 7.3.2. Esta
distribucién es cualitativamente similar al espectro RNM que se
obtiene después de restar al medido la distribucién en torno a 30
MHz. La medida RNM permite también descartar la presencia de Fe_B
ya dque no presenta el pico de resonancia a 41 MHz. La notable
diferencia de intensidades entre las distribuciones ''B Yy *'Fe es
consecuencia de sus diferentes sensibilidades relativas.

Para obtener mas informacidén acerca de la naturaleza de las fases
presentes, se estudid la dependencia con la temperatura de 1los
campos hiperfinos, estos espectros se muestran en la figura 7.3.3.
De la evolucién con la temperatura de los cinco campos hiperfinos
medidos, Jjunto con las dependencias conocidas para o-Fe, o-Fe B y
Fe B mostrados en las fig.7.3.4 se infiere que dentro del error
experimental los campos hiperfinos de la fase boruro siguen todos
la misma dependencia con 1la temperatura, diferente de las
dependencias correspondientes a a-~Fe y Fe B. Este comportamiento
sugiere también la ausencia de pequefias cantidades de fase amorfa
ya dque las aleaciones amorfas tienen temperaturas de orden
magnético16 entre 552 y 760 K.

Debe puntualizarse que los valores e intensidades de las cuatro
interacciones magnéticas no pueden ser reproducidas considerando
una mezcla de boruros conocidos, como por ejemplo mFeaB Y bFeJL
19416 qe curie de 880 K y 800 K
respectivamente, consistente con 1la dependencia mostrada en la
fig.7.3.4.

Los subespectros de los cinco sitios tienen intensidades relativas

los cuales tienen temperaturas

aproximadamente constantes en todo el rango de temperaturas
indicando una fraccidén libre de retroceso similar.

Estos resultados permiten descartar una vez mas la presencia de
Fe B en la aleacién de partida y sugieren fuertemente que 1los
sitios 1,2,3 y 4 pertenecen a una sola fase boruro.

El decrecimiento 1lineal de 1los valores de am para 1los cinco
sitios en funcidén de la temperatura, debido al corrimiento Doppler
de seqgundo orden, esta mostrados en la fig.7.3.5. La pendiente de

esta evolucién concuerda muy bien con el valor de
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H/H,

-7.29 107! mm/s K esperado para la transicién de 14.4 keV del
57Fe, confirmando que 1la descripcién del espectro M&ssbauer con

cinco sextetes es consistente.

o
8
7
; [ ] FezB
.6
o—Fe;B
5 | I | l I ] ] | l | | I I\ l
200 400 600 800
T (K)

Fig. 7.3.4 Evoluci8n con la temperatura de los campos hlperfinos
H/l-l1 ’ Hi representa los campos medldos a 148 K, en los sittos del
Boruro y de O -Fe. Los sfmbolos grandes corresponden a los datos
del presente trabajo y los mas pequehos a o0 -Fe y o—FeaB (Ref. 10)
y a FeZB (Ref.14). La 1fnea continua esta para gular el o]Jo.

De la composicién x y de la fraccidn f0 de &atomos de Fe en a-Fe,

la estequimetria { del boruro FeCB puede ser calculada como
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1-x
X

G = (1-£))

El valor de { fue obtenido para los espectros medidos después de
recocidos isocronos de 1 hora a temperaturas entre 300 K y 1073 K.
En la fig. 7.3.6 se muestra que ? decrece desde un valor proximo a
3 a un valor préximo a 2 para temperaturas de recocido entre 716 y
873 K, reflejando la transformacién de la fase original en Fe B

que serd discutida en el inciso siguiente.

2 = -
0 -  ositio 3 e
_o [ - sitio 4 =
'—I||||||||||||||||—
— 2
E L——
g 0 |— »sitio 1
w , . esitio 2 i
S —&

200 300 400 500
T (K)

Fig. 7.3.5 Corrimientos 1soméricos en funcidn de la temperatura

92



3.5
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® —
2 S
l l 1| l [ | | 1 | ] [ I I i
400 600 800 1000 1200
T (K)
Fig. 7.3.6 Evolucién de la estequiometr{a de la fase boruro Q)

con la temperatura de recocldo para tratamientos de una hora.

Resultados previos muestran que en los compuestos Fe-B el campo
hiperfino medido en el sitio del Fe depende principalmente del
niimero de primeros vecinos B y de las distancias entre el Fe y sus
vecinos B. Le Caer Yy colaboradores™® propusieron la correlacidn
mas simple restringiedola al ndmero n; de primeros vecinos al
sitio i y despreciando la influencia de las distancias. Obtuvieron

la siguiente relacidn, valida a temperatura ambiente
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H(kOe)=345—3ln;

Usando esta relacidén, estimamos para cada sitio i de Fe el nimero
i

n de B primeros vecinos, pesando estos nimeros con las
intensidades relativas de cada subespectro, el promedio BB, con lo
cual el nGmero de pares Fe-B estid dado por eraz ﬁB. Calculamdo
estos valores en todo el rango de temperaturas de recocido se
encuentra que ﬁB aumenta de 3 a 4 mientras que ZFPB decrece de 9
a 7. Es sabido que era Y ﬁB toman los valores 3 y 9 para las dos
variedades del F@3B Y 4 y 6 para FezB respectivamente, reforzando
la identificacidén de la fase original como Fe B, como la evolucién
de esta fase hacia Fe B.

A partir de un modelo simple para la estructura de aleaciones Fe-B
basado en dos premisas a) la no existencia de pares B-B primeros
vecinos y b) solamente los primeros vecinos contribuyen al campo
hiperfino medido, se obtiene que el nimero de coordinacién ¥ para

el sitio del B esta dado por

e L

siendo fi las fracciones de &tomos de " 'Fe en el sitio i Yy n; los
correspondientes nimeros de B primeros vecinos obtenidos de 1la
correlacién de Le Caer para los campos hiperfinos. El1 valor y=9
fue obtenido para la aleacidédn de partida como es de esperar para
Fe3B.

Se puede entonces concluir que el sistema original contiene una
Gnica fase boruro descripta por la férmula FesB.

Usando los valores n; calculados estimamos con la férmula 7.2.1
los valores de dn para los corrimientos isoméricos medidos
variando ﬁn entre 10 y 12 (valores esperados en los Boruros). Los
valores obtenidos son muy préximos a los listados en la tabla

7.2.1.
7.4 Estabilidad térmica

La evolucién de las fracciones f1 de las sondas en los diferentes

sitios i con la temperatura de recocido estd mostrada en la figura
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Fig. 7.4.1 Evolucidn de las fracciones

con la tamperatura de recocido.
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7.4.1 de la cual se ve que el boruro transforma aproximadamente
sin segregacidén de Fe entre 623 y 716 K, dado que la intensidad
asociada con el sitio 0 es practicamente constante mientras 1las
asociadas a los otros sitios cambian. Después del tratamiento
térmico a 733 K la fraccién fO crece y las interacciones 1 y 3
desaparecen. El incremento en la fraccidén f0 esta conectado con 1la
descomposicién de la fase boruro en a-Fe y Fe B que discutiremos
mas adelante. En este intervalo de temperatura para obtener un
buen ajuste de los espectros Mdssabuer fue necesario dividir la
interaccién 4 en dos contribuciones 4 y 4’ de aproximadamente
igual campo hiperfino, corrimiento isomérico e intensidades pero
corrimientos cuadrupolres de distinto signo. Esto corresponde a un
efecto tipico de anisotropia magnética14 como en FeB y es
consistente con la evolucidén de parte del sistema hacia esa fase.
En la figura 7.4.2 se muestra 1la evolucidn de 65(4) y del
corrimiento cuadrupolar promédio (pesado con las intensidades
relativas de los sitios 4 y 4’), el ancho de linea promedio de las
interacciones correspondintes al boruro se presenta en la fig.
7.4.3 junto con el ancho de linea correspondiente al sitio del
o-Fe,. Estos resultados son también consistentes con la
transformacién de la fase original tipo FeB a FeB y revelan el
ordenamiento simultaneo del sistema. En 1la figura 7.4.4 se
muestran los espectro Mdssabuer tomados después de tratamientos
térmicos a diferentes temperaturas. Es interesante notar que el
espectro obtenido de la aleacidén tratada térmicamente a 1273 K
(ajustado con dos interacciones) no presenta anisotropia
magnética. Como la temperatura de recocido superdé la temperatura
de Curie del FezB esta fase pasd al estado paramegnético y al ser
enfriada hasta temperatura ambiente se magnetizé en la direccidn
del eje ¢ para la cual los &atomos de Fe son magnéticamente
equivalentes.

Los resultados RNM obtenidos sobre la aleacidén recocida a 716 y
773 K estadn mostrados en la fig. 7.4.5 junto con la distribucidn
de campos hiperfinos obtenida de 1las medidas Modssabuer. Estos
espectros tomados en un rango de frecuencia entre 30 y 50 MHz

presentan picos de resonancia a 46.7 MHz (no mostrado en 1la
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Fig. 7.4.2 Evolucidn de los corrimientos, tsomérico (GIS) y
cuadrupolar (€) para el sitio 4, cuya evolucién indica la

transformacidn en FeaB.
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figura), 40.4 y 36.3 MHz. Estos dos ultimos picos son mds anchos
que lo esperado para sitios cristalinos, por lo tanto corresponden
a la superposicién de varias contribuciones. La forma y la
asimetria de los picos sugiere que son el resultado de
contribuciones de resonancias °'Fe a 35 y 40 MHz y contribuciones
de resonancias ''B a 39, 41 y 36.2 MHz. La resonancia a 36.2 MHz
proviene del "'B en una estructura mFe3B mas ordenada. Este valor
de frecuencia fue obtenido en o-Fe B estabilizado con otros
elementos como C, Ni o Co y es diferente del de 39 MHz medido en
aleaciones Fel__xBx rapidamente enfriadas. Después del recocido a
773 K el espectro RNM nmuestra apreciables diferencias. La
intensidad del segundo pico aumenta debido a la contribucién de la
resonancia del B en FeZB (a 41 MHz), como puede verse de 1la
comparacién con la distribucién de campos hiperfinos del Fe (Ver
tabla 7.3.2).

Nuestros resultados muestran que la evolucidédn del sistema hacia el
estado de equilibrio se realiza en dos etapas: primero 1la
evolucidédn hacia una estructura mFeaB mas ordenada aproximadamente
sin segregacidén de Fe (hasta el recocido a 716 K), sequida de 1la
descomposicidén en fases de equilibrio. Dado que en la primera
etapa de transformacién la superposicién de los dos procesos no
puede ser completamente excluida, usamos el rango de altas
temperaturas de recocido (716-800 K) para determinar la energia de
activacién que caracteriza la transformacidén. Para obtener 1la
fraccidén normalizada de Fe B que se forma durante los tratamientos
térmicos de una hora a la temperatura T se sigue la evolucidén de
la fraccién f, de las sondas de *Fe en los sitios de o-Fe. La
fraccidén f0 es la que estd afectada de menores errores relativos y
su incremento proviene inequivocamente de la formacidén de Fe B.
Por lo tanto, 1la fraccidén relativa de &tomos de Fe en Fe£3 se

calcula como

£ (T)-£_(0)

Q(T)=
£ (=)-£ (0)
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donde fO(O) es la fraccidén inicial de sondas de Fe en oa-Fe y fo(m)

es la correspondiente a la transformacidén completa.

Suponiendo un proceso de nucleacién y crecimiento caracterizado

por una energia de activacidén E (ver capitulo 6),
a

esta fGltima

puede ser obtenida del grafico de ln{ln(——L——)} en funcidén de 1/T,
1-Q

a partir de 1los datos mostrados en la figura 7.4.1 (para
[ T 11 FT T T 7TTTrp I rTrTrrirepired
—~ ®e
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—
h $ *
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Fig. 7.4.5 Espectros RNM (spin-echo) de la aleacidn FeO.BQBO.ll
recocida a 716 y 773 K Junto con correspondientes
distribuciones de campos magnéticos obtenidas los espectros
M8ssbauer.
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tempertauras de recocido entre 716 y 800 K; Ver fig. 7.4.6). El
valor EL=1.38¢0.65 eV/atomo obtenido es muy bajo comparado con el
observado (Ea=3.56to.07 eV/atomo) para la aleacidén con 9% de B, la
que debid ser tratada térmicamente durante mds de 60 horas a 773 K
para completar al transformacién (ver cap.6). Este resultado

indica una estabilidad menor en el presente caso.

e canl
~
~
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|
~i
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~
i
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g
—i
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a
—
1.25 1.3 _, 5 1.35 1.4
T (10° K)
Fig. 7.4.6 Grafico de In{1n( —;T )} en funcién de 1/Tx1000 para
los datos de la fig. 7.4.1 entre 716 y 800 K, la Ifnea continua

representa el ajuste por cuadrados minimos.

Las diferentes energias de activacién en ambas aleaciones (9 y
11 %) pueden corresponder a las diferencias en sus
microestructuras. En el primer caso, la particula de FeZB crece a
partir de 1la contribucién de muchas particulas de o-Fe B, los
dtomos de B deben ser sacados de su sitio de red en el boruroy
entonces creados como intersticiales en a-Fe para luego difundir

en esta fase , dado que los complejos estan aislados unos de
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otros. Ambos procesos requieren una contribucidén energética. En el
segundo caso, como la aleacién es mas concentrada en B, 1las
regiones boruro deberian estar mas proéximas e inclusive conexas,
entonces diferentes caminos de difusidn prodrian coexistir a
través de a-Fe y/o regiones ocupadas por el boruro, reduciendo 1la
energia de activacidén efectiva. De dos determinaciones diferentes
de los valores de la energia de activacidén para la difusidén de B
en FezB dan En=1'10 eV/atomo y En=1'64 eV/étomo“B.

Una clara evidencia de la difusién de los atomos de B se obtiene
de la comparacidén los espectros MYssabuer del material recocido a
973 K durante una hora en modo de transmisidén y retrodispersién
(este Gltimo tomado luego de pulir la superficie de la muestra) en
la figura 7.4.7. El primero muestra las interacciodnes
caracteristicas de los sitios de «a-Fe y Fe B, mientras que el
Gdltimo solamente muestra la interaccidén caracteristica del o-Fe,
indicando 1la ausencia de la fase boruro en la superficie
(1000-3000 A) del material.
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973 K

Cuentas (unidades arbitrarias)

973 K

v(mm/s)
Fig. 7.4.7 Espectros Mossbauer de la aleaclo’n Fe B recoclida
0.89 0.11
durante una hora a 973 K. En la parte superior el correspondiente
al modo de retrodlspersio'n y en la parte inferior el

ta
correspondiente al modo de transmision.
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8 Dependencia de la estructura de aleaciones Fe1
-X X

(0.01=x=<0.25) rapidamente enfriadas con la composicidn.
8.1 Introduccidn

La importancia de 1la fase metaestable Fe3B en relacién a 1la
estructura del amorfo Fe-B ha sido muchas veces sefialada, la
variedad t-Fe B estd 1relacionada con el OCA del amorfo
Fe B . Y con composiciones vecinas (0.20=x=<0.25). Sin
embargo, mientras algunos autores® sugieren que el OCA tipo
vFeSB prevalece en aleaciones con bajo contenido de B,

37,38
otros '/

muestran estudios que indican una coneccidén entre 1la
estructura del o-FeaB Yy el orden local en los amorfos para
0.12=x=<0.17.

Ajustando adecuadamente los parametros que controlan la velocidad
de enfriado, se pueden  producir aleaciones cristalinas
metatestables uniformes en el rango (0.01=x=<0.12), esta misma
velocidad de enfriamiento produce 1la aleacidén amorfa para
concentraciones mayores de B. Ya se menciond, que para x=<0.09 el
sistema consiste de una fina dispersidén de complejos de o-Fe B
inmersas en a-Fe, el aumento del ancho de linea de la linea de
difraccién (100) de a-Fe con la concentracién de B mostrada en la
figura 8.2.1(a) indica que esta fase deviene mds desordenada al
aumentar x. En el cap.6 se probd dque el sistema resulta
sorprendentemente estable teniendo en cuenta que el o-FeaB es muy
inestable y que la particulas son muy pequefias. La estabilidad
observada indica que la energia de la interfase boruro/a-Fe es
baja lo cual podria resultar de un buen ajuste de las estructura
a ambos lados de la interfase. Esto fue observado en las medidas

= Yy en las medidas

de microscopia electrénica de alta resolucién
Mbssbauer y RNM por la ausencia de interacciones relacionables
con sondas en la interfase.

Para concentraciones de B mas altas x=0.11 y 0.12 el sistema es
mas complejoma. En el cap. 7 se mostrd que la microestructura
consistente de particulas dispersas en una matriz de «-Fe aln es
valida para estds composiciones con 1la diferencia que 1los

complejos presentan una estructura mFeaB defectuosa. Estas
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consideraciones apoyan los estudios que sugieren un orden local
tipo o-Fe B al menos para el amorfo Fe&BGBOJA.

Finalmente, para concentraciones de B mayores que 0.25-0.28 el
sistema solidifica en una mezcla de Fe B y a-Fe.

Sobre la base de la microestructura mencionada, en el inciso 8.2
se analizan en forma conjunta datos de densitometria,
magnetizacién y parametros hiperfinos en las aleaciones amorfas y
cristalinas en un amplio rango de composicién.

En el inciso 8.3 se propone un modelo simple para la formacidén de
la particula de o-Fe B en las aleaciones cristalinas ré&pidamente
enfriadas del cual se obtiene una relacién entre el radio de 1la
particula y la velocidad de enfriamiento (Q) v a partir de ésta
se calcula un diagrama de fases QR/composicién, el cual reproduce
cualitativamente 1las caracteristicas principales del sistema
Fe-B.

En el inciso 8.4 se presenta una justificacién termodinadmica para
la transicién de cristalino a amorfo en >ﬂz0.12 y de amorfo a
cristalino en x250.25 y se estiman valores para las energias
libres de formacidén de o-Fe B y de las interfases o-Fe B/a-Fe vy
FeZB/a—Fe.

8.2 Evolucion de 1la densidad, campos hiperfinos y momentos

A . 3 2
magnéticos con la composicién.

En la fig.8.2.1(b) se muestran datos de densidad obtenidos por
Ray, Hasegawa y colaboradores en aleaciones cristalinas' Yy en
aleaciones amorfas’ en funcién de la composicién. La continuidad
en la densidad (y en la pendiente) en X = 0.12 es remarcable,
sugiriendo que las microestructuras para composiciones menores y
mayores que X, tienen algo en comin.

Una conclusidén similar puede ser extraida de la dependencia del
campo hiperfino promedio H_ del *’Fe con la composicidén. Valores
de H_ obtenidos a 4.2 K de aleaciones cristalinas'® y de
aleaciones amorfas’® estan mostradas en la figura 8.2.1(c), la
cual indica wuna dependencia lineal de esta cantidad con ¥,

continua en X=X 'y un apartamiento de la linealidad en x = 0.20
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Fig. 8.2.1 (a) ancho de 1a linea (100) de difraccion de

en O(-Fe (ref.12), (b) valores de densig%des
(Ref .11 y 35), (c) campo hiperfino del Fe
hiperfino transferido al B (Ref.13,37,38,70-72),

en

las
(10, 36),
(e)

rayos x

aleaciones

(d) campo

linea de la resonancia RNM del B (13,37 y 72) Y (f) el

magnetico por atomo de aleaclon (10,11,33)
rapidamente enfriadas Fe, _ B . Circulos

para

vaclos

las

ancho de

momento

aleacliones

corresponden a

X X

aleaciones cristalinas y clirculos llenos al estado amorfo. En (f)
los triangulos corresponden a valores sl momento magnetico
est imado a partir del campo hiperfino del Fe.
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explicado36 a partir de un cambio en 1la microestructura del
amorfo de heterogéno a homogéneo.

El campo hiperfino transferido al 11B, H, a 4.2 K esti mostrado
en la fig 8.2.1(d) en funcidén de x. HB no varia para x = 0.09,

dado que la fase boruro no <cambia en ese rango de

composiciénuhlz, pero decrece en forma aproximadamente 1lineal
para 0.135 = x = 0.22° /%7 13  extrapolacién de 1las dos
tendencias se intersecta en la vecindad de x = 0.12. El

decrecimiento de Hy sugiere una variacidén del orden de corto
alcance en torno al B hacia un ordenamiento tipo uFe3B el cual
parece alcanzase en x= 0.22, dada por similaridad de H en el
amorfo y en t—FeaB (25.2 kOe). Esta conclusidén también esta
apoyada por las medidas del campo hiperfino promedio del >Fe que
indican el mismo valor para x = 0.25 que para t-Fe B (275 kOe).
Es también interesante considerar la variacidén del ancho de linea
RNM de la resonancia del ''B con al composicidén mostrado en 1la
fig.8.2.3, para aleaciones preparadas por R.Hasegawa y medidas
por otros autores'>’@7*, g1 grafico indica que el desorden en
los entornos del B aumenta al aumentar la concentracién y una vez
mas el resultado obtenido en el sistema cristalino metaestable
(x = 0.09) se ajusta a la tendencia general de los resultados de
las muestras amorfas.

Finalmente, la dependencia con la composicién de 1los momentos
magnéticos por &tomo de aleacidén a 4.2 K estd representadas en la
fig.8.2.1(f). Resultados obtenidos de 1los campos hiperfinos
medidos usando la relacién empirica M o= (th130)uB/kOe,
adecuadamente pesados con las abundancias relativas Y
normalizados por &tomo de aleacidén han sido incluidos junto con
los valores obtenidos de experimentos de magnetizacién“’w. La
continuidad de p(x) y de su derivada a través de X = 0.12 es
notable otra vez, de la misma manera que ocurre con las demas
cantidades fisicas discutidas arriba.

Estos resultados sugieren que la microestructura de aleaciones
c-Fel__xBx Yy a-Fel__xBx a ambos lados del umbral de amorfizacidn X,
tienen algo en comin. Se podria pensar que el modelo de complejos

inmersos en hierro aGn es valido para x > X , con la importante
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diferencia de que ambas fases en este caso son amorfas. Esta idea
es consistente con el modelo propuesto por Dubois y Le caer>®
para aleaciones a-Fe B en el rango X =X =X con x=0.155, a
partir del estudio de la evolucién de la densidad y de los campos
hiperfinos del ’Fe en el estado amorfo. El tamafio de las islas
boruro amorfo sugeridas por estos autores (= 15 &) es consistente
con los tamafios de particulas observados para las aleaciones
cristalinas'®>. En el modelo mencionado 1la imagen de islas de
hierro amorfo en una matriz de boruro amorfo se revierte para
X =X =X (x_ = 0.20) y finalmente 1las aleaciones serian
homogéneas para X=X =X.

La aumento del ancho de linea RNM ''B con x mostrado en la fig.
7.2.1(e) es consistente con las ideas mencionadas arriba,
indicando que 1las regiones de hierro permiten la pérdida del
orden de 1largo alcance alin cuando se preserve un mayor orden
local en torno al B. Este desminuye al incrementrase 1la
concentracidén de B y por lo tanto reducirse las regiones tipo Fe
hasta ser minimo en x=0.25. Un comportamiento similar fue
anteriormente observado en el estudio de 1la cristalizacidén

primaria de Fe mediante la combinacién de medidas RNM y

0.14%0.86"
M6ssbauer. Se mostrdé que en un estado de cristalizacidén parcial,
el subespectro Mdssbauer de la fase amorfa remanente presentaba
las caracteristicas de un amorfo, mientras que una importante
fraccién de las sefiales RNM del ''B (de la misma fase) era
similar a la observada en t-Fe B cristalino. Este resultado fue
interpretado sobre la base de la existencia de desorden local en
torno el Fe y orden local en torno al B.

En el modelo presentado por Dubois y Le Caer se asume que las
regiones amorfas boruro tienen orden de corto alcance tipo t-Fe B
en todo el rango de composicién. La continuidad en las magnitudes
fisicas en en el umbral de amorfizacidn X 20.12 sugiere que para
concentraciones proéximas a X, el orden de corto alcance en torno

a los atomos de B deberia ser del tipo o-Fe B.
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8.3 Modelo para la obtencién de complejos de mFeJB durante el

proceso de enfriamiento a partir del liquido.

Ya se ha mencionado que la solubilidad del B en Fe es pequefia y
como el B es ligeramente mds soluble en 7-Fe(fcc) dgque en
oa-Fe(bcc), supondremos que el boruro se segrega durante el
proceso de enfriamiento rapido desde la solucibén sbélida bcc. Dado
que la difusidén es un proceso fuertemente dependiente de 1la
temperatura (por ejemplo, para una energia de difusién
E552 evV/atomo, D(T}=800 K)/D(TH=900) 20.04) se considerara la
segregacién del Boruro durante 1los 100 primeros grados de
enfriamiento, desde la fase bcc, es decir a una temperatura media
de 1170 K. Se asumirada también que 1la nucleacién se produce
homogenea e isd6tropamente.

Se supone que una regidn esférica de o-Fe B de radio r crece
dentro de una regién de solucidén sélida o-Fe B de radio R .
Por cada atomo de aleacidn en a-Feb*Bx, 4x atomos (Fe+B)
contribuyen a la particula de oJR%B. Por lo tanto, el cociente
entre el nimero de &tomos en ambas regiones es npfm)= 4x y el
cociente entre los respectivos volimenes estd relacionado con
ésta Gltima cantidad por Vp/V; = (rp/Ro) = npo/nova , siendo vy
Y v, los volumenes por atomo en la solucidén y en mFeJL

Se calcula ahora 1la distancia media R que el &atomo de B debe
difundir para formar 1la particula de boruro en el centro del
volumen V.. Si r(R) es el radio instantdneo de la particula que
se ha formado a partir de la solucidén contenida en un volumen de
radio R (0=R=R )

R
R (l/Vo).[°4nR?(R-r(R) drR
0
como R/r(R)=RO/rp se tiene

= 173 _
Re3r [(n, vy /1 V) 1]1/4

R esta relacionado con la constante de difusién D y con el tiempo
t por 1la relaciénA(Dt)“2=§, donde A es del orden de la unidad.

El tiempo de difusién t puede ser estimado del intervalo de

110



temperatura AT en que se produce la segregacidén a una velocidad
de enfriado Q, como tEAT/QR

= 1/3 2
Re3r  {[(n v,/ vy,) " "-1]/4}7°Q /AT (8.3.1)

donde V210 A3/étomo Yy si se supone una solucién sélida
intersticial, Va511.8 (1-%) A3/étomo.
Esta relacidén sera utilizada para estimar variaciones del rango

de amorfizacidn con QR.
8.4 Rango de amorfizacidn

Para x=x, bajo 1las condiciones <cinéticas del ©proceso de
Melt-Spinning y dada la baja solubilidad de boro en Fe'®> se forma
la microestructura caracterizada por una dispersién de complejos
de Boruro en o«a-Fe. El estado de alta dispersién maximiza 1la
contribucidén de la energia libre de la interfase a la energia

mezcla GM dada por
GM(x)=Na(x) Ga + NB(x) GB + Ns(x) (o) (8.4.1)

donde Na(x), Nh(x) Y NS(x) son los nlameros de &atomos gramos en
o-Fe, o—FeJB y en la interfase y Ga’ GB Yy GS son las respectivas

energias libres por atomo gramo a temperatura ambiente.

Para X =X=X se forma la fase amorfa a-Fel__xBx y si es
heterogénea como proponen Le Caer Yy Dubois’ suponemos dque los
dtomos en la interfase han tenido la suficiente 1libertad como
para elegir las posiciones que minimizan la contribucién de la

interfase a la energia del amorfo Gmxx).

Para X=X, el sistema es heterogéneo y se forma una mezcla de «a-Fe
y FeZB (también podria contener otros boruros) y la energia libre
puede ser estimada usando 8.4.1, donde NBUQ Yy GB representan
ahora el numero de A&atomos gramo de FezB y su energia libre

respectivamente.
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- a—Fe/Fe,B =

0 _
= a—Fe/FezB -
—14Q +— am —
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X
Fig.8.4.1 Curvas de energfa libre calculadas para
dispersiones de FcZB en O -Fe y de o-Fe B en o ~Fe. La curva
energfa libre del amorfo fue obtenida de la ref. 76. Se ve que

minimo de energfa entre 0.11 y 0.26 corresponde al estado amorfo.
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Para la microestructura propuesta el &rea de la interfase a(x)
tendra un méximo a una composicién intermedia entre x=0 (a-Fe) y
X=X (fase de boruro homogenea, x;=0.25 para Fe3B Yy xm=0.33 para

FeZB). Se aproxima a(x) con la funcidén mads simple que tiene un

maximo en x=xm/2 '
Ns(x)=v a(x) =v K (xm-x) X (8.4.2)

donde v es el nimero de &atomos gramo por unidad de Area en la
interfase y K es una constante que puede ser determinada teniendo
en cuenta que para XX a(x) aumenta linealmente con el nimero
de particulas de Boruro (Np(x)) y es proporcional al A&rea

promedio de las particulas ap,
a(x)sN (x) a X « X
P p m

lo cual 1lleva a
— 2
K—3/(nB r, xm)

donde r, es el radio medio de la particula del complejo y se ha
usado Np(x)=3 NB(x)/4n rp3 n. o, siendo n, la densidad numérica
del boruro.

El Gltimo término en 8.4.1 adquiere especial importancia cuando
el sistema estda finamente dividido y se vera que resulta de
importancia en la determinacién del umbral de amorfizacidn X -

Se trata ahora de determinar que valores de las densidades de
energia libre para las interfases a—Fe/mFesB Y a—Fe/FeZB y de la
energia libre G, de o-Fe B, son compatibles con la
microestructura de las aleaciones FebﬂBx, y finalmente se
evaluarad 1la consistencia de 1los valores estimados con 1los
resultados experimentales de la transformacién térmica inducida
de la dispersidn a—Fe/mFeJB en la mezcla «-Fe/Fe B mostrada en
el capitulo 6.

Suponemos como en el inciso anterior que los complejos de o-Fe B
se segregan desde una solucidén sdélida a—FeLm,Bw (x—-Fe(B)),
durante el proceso de enfriamiento ripido, con 1lo cual de la

- s .34 . '
teoria elemental de nucleacidn desarrollada en el inciso 6.2 se
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tiene

AG(x’) n, rc(x’)
2 v

o = (8.4.3)

donde r (x') es el raddio critico para los nucleos de o-Fe B y

AG(x’) estd dada por

AG(x’) =G (x") - Na(x’) Ga + NB(x’) GB (8.4.4)

O —=Fe(B)
sustituyendo 8.4.4 en 8.4.3 y luego en 8.4.1 se pueden obtener
las siguientes expresiones para G,yo

2
'y - - 4 ’
GH(x ) 3x(xm x)rc(x )G _Fe(B)(x )/ 2rpxm

G = (8.4.5)
x/xm-3x(xm-x)rc(x’)x’/ZrPx:

(G _ (x')-x'G_/x In r (x')
o = X—Fe (B) T B m B ¢ (8.4.6)

donde se ha tenido en cuenta que Na(x)=1-x/x Y b%(x)=x/xm. En
las expresiones 8.4.5 y 8.4.6 se ha elegido la energia libre para
o-Fe, Ga=0' El radio critico rc(x’), serda aproximado por el

min

minimo observado para los complejos de o-Fe B r/ «58 el cual no
depende de 1la composiciénm. Se supondra también que o es
independiente de la composicién y por lo tanto no hay diferencia

entre emplear x o x’ para su determinacién lo cual permite usar

los valores numéricos de Gar'm)(xl) publicados para un rango de
-re
. P . . 76
composicidén limitado .
Finalmente, dado que el sistema Fe B solidifica en el
- X

estadoamorfo para x =z X = 0.12 supondremos GH(O.12) o GMJO.lz),

y tomando el valor de ijx) de la ref.76, se tiene

GBz—4 kJ/gr.atomo (o—Fe3B)
o24.5 kJ/gr.atomo (a—Fe/mFeBB)

(8.4.7)

donde hemos usado v=0.3 étomos/ﬁz.
Con un procedimiento similar, para el limite de amorfizacidn
superior X, usando los valores de Ga(FezB) y'(im(x) tomados de 1la

ref. 76 se obtiene
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6 — a—Fe/o—Fe;B Amorfo

Qr (10° K/s)

a—Fe/Fe,B

Fig.7.4.2 Diagrama de fases parcial para el

velocidad de enfriamlento—composlclan.
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0250 kJ/gr.atomo (a—Fe/FeZB) (8.4.8)

Las curvas mostradas en la Fig.8.4.1 construidas con los valores
de 8.4.7, 8.4.8 y los resultados de Clavaguera-Mord76 para FezB Y

a-Fe B indican gque 1la ausencia de Fe B en para xsX Yy

presencia de esta fase para X=X estd Jjustificada. E;tos
resultados también son consistentes con 1la observacién (ver
cap.6) de gque en la aleacién cristalina Feo_ngﬂ.09 la
transformacién de o-Fe B — > Fe B involucra la transformacién de

varios complejos de o-FeJS en una sb6la particula de FeZB ya que
la transformacidn de una sola particula (= 15 A) seria
energéticamente desfavorable debido al fuerte incremento de 1la
energia de la interfase.

Ahora, el rango de amorfizacidn DQIXQ puede ser estimado en
funcién de la velocidad de enfriamiento Q.. Para esta estimacién
de la formula 8.3.1 se deriva la dependencia de r, con QR y se
usa esta dependencia Jjunto con los valores para o© Y GB
anteriormente obtenidos para calcular Gﬂ(x). Entonces se comparan
los valores de GH(x) para las mezclas entre si y con los valores
de GMJX) de la ref. 76 y se determina asi un diagrama de fases
parcial para el sistema Fe-B en términos de x y Q. para a-Fe,
mFeJB, FezB Y a-FebﬂBx que se muestra en la figura 8.4.2. Para
este calculo se impuso la condicibn r;=5 A para QR=107 K/s 1lo
cual fija el valor de D. Si bien es dificil estimar la magnitud
de los errores involucrados en el calculo precedente, es claro
que estan conectados principalmente con los valores de QR. De 1la
fig. 8.4.2 se ve que reproduce cualitativamente las
caracteristicas principales experimentalmente observadas en el
sistema, por ejemplo, la dificultad para preparar aleaciones
amorfas para composiciones menores que x=0.12 o mayores que 0.25
y el aumento del rango Qﬂ,xg al incrementar QR. Esta figura
permite estimar también el rango de composicidén para el cual se
espera la formacidén de Fe B en lugar de o-Fe_B. Por ejemplo, Fe B
se formaria para x=0.05 si anl.S 10° K/s. Finalmente, se debe
mencionar que la existencia de un eutéctico profundo en x=0.17 no

ha sido tenida en cuenta en el presente anédlisis.
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9.Resumen y conclusiones

En este trabajo la Espectroscopia Mdssbauer ha sido de crucial
importancia para la determinacién de nanofases dispersas no
detectables por otras técnicas en el sistema Fe-B, y ha permitido
obtener a través del estudio del corrimiento isomérico informacidn
Gnica sobre la naturaleza estructural y grado de covalencia en los
sitios de Fe en el amorfo SibmFex. De esta forma ha sido posible
obtener una descripcidn unificada para cada uno de los siguientes
sistemas clasicos, Fe-Si obtenido por implantacién de Fe en
monocristales de Si y Fe-B obtenido por enfriamiento rédpido desde

el liquido (Melt-Spinning), en amplios rangos de composicidn.

En el sistema Sil__xFex se determind 1la existencia de una
transformacidén desde la estructura CRN a DRP para x=0.2 y se
concluye que es posible distinguir tres rangos de composicidén de

diferente estructura dados por x=0.17, 0.17=x=<0.5 y x>0.5.

i) Para x=0.17, se obtienen aleaciones amorfas en las cuales los
efectos de covalencia son importantes y constantes en todo el
intervalo. Se infiere que la estructura puede ser descripta por el
modelo CRN con el Fe ocupando sitios sustitucionales en las

estructura CRN.

ii) Para 0.17=x=<0.5, se tienen aleaciones amorfas en un rango de
composicidén intermedio donde los efectos de covalencia disminuyen
en forma continua hasta anularse. Esta situacién puede ser debida
a la formacidn de pares Fe-Fe primeros vecinos y es consistente
con la transformacidén del estado paramagnético al ferromagnético

en x=0.5.

iii) Para x>0.5 (aleaciones ricas en Fe) el sistema es metdalico,
presenta orden ferromagnético y su estructura admite estar

descripta por el modelo DRP.
De la comparacidn de los resultados mostrados con los existentes

en la literatura sobre muestras obtenidas por evaporacidén e

implantacién y del andlisis con el modelo de Miedema y Van der
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42 . . . . . .
Woude no se puede 1inferir la existencia de diferencias en 1la

estructura de los amorfos preparados por uno u otro método.

En el sistema Fe B es posible distinguir cuatro rangos de
composicidn de diferente microestructura 0.01=x=0.09, 0.09<x=0.11,
0.12=x<0.25 y x>0.25.

i) Para x>0.25, el sistema solidifica en una mezcla de «-Fe y FeZB

(siendo probable la presencia de otras fases como FeB).

ii) Para 0.01=x=<0.09 el sistema es heterogéneo y consiste de una
fina dispersidén de complejos de o-Fe B inmersos en una matriz de
a~Fe. Esta mezcla resultd ser sorprendentemente estable, siendo
necesarias mds de 60 horas de activacidén térmica a 773 K para

transformarla totalmente.

Se determiné 1la cinética de transformacién y 1la energia de
activacién de 1la aleacidn FeagiBmog para la cual los complejos
de o-Fe_B transforman en Fe B y a-Fe. La cinética sigue una ley
tipo Avrami (Q=1-exp(-kt") con n=3/2), este indice corresponde a
un mecanismo de crecimiento controlado por difusién a partir de
nGcleos existentes. Del valor obtenido para 1la energia de
activacién (E;=(3.5610.07) eV/atomo) se deduce una energia de
difusién para los atomos de B en a-Fe igual a ED=(2.3710.04)

ev/atomo.

La determinacién anterior permitidé simular medidas previas de
maghetizacién para el rango de composicién mencionado con la
microestructura descripta, unificando asi distintas inferencias
obtenidas a partir de determinaciones experimentales de distinta

naturaleza (macroscdpica y microscoépica).

Se muestra también que en esta transformacidén varios complejos de
o-Fe B deben contribuir a la formacién de una sola particula de
Fe B.

2

iii) Para 0.09<x=<0.11, el sistema se encuentra en un rango de

composicién intermedio para el cual la imagen de una fase
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nano-estructural dispersa sigue siendo valida con la diferencia de
que esta fase retiene un orden defectuoso tipo o-FeaB.
Consecuentemente el sistema es mas inestable que en la 2zona mas
rica en Fe, transformando a temperatura mids bajas y la energia de
activaciébn para 1la descomposicién en fases de equilibrio es
también menor Ea=(1.38t0.63) eV/atomo. Este valor puede ser
interpretado como debido a la naturaleza defectuosa del sistema y
a que (dado que 1la aleacidén es mads concentrada en B) las
diferentes regiones boruro pueden estar mas proximas y por 1lo

tanto coexistir caminos de difusidén en el hierro y en el boruro.

iv) Para 0.12=x=0.25, es conocido que el sistema solidifica en una

estructura amorfa.

A partir de la microestructura descripta arriba en un amplio rango
de composicidn se presenta una justificacidédn termodindmica que
explica la nucleacidén de fases metaestables (o—FeJB Yy a—FeLxBJ
para x=0.25 y de fases estables (FeZB) para x>0.25, para las
condiciones cinéticas impuestas por Melt-Spinning, basada en 1la
contribucidén de la energia de las interfases a la energia libre de
la mezcla. Este modelo permitidé estimar el rango de amorfizacidn

en funcién de la velocidad de enfriado.

Diferentes interpretaciones han sido propuestas para describir 1la
estructura y el orden de corto alcance en estas aleaciones en todo
el rango de amorfizacisn™’’®’”?, Las caracteristicas principales
de los tres modelos citados reside en dque son heterogéneos a
escala nanoscépica y que consideran la coexistencia de regiones
tipo Fe y regiones tipo Fe B para describir las aleaciones amorfas
ricas en Fe en coincidencia con los resultados presentados aqui.
En este trabajo se muestra un andlisis cuidadoso de diferentes
magnitudes fisicas (densidad, campos hiperfinos del *Tre y del
11B, ancho de 1lineas RNM para ! y momentos magnéticos) para
concentraciones de B en el rango 0.01=x=<0.25. De la continuidad de
estas magnitudes en el umbral de amorfizacidén y del conocimiento
experimental presentado para composiciones menores a las de
amorfizacién se concluye la existencia de una correspondencia

entre las estructuras locales en los estados cristalino y amorfo
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para el umbral de amorfizacién y se favorecen 1los modelos
heterogéneos para 1las aleaciones amorfas hipoeutécticas y la
existencia de un orden de corto alcance tipo o-Fe B. La evolucidn
de estas magnitudes es consistente con la existencia de &rdenes de

corto alcance tipo t-Fe_B para las aleaciones hipereutécticas.
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Apéndice,

El drea S de una linea del espectro Mdssbauer (ver referencia 90

pagina 32) se expresa como

S=2 7 [ B x exp(=x) [I,(BX)+I, (BX)) (1)
con

B=Ub f n/2

donde IO(BX) Yy Il(Bx) son las funciones modificadas de Bessel de
orden cero y uno respectivamente, x el espesor en gr./cmz, o, la
seccién eficaz (2.57x10°'° cm’ para 57Fe) n la concentracidén de
dtomos Modssbauer en atomos/gr. (igual al ©producto de 1la
concentracién de &atomos de Fe por la abundancia a del isdétopo
Mossbauer, a=2.17 % para 57Fe) y f el factor de Mdssbauer-Lamb que
supusimos =0.5.

Si Bx es pequefio, es decir el espesor y/o la concentracién de

atomos MOssbauer son pequefios
exp (-Bx) [I_(Bx)+I (Bx)]=1

entonces, para un absorbente delgado el &rea de la linea estd dada
por
S=2 MM B x f

y de las componentes individuales de &tomos Mdssbauer en el
espectro puede obtenerse informacidén sobre las concentraciones.
Para Bx=~0.1 el error resultante es =~ 5%.

En el caso de absorbentes gruesos, las areas de las lineas deben
ser calculadas con (1) y la relacién de A&reas A1:A2:A3:3:z:1,
explicada en el capitulo 2, con 2=2 para muestras policristalinas
se ve alterada, ver fig.1l.

En nuestro caso particular, donde el espectro resulta de la
superposicidén de varios subespectros correspondientes a diferentes
sitios, se debe tener en cuenta la concentracidén relacionada con
cada sitio gque a su vez estd asociada con la fraccidn relativa de

sondas Méssbauer en el sitio, entonces
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Fig. 1 Comportamliento esperado para

los coclentes entre las ' areas
de las 1{neas de un espectro Mdssbauer magnético en funcidn de la
fraccion relativa de Atomos en un sitio.
N a f
A o
na= con =0, 1, 2, 3 vy 4
Pr + X PB
e
(1-x)
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donde NA es el nimero de Avogadro, PFe Yy PB los pesos moleculares
de los elementos, y faindica la poblacién relativa del sitio a.
Dado que para cada ¥y que se absorve hay 6 transiciones posibles, a
las transiciones #3/2 —> *1/2 (lineas 1 y 6) asignamos la seccién
eficaz Obx(3/12), a las transiciones ¥1/2-—>#*1/2 obx(z/lz)
(lineas 2 y 5) y a las transiciones -1/2—>+1/2 y 1/2——>-1/2
(lineas 3 y 4 ) obx(l/lz).

Podemos ahora calcular las Aareas S1’ S2 Yy 53 con la ecuacién (1)
usando como argumentos Brx=3/12 B= 1.109 £ , Bzx=2/12 B=0.739 £ y
B3=1/12 B=0.369 f. Las muestras medidas tienen un espesor t=40 um,
multiplicando este valor ©por 1la densidad del materialll
p=7.52 gr./cnﬁ, x=0.03 gr./cmz. En la fig. (1) se muestran los
cocientes entre 1las areas S1/S3 \'4 82153, calculadas variando f
entre 0 y 1.

Con estos valores variamos las relaciones de alturas de las lineas
de 1los espectros hasta hallar consistencia con 1la fraccidén

ajustada.
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