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Resum

Aquest treball tracta sobre la produccié i la caracteritzacié de materials nanocristal-
lins de base Fe magneticament tous i de materials magnetics amb memoria de forma
tipus Heusler. La part experimental es divideix en tres apartats diferenciats en funcié
de la tipologia d’aliatges que s’analitzen. El primer grup d’aliatges sén de la familia
dels NANOPERM: FegyX7B12Cu; (X=Nb, NizZrsy). Aquests aliatges es sotmeten
a molta mecanica durant diferents temps (fins a 80h) emprant o bé un micro-moli
tipus planetari o bé un tipus agitador. A través dels difractogrames a diferents temps
de molta se n’extreuen diversos parametres microestructurals emprant el metode de
Rietveld (parametre de xarxa, grandaria cristallina i index de microdeformacions).
Finalitzada la molta es duen a terme una caracteritzacié termica i una de magnetica
per obtenir I'energia d’activacio de creixement cristalli i la magnetitzacié de saturacio
i camp coercitiu respectivament. El segon bloc tracta sobre aliatges tipus HITPERM:
Fegs_»Co,NbgBg (x=10, 20). Igual que les mostres NANOPERM aquestes s6n sotmeses
a molta mecanica durant 80h i finalitzada aquesta es compara el producte resultat en
funci6 del contingut en Co. Es procedeix igualment a una analisi termica i magnetica.
Finalment, en els materials magnetics amb memoria de forma tipus Heusler, s’estudien
les diferents estructures que presenten en les fases austenita i martensita i s’analitza
el potencial del programari MAUD per a la generacié de fitxers d’informacié cristal-
lografica CIF i posterior analisi d’aquests materials.

En els aliatges del primer bloc es constata que un cop finalitzada la molta tots els
elements s’incorporen a una solucié solida bee-Fe amb Paparicié d’una fase Nb(B) du-
rant aquest procés en la mostra que conté Nb. El comportament magnetic no presenta
relacié amb l'equip emprat durant aquesta molta mentre que si que hi esta relacionada
I’energia d’activacié de creixement cristalli. Quant a les mostres del segon bloc, durant
la molta es forma novament una solucié solida bee-Fe igual que amb els NANOPERM.
El mateix passa amb la preséncia d’una fase Nb(B). El contingut de Co sembla no
tenir efecte en la grandaria cristallina ni en el valor de la magnetitzacié de saturacié
pero si que té efecte en I'energia d’activacio de creixement cristalli i en la coercitivitat,
valors que sén més grans com més contingut de Co tingui la mostra. Finalment, en
els aliatges tipus Heusler amb memoria de forma, el programari emprat és adequat
per a la generaci6 de fitxers d’informacié cristallografica i analisi per Rietveld de les
fases austenita i martensita no modulada. En el cas d’estructures amb modulacio, cal

explorar noves vies.
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Resumen

Este trabajo trata sobre la produccion y la caracterizacién de materiales nanocristali-
nos de base Fe magneticamente blandos y de materiales magnéticos con memoria de
forma tipo Heusler. La parte experimental se divide en tres apartados diferenciados en
funcién de la tipologia de aleaciones que se analizan. El primer grupo de aleaciones son
de la familia de los NANOPERM: FeggX7B12Cuy (X=Nb, NizgZrs). Estas aleaciones
se someten a molienda mecanica durante diferentes tiempos (hasta 80h) usando o bien
un micromolino tipo planetario o bien uno tipo agitador. Mediante los difractogra-
mas a diferentes tiempos de molienda se extraen varios pardametros microstructurales
usando el método de Rietveld (pardmetro de red, tamafio cristalino e indice de micro-
deformaciones). Finalizada la molienda se llevan a cabo una caracterizacién térmica y
una de magnética para obtener la energia de activacion de crecimiento cristalino y la
magnetizacion de saturacion y campo coercitivo respectivamente. El segundo bloque
trata sobre aleaciones HITPERM: Fegs_,Co,NbgBg (x=10, 20). Igual que las muestras
NANOPERM estas son sometidas a molienda mecanica durante 80h y finalizada esta
se compara el producto resultante en funcién del contenido en Co. Se procede de igual
forma a un andlisis térmico y magnético. Finalmente, en los materials magnéticos con
memoria de forma tipo Heusler, se estudian las diferentes estructuras que presentan
las fases austenita y martensita y se analiza el potencial del software MAUD para la
generacion de ficheros de informacién cristalografica CIF y posterior analisis de estos
materiales.

En las aleaciones del primer bloque se constata que una vez finalizada la molienda
todos los elementos se incorporan a una solucién solida bee-Fe con la aparicion de una
fase Nb(B) durante este proceso en la muestra que contiene Nb. El comportamiento
magnético no presenta relacion con el equipo usado durante esta molienda en cambio
si que esta relacionada con el equipo la energia de activacion de crecimiento cristalino.
Respecto a las muestras del segundo bloque, durante la molienda se forma nuevamente
una solucion sélida bee-Fe igual que con los NANOPERM. Lo mismo pasa con la
presencia de una fase Nb(B). El contenido de Co no parece tener efecto en el tamano
cristalino ni en el valor de la magnetizacion de saturacion pero si que tiene efecto en
la energia de activacion de crecimiento cristalino y en la coercitividad, valores que son
mayores como mas contenido de Co tenga la muestra. Finalmente, en las aleaciones
tipo Heusler con memoria de forma, el software usado es adecuado para la generacién
de ficheros de informacién cristalogréfica y anélisis por Rietveld de las fases austenita y
martensita no modulada. En el caso de estructuras con modulacion, hace falta explorar

nuevas vias.

XXV



Abstract

This work is focused on the production and characterization of: Fe based nanocrysta-
lline soft magnetic materials and Heusler magnetic shape memory alloys. The expe-
rimental part of this work is divided in three parts related with the typology of alloy
analyzed. The first group of alloys are NANOPERM family: FegyX;B12Cuy (X=Nb,
NizZrsg). These alloys are milled at different milling times (up to 80h) using either
a planetary mill or a shaker mill. From X-ray diffraction patterns at different milling
times microstructural parameters are extracted using Rietveld method (cell parame-
ter, crystalline size and microdeformation index) are extracted using Rietveld method.
When milling is finished, thermal and magnetic characterizations are done in order to
obtain crystalline growth activation energy and saturation magnetization and coerci-
tivity respectively. The second block focuses on HITPERM alloys: Fegs_,Co,NbgBg
(x=10, 20). Like NANOPERM samples, these ones are milled mechanically for 80h
and after the milling the resulting alloys are compared in function of their Co content.
After that, thermal and magnetic analyses are proceeded. Finally, the different struc-
tures of the different phases of Heusler magnetic shape memory alloys are studied using
MAuUD software. The capacity of this software to generate crystallographic information
files CIF and subsequent analysis is analyzed.

First block alloys show that when the milling is finished all the elements are in-
corporated into a bee-Fe solid solution with the presence of Nb(B) phase during the
milling process in the sample that contains Nb. Magnetic behavior doesn’t show a re-
lation with the milling equipment used meanwhile crystalline growth activation energy
does. Second group samples, after the milling process, show the presence of a Fe-based
solid solution, the same that detected in NANOPERM alloys. The same can be said
about Nb(B) phase. The content of Co doesn’t seem to have effect in the crystalline
size and in the saturation magnetization. In the other hand, it has effect in the crys-
talline growth activation energy and coercitivity. Higher contents of Co mean higher
activation energy and higher coercitivity. Finally, in Heusler magnetic shape memory
alloys, the used software is adequate for the generation of crystallographic information
files and for Rietveld analysis of austenite and non-modulated martensite phases. If

modulation is present in structures, another ways to analyze them must be explored.
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INTRODUCCIO GENERAL






Capitol 1
Introduccié i objectius

Al llarg dels segles els éssers humans han modelat els diferents materials per tal de
satisfer llurs necessitats particulars a cada epoca. Des dels humans prehistorics que
treballaven les pedres per a emprar-les com a puntes de fletxa fins a 'home actual que
manipula els materials a escala microscopica per a obtenir components per a dispositius
electronics.

L’escala en que s’han estudiat els materials s’ha anat reduint al llarg del temps, al
mateix temps que avancava la ciencia i la tecnologia, fins arribar a l’actualitat on ja
no s’estudien només els materials en les escales macroscopica i microscopica sind que
també en la nanometrica.

Dins de la gran diversitat de materials existents, els materials magnetics han estat
utilitzats ininterrompudament des que es descobriren segles enrere. Al mén occidental
fou Tales de Milet, al segle VI a.C., qui descobri un tipus de mineral que n’atreia d’altres
d’iguals aixi com també el ferro. Aquest mineral és el que avui dia es coneix com a
magnetita (Fe,O3z). Fins que no es desenvolupa la mecanica quantica a comengaments
del segle XX no s’entengué completament aquest fenomen, fet que no impedi que el
magnetisme fos utilitzat, sobretot en navegacio, i que, durant la segona meitat del segle
XIX, James Clerk Maxwell en formulés les equacions que el governaven juntament amb
I'electricitat. Les equacions de Maxwell de I’electromagnetisme en el buit, que després

es formularen tenint en compte la presencia de materials son:



on p, f,ﬁ, E , Bi H sén la densitat de carrega, la densitat de corrent, el desplacament,
el camp electric, la induccié magnetica i camp magnetic respectivament.

Avui dia, les aplicacions dels materials magnetics i el magnetisme en si sén moltes
i diverses. Hom les pot trobar en qualsevol ambit de la vida quotidiana partint de la
utilitzacio de bruixoles, que ja s’empraven segles enrere, passant pels electroimants i
fins arribar als motors electrics i les cuines d’induccié magnetica que tenim a les nostres
llars en I'actualitat. Aquests son només alguns dels exemples que demostren com han
estat d’'importants aquests materials per a la humanitat i com ho sén per al mén actual.

En aquest mon actual, hi ha una gran diversitat de materials que presenten propi-
etats magnetiques pero a les darreres decades n’hi ha dues tipologies que han destacat
per l'interes que la comunitat cientifica hi ha dedicat a causa dels seus usos potenci-
als. Aquests materials sén els nanocristallins de base ferro i els materials magnetics
amb memoria de forma. Per entendre bé el comportament macroscopic que presenten
els materials és ben sabut que cal una profunda coneixenca de la seva estructura mi-
croscopica. Es per aixo, que aquest treball es centrara en la caracteritzacio de 1’estruc-
tura cristallografica d’un conjunt d’aliatges agrupats en funcié de la seva composicio
quimica.

La determinacié de parametres estructurals com son el tipus de cella cristallina,
les seves dimensions, les microdeformacio, la densitat de dislocacions i la grandaria de
gra ens indicara quin tipus de comportament tindran a nivell macroscopic ates que
estructura i propietats estan intimament relacionades.

Es per aixo que un dels objectius principals d’aquest treball sera la caracteritzacio
microestructural dels aliatges dins de la qual es mesuraran els parametres de xarxa, les
grandaries cristallines, les microdefomracions i la densitat de dislocacions. Es comple-
tara ’estudi amb una analisi termica i magnetica. Les caracteristiques estructurals dels
aliatges influiran sobre les seves propietats magnetiques cosa que fa necessaria també
una caracteritzaciéo magnetica. Depenent de les propietats magnetiques que tingui, el

material sera apte per a unes aplicacions tecnologiques o unes altres.

1.1 El magnetisme

El comportament magnetic dels materials, segons el model corpuscular, prové del movi-
ment de translacié dels electrons entorn el nucli atomic i del moviment de rotacié entorn
d’ells mateixos que és el que es coneix com espin. Es ben conegut de fa temps, i aixi
ho descriuen les equacions de Maxwell, que el corrent electric genera camps magnetics.
Els electrons en moviment entorn el nucli es poden interpretar com petits corrents i,

per tant, es crearan petits moments magnetics.



Moment magnétic orbital

Figura 1.1: Origen dels moments magnetics atomics. Poden ésser deguts

al moment magnétic orbital L o al moment intrinsec dels electrons (espin)

S.

Els materials, depenent de llurs propietats atomiques, tindran diferents comporta-
ments magnetics (Veure taula 1.2). La majoria dels materials tenen un comportament
paramagnetic, diamagnetic, ferromagnetic, antiferromagnetic o ferrimagnetic (Veure
taula 1.2). La caracteristica que els fa ésser d’un tipus o d’un altre és la seva resposta
quan se’ls aplica un camp magnetic extern H. Aquesta resposta pot ésser lineal com
és el cas del paramagnetisme i el diamagnetisme o en forma de cicle d’histeresi en el
cas del ferromagnetisme.

En el paramagnetisme es considera que els moments magnetics atomics estan ori-
entats de forma aleatoria quan no hi ha la presencia de cap camp extern i, per tant, la
suma vectorial d’aquests moments déna com a resultant un moment magnetic global
nul. Tanmateix, quan hi ha aplicat un camp extern els moments tendeixen a alinear-se
amb el camp i, en conseqiiencia, el moment global deixa d’ésser nul (Figura 1.3).

A diferencia dels materials paramagnetics, en els diamagnetics els atoms no tenen
moment magnetic en I’absencia de camp extern pero quan se’ls aplica un camp, aquests
moments individuals apareixen i tendeixen a alinear-se en la direccié del camp pero en
sentit oposat (Figura 1.4).

Els materials ferromagnetics tenen un comportament no lineal pel que fa a la respos-
ta de la magnetitzacié amb el camp magnetic aplicat. Aquests materials estan dividits
en diferents dominis magnetics. Dins de cada domini tots els moments magnetics
atomics individuals estan orientats en la mateixa direccio i sentit. Tanmateix, igual
que en els paramagnetics, la suma vectorial de tots els moments dels diferents dominis

déna com a resultat una magnetitzacié nulla. Quan s’aplica un camp extern, els do-
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Figura 1.2: Tipus de magnetisme present als diferents elements a tem-

peratura ambient. De color groc els ferromagneétics, blau fosc antiferro-

magnetics, vermell paramagnetics 1 blau cel diamagnetics.
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Figura 1.3: Comparacio dels moments magnetics d’un material para-

magneétic per camp nul i camp aplicat en la direccid z positiva (verticalment).

Els moments tendeizen a orientar-se amb el camp.
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Figura 1.4: Comparacio dels moments magneétics d’un material dia-
magnétic per camp nul i camp aplicat en la direccid z positiva (verticalment).

Els moments tendeizen a orientar-se en oposicio al camp.

minis amb moments orientats favorablement al camp creixen tot guanyant terreny a la
resta de dominis fins que s’arriba a una magnetitzacié de saturacid, punt en que tot el
material té un sol domini orientat amb el camp extern aplicat. (Figura 1.5)

El cicle d’histeresi magnetica d’un material ferromagnetic (Figura 1.6) permet des-
criure el procés de magnetitzar i també el seu comportament en processos ciclics d’a-
plicacié d’'un camp magnetic extern. La forma d’aquest cicle s’explica de la segiient
manera: inicialment la induccié magnética B del material (B = w(M + H)) té un
comportament proper a lineal amb el camp extern pero per camps elevats té dificultat
per arribar al valor maxim o de saturacié a causa que és més dificil assolir la magne-
titzacié dels dominis romanents. Quan es retira el camp, pero, queda en el material un
B romanent diferent de zero que per eliminar-lo és necessari aplicar un camp magnetic
H en el sentit oposat. Fent el mateix procediment pero canviant el sentit del camp
aplicat es tancaria el cicle.

Els materials ferromagnetics es poden separar en dos grans blocs depenent de la
magnitud de llur coercitivitat H, (en alguns casos també anomenat camp coercitiu).
Materials amb un camp coercitiu elevat séon considerats materials magnetics durs i els
que el posseeixen baix sén els anomenats tous. Els conceptes dur i tou provenen de
la dificultat d’ésser magnetitzats. Els materials ferromagnetics durs sén aquells pels
quals cal un gran camp magnetic H per produir un augment en la magnetitzacié i

ferromagnetics tous aquells pels quals per un petit augment en el camp hi ha un gran



a) b)
c) d)

Figura 1.5: FExemplificacio del moviment de dominis magnétics en un
material ferromagneétic, on la direccio d’un dels dominis coincideix amb la
del camp, a mesura que s’augmenta el camp extern. Des de la distribucio
aleatoria dels dominis (a) fins a la saturacid del material amb només un

domini existent, el de la direccié del camp H (d).

Figura 1.6: C(icle d’histéresi d’un material ferromagneétic mostrant els
punts d’induccio magnetica de saturacio Bg, de romanéncia B, 1 el camp

coercitiu H,.



augment en la magnetitzacié. Visualment es poden diferenciar mirant els seus cicles

d’histeresi: Un cicle ample implicara un material dur i un cicle estret un material tou.
(Figura 1.7)

B+A B+A

B- B-
(a) (b)
Figura 1.7: Cicles d’histéresi d’un material ferromagnetic dur (a) i tou

(b)
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a) Ferromagnetisme b) Antiferromagnetisme c¢) Ferrimagnetisme

Figura 1.8: Disposicio dels moments magnetics per a les tres variants del

ferromagnetisme amb un camp H=+H,.

Un comportament amb similituds als dels materials ferromagnetics és el dels mate-
rials antiferromagnetics i els materials ferrimagnetics. Els antiferromagneétics orienten
llurs dominis magnetics quan hi ha un camp extern de manera antiparallela la qual cosa
significa que la magnetitzacié global es manté nulla. Aquest comportament es manté
fins que s’arriba a la temperatura de Néel (7). Per sobre d’aquesta temperatura el
material té un comportament paramagnetic. Els ferrimagnetics tenen un comporta-
ment similar als antiferromagnetics ates que els moments s’orienten antiparallelament
pero els que estan orientats en un dels dos sentits tenen una magnetitzacié superior

als altres. Amb aixo, s’assoleix una magnetitzacié no nulla quan hi ha un camp ex-
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tern. (Figura 1.8). Hi ha d’altres comportaments magnetics com ara vidres d’espin o

superparamagnetisme.

1.2 DMaterials ferromagnetics tous

Els materials ferromagnetics tous han despertat un gran interes. El motiu sén les
seves multiples i diverses aplicacions en diferents ambits tecnologics que van des de la
fabricacié de nuclis per a transformadors de potencia fins als escuts magnetics, passant
pels sensors i les bobines de xoc, les quals necessiten una reactancia gran per una
freqiiencia o un interval de freqiiencies. Totes aquestes aplicacions requereixen una
alta permeabilitat magnetica del material gracies a la qual les linies de camp magnetic
restin confinades al seu interior.

Aquesta permeabilitat elevada implica tenir un camp coercitiu H, baix. Aixd duu
a la conclusié que el cicle d’histeresi (Figura 1.6) corresponent a un material ferro-
magnetic tou sera estret, tal com s’ha vist anteriorment, i, per tant, l'area tancada
dins el cicle sera petita, fet que és important ates que aquesta area [ BdH multipli-
cada per la freqiiencia v del camp magnetic aplicat déna com a resultat les perdues

energetiques per histeresi que interessa que siguin minimes.

Element T¢(K)

Fe 1043
Co 1388
Ni 627
Gd 293

Taula 1.1: Elements ferromagnétics a temperatura ambient i la seva tem-

peratura de Curie T corresponent.

Tot i que la permeabilitat és la caracteristica més rellevant a tenir en compte pels
materials ferromagnetics tous, cal no oblidar altres propietats no menys importants
com poden ésser la temperatura de Curie Te. A partir d’aquesta temperatura el
material deixa de tenir un comportament ferromagnetic i passa a tenir-lo paramagnetic.
Materials amb T elevades son utilitzats en aplicacions d’alta freqiiencia mentre que
amb Ty baixes poden ésser ttils per a la refrigeracié magnetica. Per aplicacions a
alta freqiiencia com ara en nuclis de transformadors cal una T¢ prou elevada per a les
condicions de treball. En aquest cas, els materials que s’estan analitzant son aliatges
amorfs [1-3] 1 nanocristallins [4].

A la taula periodica s’hi troben pocs elements que presentin propietats ferro-

magnetiques a temperatures tangibles (Taula 1.1). Una opcié per augmentar el ventall
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de possibilitats seria obtenir aliatges que siguin ferromagnetics emprant elements que
no ho sén, com per exemple 'aliatge tipus Heusler CusMnAl [5, 6] que té una tem-
peratura de Curie de 630K. Els aliatges d’aquestes caracteristiques son els anomenats

materials magnetics amb memoria de forma (MMF).

1.3 Materials ferromagnetics nanocristallins

Els materials nanocristallins (cristalls de la grandaria de l'ordre dels nanometres),
pel fet de tenir entre un 10% i un 50% dels atoms en la frontera de gra, tenen unes
propietats magnetiques radicalment diferents de les seves variants no-nanocristallines.
A més a més, solen tenir una major resistencia, duresa i una major difusibilitat. La
grandaria dels nanocristalls també influeix en les propietats magnetiques.

De materials magnetics nanocristallins n’hi ha de molts tipus i es poden agrupar en
families. A la figura 1.9 es mostra la induccié magnetica de saturacié B, i la permea-
bilitat magnetica corresponent a cadascuna de les families. Es pot observar clarament
que les families de materials nanocristallins FINEMET® [7] [8], HITPERM® [9] i
NANOPERM® [10] amb composicions respectives Fe-Si-B-Nb-Cu, (Fe,Co)-M-B-Cu i
Fe-M-B-Cu essent M un metall, generalment Nb, Hf o Zr; ocupen la part alta del grafic
juntament amb els materials amorfs de base cobalt indicant llur alta permeabilitat
magnetica. A tall d’exemple, els materials NANOPERM® tenen una permeabilitat
relativa de 80000 mentre que el material de composicié NiggFeqy, anomenat Permalloy,

la té a 'entorn de 8000, un ordre de magnitud inferior.

5x10° Nanocrystalline

Fe-Si-B-Nb-Cu Alloys

FINEMET Nanocrystalline
Fe-M-B-Cu Alloys
NANOPERM

2x10% 1

1x10°
Nanocrystalline

5x10* |Co-based (Fe,Co)-M-B-Cu

Amorphous Alloys
Alloys HITPERM
2L o2x104
1x104
5x10° |
Fe-based Fe-C
3 | Amorphous B
2%10 Alloys Alloys
1x10° |- Forre
X errites Silicon Steels
5x102 ; ' ' | :

0.0 0.5 1.0 1.5 2.0 25
B, (Tesla)

Figura 1.9: Families de materials magnetics nanocristallins i amorfs en

funcio de la seva permeabilitat magnética i induccio de saturacio [11]
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Quant a la coercitivitat, té una clara dependencia amb la mida dels cristalls na-
nometrics com es pot observar al diagrama de la figura 1.10 [12]. Una millor resposta
magnetica tova es dona quan la grandaria dels nanocristalls no supera la longitud d’in-
tercanvi [13]. Per altra banda, a mesura que es redueix la mida, augmenta el camp
coercitiu fins a assolir el seu valor maxim l’entorn els 100 nanometres. Tanmateix,
si continua disminuint la grandaria s’observa que la coercitivitat comenca a disminuir
d’una manera drastica fins a assolir el valor minim per una grandaria a l’entorn dels
10 nanometres. Herzer dedui que per D < 100nm la coercitivitat era proporcional a
la sisena potencia de la grandaria H, oc D% i per sobre dels 100 nm a la inversa de la

grandaria H, oc D71

| I 1 T T T
10000 =
O<_> %
o
1000 - Of‘. A 1/D _
(Y N
g \f“ N
i N
100 4 ol N -
< o™ BN  FeSiB5
Iv | E\' o
g 50NiFe @™
10 g N _
v B o
T 0y nano- Fii)
Fe-base cryst. & N
1 4 amorphous — — g@ perm- ’3& N -
Co-base alloy 4 b
%
071 1 I 1 T 1 1 1
1nm 1um 1mm
Grain Size, D

Figura 1.10: Diagrama mostrant el camp coercitiu en funcio de la mida
cristallina. [12]

En aquest treball s’obtenen materials nanocristallins amb comportament ferro-
magnetic. Entre els aliatges de base ferro, algunes de les families més analitzades
els darrers anys han estat els NANOPERM®), els HITPERM® i els FINEMET®.
Respecte la seva aplicabilitat en nuclis de transformadors, cal produir aliatges amb
baixa perdua en el nucli. Hi ha aliatges Nanoperm nanocristallins on s’han mesurat
menys perdues magnetiques que en aliatges de base Fe amorfs cosa que es relaciona

amb una baixa magnetostriccié [4].
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1.3.1 NANOPERM

Els aliatges nanocristallins del tipus Fe-M-B s’estudiaren per primera vegada el 1989
al Jap6é emprant com a metall de transicié (M) el Zr. No fou, pero, fins cinc anys més
tard que aquesta composicié, lleugerament modificada amb 1’addicié de Cu, no fou
patentada per A. Kojima [10] amb el nom de NANOPERM. Tot i els avantatges que
presenta 1’addicié de Cu es continuaren investigant els aliatges sense aquest element en
anys posteriors introduint-hi Zr, Nb o Hf com a metall de transicié [14]. Alguns autors
també utilitzen el Mo [15].

El grup de recerca en materials de la Universitat de Girona ha estudiat diversos
materials del tipus Fe-M-B al llarg dels darrers anys. J.J. Sunol estudia [16] un aliatge
de composici6 Fegy . NbgB, (x=9, 14 1 20) del qual n’efectua un caracteritzacié termica
i estructural i observa que a mesura que augmentava el contingut de B a la mostra, la
grandaria cristallina al cap de 80 hores de molta amb un micromoli P7 disminuia al
mateix temps que el parametre de xarxa de la fase majoritaria augmentava. Per la seva
banda, S. Alleg al 2010 [17] analitza un aliatge compost dels mateixos elements pero
amb diferent percentatge atomic (Feyr 9gNbyoBggg) arribant a tenir una fase totalment
amorfa al cap de 100 hores de molta amb un micromoli Retsch PM400/2 amb atmosfera
d’Ar. Cap dels dos autors no introduiren Cu a les seves mostres.

Anys més tard, es dugué a terme un detallat estudi de laliatge Fegg(NizgZrsg)10B10
(empra un prealiat de NizgZrsy) per part de A. Sekri [18], en que dona evidencies de
la presencia de FeyB, FesB i FeosBg com a fases intermedies abans d’assolir la solucid
solida final bece rica en Fe al cap de 42 hores de molta amb un micromoli Fritsh P7.
Aquesta soluci6 solida presentava unes grandaria cristallina de 18 nm i uns index de

microdeformacions compresos entre el 0.48 i el 0.95 %.

1.3.2 HITPERM

Els materials nanocristallins tipus HITPERM (FeCo-M-B-Cu amb M=Zr, Hf, Nb...)
son, amb diferencia, els que han estat més ampliament estudiats en els darrers deu
anys pels membres del grup de recerca en materials i termodinamica de la Universitat
de Girona.

L’any 2008, M. Pilar molgué 'aliatge FegoCo10(NizgZrsg)15B15 sense Cu [19] uti-
litzant agents de control de procés (ACP), concretament hexa (CgHyy) 1 ciclohexa
(CgHiz), 1 els compara amb una mostra molta sense la presencia d’aquests agents.
L’estudi mostra que, amb 'addicié d’agents de control del procés, B, augmenta i H,
disminueix. Centrant-se amb l’estructura nanocristallina, comprova com la mostra
sense ACP presentava una grandaria cristallina major i una microdeformacié menor

que les mostres moltes amb CgHy4 i CgHio. Concretament, amb el ciclohexa s’obtingué
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una grandaria cristallina menor (9 nm) que amb I'hexa (14 nm) pero unes microdefor-
macions molt similars (0.5% 1 0.8% respectivament).

Per la seva banda S. Alleg estudia l'aliatge (FesoCos)e2NbgBsg [20] molent-lo amb
un micromoli Retsch PM400, procés durant el qual li aparegueren les fases de Feq3Bg
i FesB fins a arribar a les 125 hores de molta moment en que aconsegui una fase
totalment amorfa. Aquesta fase amorfa presentava una magnetitzacié de saturacié de
15.24 emu/g, valor al qual arriba a través un gran descens en les primeres 20 hores de
molta per després mantenir un valor relativament constant fins al final. La coercitivitat
inicial era de 290 Oe, després descendeix fins als 210 Oe en 5 hores de molta per després
tornar augmentar fins a recuperar el seu valor inicial al cap de 50 hores. Per a més
molta, el valor no para de decréixer fins a arribar a un valor minim de 1600e. Aquestes
fluctuacions en H,. estan relacionades amb les deformacions i defectes que es van creant
en la mostra a causa del procés de moltura.

A. Gonzalez amb l'estudi de la mostra Fezs_,Co,(NizgZrsg)15B19 (amb x = 0, 10 i
20) [21] afirma que la substitucié parcial de ferro per cobalt afavoria la formacié d’una
fase rica en ferro amb una gran estabilitat termica la qual presentava grandaries cristal-
lines compreses entre 6 i 10 nanometres.. Amb 'augment de la quantitat de cobalt
s’aconseguia que la magnetitzacié de saturacié My augmentés lleugerament obtenint
109 emu/g per la mostra sense cobalt (x=0) i 123 emu/g per la mostra amb més cobalt
(x=20). La forca coercitiva era més gran a mesura que augmentava la proporcié de
cobalt prenent valors de 95, 97 i 1040e respectivament.

J.J. Sunol comprova analitzant el Fery 5Co75Nbs, . Bis_, (amb x = 0, 51 10) [22]
que la mostra amb la quantitat més elevada de bor era la que presentava, després
de 160 hores de molta amb un micromoli Retsch PM400, una grandaria cristallina
menor, concretament 7.1+0.3 nm. Per altra banda, com més quantitat de niobi, millor
estabilitat termica. Aleshores caldria arribar un equilibri entre Nb i B per a obtenir
I'estabilitat termica adient aixi com també la grandaria cristallina desitjada per a cada
aplicacié concreta.

S. Souilah analitzant el Fes7;Cos NbzBy5 [23] obtingué al cap de 96 hores de molta
un aliatge format per una fase de Fe(Co) conjuntament amb fases de FeyB, FesB i
Nb(B) incrustat dins una fase amorfa que representava un 85% del total. Aquest
aliatge presentava una magnetitzacié de saturacié de 111 emu/g als quals s’arriba
descendint des dels 120 emu/g inicials. Quant al comportament de la forca coercitiva,
S. Souilah obtingué un patré similar al que presenta S. Alleg [20] amb la diferencia que
en aquest cas H, augmenta lleugerament amb les primeres hores de molta per després
descendir abruptament per a tornar a augmentar fins a assolir un valor proper al maxim
i posteriorment decaure suaument fins a assolir el valor final de 600e.

S. Alleg estudia Fegi CooiNbsBy5 i Fes7Co91NbyBy5 [24] i amplia Uestudi de Souilah
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variant-ne la quantitat de niobi. Obtingué, al cap de 48 hores de molta i pels dos
aliatges, una fase nanocristallina incrustada dins una fase amorfa. Corroborant els
resultats obtinguts per Souilah [23] amb la mateixa mostra anteriorment, s’obtingueren
110.8 emu/g per a 96 hores de molta mentre que amb la mostra en que la quantitat de
niobi s’havia reduit aquest valor augmenta fins als 130.5 emu/g veient aixi que amb la
reduccié de la quantitat de niobi s’obté una magnetitzacié sensiblement major. H. pren
el valor de 58.50¢, molt similar als 600e de Souilah per la mateixa mostra i 71.00e

per la mostra amb menys niobi.

1.3.3 FINEMET

Els materials FINEMET (Fe-Si-B-Nb-Cu), patentats a finals dels anys vuitanta [7]
[8] no han estat tan ampliament estudiats pel grup de recerca de materials com els
HITPERM o els NANOPERM. Tanmateix, S. Alleg hi féu alguns estudis a partir del
2010 en les quals analitza els aliatges Fe75Si15B1g [25] 1 Fers 551135BoNbsCuy [26].

Amb l'aliatge Fez5Si15B1¢ obtingué després de 150 hores de molta una magnetitzacio
de saturacié de 6.7 emu/g i una coercitivitat de 550e. L’evoluci6é de H. experimenta
un rapid creixement durant les primeres vint hores per després mantenir-se constant
fins al final. Per altra banda, el comportament de la magnetitzacié de saturacié fou
bastant erratic ates que inicialment experimenta un creixement brusc per després tornar
a disminuir fins que al cap de 20 hores de molta torna a prendre un valor inferior a
Iinicial. En 'estadi final de molta, aquest valor havia experimentat una pujada fins a
arribar a un valor practicament identic al que tenia inicialment. El producte final fou
una soluci6 solida a-Fe(Si,B) acompanyada d’una fase cristallina de Fe,B.

Per la seva banda, 'estudi del Fers 5Si155B9gNbsCu; dona com a resultat, després de
150 hores de molta, uns valors de 14 emu/g i 620e per a la magnetitzacié de saturacié
i la camp coercitiu respectivament. El millor comportament com a material magnetic
tou fou a les 25 hores de molta, moment en que la magnetitzacié de saturacio i la
coercitivitat prengueren llurs valors més baixos: 5.6 emu/g i 15.4 Oe respectivament.
En aquest moment l'estructura presentada per la fase majoritaria era cristallina amb
una grandaria de cristallina de 40 nm. El producte final fou un aliatge no homogeni

compost per tres fases: FeoB (tetragonal), a-Fe(Si) i a-Fe(B).

1.4 Materials magnetics amb memoria de forma

Una de les aplicacions especifiques d’algunes materials ferromagnetics és el de memoria
de forma activada magneticament. En aquesta tesi s’analitzen estructuralment alguns

aliatges tipus Heusler rics en niquel.
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Figura 1.11: Cella basica d’una fase austenita L2y (Heusler) amb quatre
cubs centrats a les cares (fec) indicats. Els atoms vermells i verds correspo-

nents a posicions X, els blaus Y i els grocs Z.

Els materials magnetics amb memoria de forma (MMF), també coneguts com ma-
terials ferromagnetics amb memoria de forma (FMF), tenen un interes creixent en apli-
cacions tecnologiques gracies a la deformacié reversible i a la transformacié magnetica
que hi ha associada. Aquests aplicacions van des d’actuadors i sensors [27] fins a la
refrigeracié magnetica [28] [29]. La principal causa de la deformacié reversible en 'es-
tructura és la transicio austenita-martensita que experimenta el material passant d’una
fase ordenada cuibica (austenita) a alta temperatura a una fase tetragonal, ortorombica
o monoclinica a baixa temperatura. La transici6é ferromagnetica-paramagnetica té lloc
quan es traspassa el llindar de la temperatura de Curie. Aquestes transicions estruc-
tural i magnetica es poden produir per diferents causes: tensié mecanica, aplicacio de
camp magnetic i/o canvi de temperatura. Els aliatges tipus Heusler sén els materials
magnetics amb memoria de forma més estudiats. Tenen una composicié del tipus Xy YZ
on X, Y i Z sén les posicions que ocupen els atoms en la cella (Vegeu figura 1.11) i el
seu nom ve del quimic i enginyer de mines alemany Friedrich Heusler qui estudia un
aliatge ric en coure (CupsMnAl) al comencament del segle XX [5] [6] el qual mostrava

comportament ferromagnetic.
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Figura 1.12: Cella de la fase austenita L2, d’una mostra de composicio

arbitraria vist en 3D i lateralment.

0

Figura 1.13: Cella de la fase austenita B2 de composicio arbitraria vista

en 3D i lateralment a esquerra i dreta respectivament.
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L’aliatge CusMnAl que estudia Heusler exhibia una fase austenita a temperatura
ambient l'estructura de la qual fou completament determinada tres decades més tard
per Bradley i Rodgers [30]. Aquests autors reportaren una estructura cibica L2; (Fig.
1.12) amb una parametre de xarxa a = 5.95A i una cella unitat composta per vuit
atoms de coure, quatre de manganes i quatre d’alumini. La cel'la basica esta constituida
per una xarxa primitiva composta de vuit cubs centrats amb atoms de coure als vertexs
i atoms alternats de manganes i alumini als centres. Des de la cristallografia, es pot
veure com quatre xarxes cubiques centrades a les cares (fcc) sobreposades, dues d’elles
consistents amb atoms de posicié X i les altres dues d’atoms de posicié Y i Z (Fig. 1.11).
Cal mencionar que no tots els materials que presenten aquesta estructura Heusler (12;)

tenen una transicié martensitica.

Figura 1.14: Relacio entre les celles de la fase austenita L2y 1 la mar-
tensita L1y d’una mostra amb composicio arbitraria marcades amb linies

blaves i vermelles respectivament.

Alguna perdua de periodicitat a vegades és present a la fase austenita. En aquests
casos, I'estructura present més desordenada és una B2 en comptes d'una L2;. Aquesta
nova estructura consisteix en un cub centrat al cos (bcc) amb atoms de posicié X
als vertexs i atoms de posicions Y i Z al centre amb una probabilitat d’ésser Y o Z
(Fig. 1.13) que depen de la composicié de la mostra. Tenint en compte aquestes
caracteristiques es pot expressar l'estructura com com Xy (Y,Z).

La fase martensita es troba a baixes temperatures i pot mostrar tres estructures
cristallografiques diferents. Una d’elles, la L1y, és una distorsié tetragonal de la xarxa

cibica de l'austenita L2; (Figs. 1.14 i 1.15). Altres estructures possibles sén les
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Figura 1.15: Cella de la fase martensita L1y d’una mostra de composicio

arbitraria vista en 3D, lateralment i des de dalt.

més complexes modulades ortorombiques [31] i monocliniques [32] 5M i 7TM (també
anomenades 10M i 14M). L’estructura modulada 6 [33] i la ortorombica 40 també
han estat reportades pero no tan ampliament com les altres dues.

Aquestes estructures modulades 5M i 7TM consisteixen de cinc i set celles del tipus
L1, posades juntes les quals no mostren una estructura 'rectangular’ perfecte siné que
hi ha present una distorsi6 entre les capes. S’ha reportat que I'estructura modulada 7M
presenta una seqiiencia d’apilament (52), [34] [35] [36] [37] (Fig. 1.16) i 'estructura 5M
(32)2 [36] [37] [38] (Fig. 1.17) en la notacié de Zhdanov. En aquesta notacid els nombres
entre parentesis indiquen els nombres de plans que hi ha en cada direcci6. La barra
sobre una xifra indica la direccié oposada. El subindex indica el nombre de vegades
que es repeteix la seqiiencia. Alguns autors simplifiquen la seqiiencia d’apilament en
una modulacié [32] [39] [40] [41] per tal de fer el tractament de I'estructura més simple.

El NisMnGa és encara avui dia el material tipus Heusler més estudiat [42]. Aquesta
material té la interessant caracteristica que és I'tinic que presenta propietats magnetiques
en la seva composicié estequiometrica. La resta d’aliatges magnetics tipus Heusler
només presenten aquestes propietats quan son fora de l'estequiometria. Tot i aixi,
aquest aliatge té alguns desavantatges: l'interval de temperatura necessari per a la
transicié austenita-martensita és massa gran i el galli és car. A causa d’aixo, es cer-
caren nous elements per a substituir el galli i resoldre aquests problemes. Krenke et
al. van estudiar aliatges tipus Heusler substituint el galli per estany i indi. Presenta-
ren un estudi complet dels aliatges Ni-Mn-Sn [43] i Ni-Mn-In [44] fora d’estequiome-
tria i en forma massissa deixant evident que mostraven bones propietats termiques i
magnetiques. Aquests aliatges fora d’estequiometria tenen una composicié del tipus

XoY14221—, (també escrita com X50Y o544 2052 ) en comptes de I'estequiometrica XoYZ
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Figura 1.16: Cella de la fase martensita modulada de set capes (TM
o 14M ) d’una mostra de composicié arbitraria amb seqiencia d’apilament

(52)2 vista en 3D i lateralment a l'esquerra i la dreta respectivament.

Figura 1.17: Cella de la fase martensita modulada de cinc capes (5M
o 10M ) d’una mostra de composicié arbitraria amb seqiiencia d’apilament

(32)y wista en 3D i lateralment a l’esquerra i la dreta respectivament.
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(X50Y25Z25), la qual cosa significa que en el cas no estequiometric alguns atoms de la
posicio Y els trobarem en la posicio Z.

El grup de recerca en materials i termodinamica de la Universitat de Girona ha
estudiat aliatges tipus Heusler fora d’estequiometria en forma de cinta reemplagant el
galli per indi i estany. Krenke et al. [43] [44] ho feren amb aliatges massissos.

R. Coll [45] estudia el tipus d’estructura que presentava un aliatge Heusler amb
composicidé MngoNizo_,Sn, en funcié del contingut en estany a temperatura ambient.
Observa que per valors del 5% i el 7.5% d’Sn, I'aliatge presentava una fase martensi-
ta amb estructura ortorombica mentre que si el percentatge d’aquest element era del
10% la fase era austenita ciibica tipus L2; amb un parametre de cella a = 5.998(6)A.
Per la seva banda, J.L. Sdnchez [46] [47] estudia I'aliatge NisoMng;Iniz del qual en
mesura les temperatures de transformacié martensita-austenita. donant com a resul-
tat Mg=218K, M;=207K, As=224K i A;=232K. La fase austenita amb estructura L2,
presentava una temperatura de Curie de 313K la qual es transformava en una fase mar-
tensita amb estructura ortorombica 7TM als 150K. Finalment, B. Hernando [48] observa
una transformacié martensitica des d’una estructura cibica L2; a una ortorombica 7M

en un aliatge Niso3Mngs 3517144 presentant grans columnars. En el seu cas, les tempe-
ratures de transformacié foren Mg=226K, M;=218K, Ag=237K i A;=244K.

1.5 Objectius

Els objectius d’aquesta recerca es poden dividir en dues linies diferents relacionades
ambdues amb materials magnetics nanocristallins. La primera, i part principal del tre-
ball, consisteix en la produccio i caracteritzacié basicament estructural complementada
amb mesures termiques i magnetiques d’aliatges magnetics nanocristallins de base Fe
tipus NANOPERM i HITPERM. Aquesta primera via enfoca la recerca en:

1. Analitzar la influencia de I'equip de produccié per aliat mecanic o mechanical
alloying (MA) en la microestructura i, en conseqiiéncia, sobre I'estabilitat térmica
i les propietats magnetiques dels aliatges metallics de base Fe. Per assolir aquest
objectiu es produeixen per MA dos aliatges de composicié generica Fe-B-Cu-X
(X=Nb, NizyZrsy) emprant dos equips de molta amb caracteristiques teécniques i

de funcionament diferents.

2. Analitzar la influencia de la composicié en la microestructura i, en conseqiiencia,
en les propietats estructurals, morfologiques, termiques i magnetiques de diferents

aliatges.
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(a) Aliatges de base Fe amb Nb o NiZr, en concret, del sistema Fe-B-Cu-X
(X:Nb, Ni7(]ZI'30>.

(b) Influéncia de la substitucié del Fe per Co en les propietats i en I'estabilitat
termica, en els aliatges Fe-B-Nb-X (X=Co).

L’altra via consisteix en la produccid i caracteritzacié microestructural d’aliatges
magnetics tipus Heusler amb memoria de forma. Aquests aliatges tenen la transfor-
macio austenita-martensita. Per determinades composicions quimiques, 'estructura
martensitica ve representada per una cella cristallina modulada dificil de caracteritzar
estructuralment amb els programaris comercials existents per aquest efecte. Per assolir

I'objectiu d’aquesta segona via s’enfoca la recerca en dos aspectes:

4. Analisi estructural avancada: elaboracio de fitxers amb caracteristiques estructu-
rals generiques que permetin caracteritzar estructuralment les celles cristallines
austenitiques i martensitiques modulades emprant el metode de Rietveld (amb

I'ajut del programa comercial MAUD).

5. Produir aliatges magnetics amb memoria de forma amb composicié quimica
generica Mn-Ni-X (X=In, Sn) i Ni-Mn-X (x=In, Sn) i analitzar la microestruc-

tura de les fases presents a temperatura ambient.

Els aliatges produits i analitzats en aquesta tesi es poden veure a la taula 1.2.

Aliatge Tipus
FegoNb7B15,Cuy NANOPERM
Fego(NizgZrsp)B12Cuyy  NANOPERM
Fe75Co19NbgBg HITPERM
Fegs CogoNbgBg HITPERM
MnsoNiyoSngg MMF
MnsoNigolngg MMF
NisgMny5Sn; MMF
NisoMnss 5510145 MMF
MnsgNige 5507 5 MMF

Taula 1.2: Composicio dels aliatges que s’estudien indicant el grup al qual

pertanyen.

22



METODOLOGIA






Capitol 2
Tecniques de produccié i analisi

En el present capitol es tracten amb detall les tecniques tant de produccio com d’analisi
que s’han fet servir per desenvolupar la recerca d’aquesta tesi. L’ordre en que es deta-
llaran aquestes tecniques sera ’ordre amb que s’han emprat en el desenvolupament del
treball. Es comencara, doncs, per explicar les tecniques que han permes ’obtencié dels
diferents materials amb que es treballa, tot seguit es menciona l’equipament necessari
per a 'obtencié de dades sobre els diferents materials. A continuacié es parlara de les
tecniques d’analisi que s’han fet servir per a l'estudi de les dades que han aportat els

diferents equipaments.

2.1 Tecniques de produccio

Per a la obtencié de les mostres s’han fet servir dues tecniques de produccié diferents
en funcié de la tipologia de material. Per a 'obtencié de les mostres corresponents
a aliatges de les families FINEMET i NANOPERM s’ha emprat la tecnica de 1'aliat
mecanic. Per la seva banda, pels materials magnetics amb memoria de forma la tecnica
és radicalment diferent. En aquest cas s’obté un material en forma massissa (bulk)
mitjancant la fusié en forn d’arc electric (Arc melting) per tot seguit donar-li la forma
de cinta a través de solidificacié rapida (Melt spinning). A continuacié es descriuen de

manera detallada les tecniques.

2.1.1 Aliat mecanic

L’aliat mecanic és un dels diversos metodes que existeixen per a aconseguir materials
nanocristallins fora de ’equilibri. Consisteix en la molta mecanica d’alta energia de
precursors, generalment en forma de pols, utilitzant boles. El procés de molta causa
un seguit de fractures i posteriors soldadures en fred en els precursors que déna com

a resultat aliatges amb propietats diferents de les que podrien tenir en la seva forma
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massissa. Aquestes propietats vénen donades pel balang dels processos de fractura-
soldadura aixi com també dels precursors utilitzats i les condicions experimentals del
procés. Segons Suryanarayana [49], la versatilitat de I'aliat mecanic permet d’aconse-

guir diferents objectius:
e Produir materials per dispersié d’oxids.
e Incrementar els limits de la solubilitat solida d’'un material.
e Refinar la mida de gra.
e Sintetitzar noves fases cristallines o quasi-cristallines.
e Desenvolupar fases amorfes.
e Desordenar compostos intermetallics ordenats.
e Aconseguir aliatges d’elements amb dificultats per aliar-se.
e Induir reaccions quimiques a baixa temperatura.

Els metodes d’aliat mecanic es poden subdividir en tres variants: 1’aliat mecanic
(mechanical alloying), la molta mecanica (mechanical milling) i el desordenament
mecanic (mechanical disordering). El primer metode pretén aconseguir un aliatge ho-
mogeni i reduir-ne la mida de gra. En la molta mecanica i el desordenament mecanic,
els materials ja han estat pre-aliats i ja han aconseguit la homogeneitat de manera que
I"inic objectiu en aquests processos és la reduccié de la mida de gra i la destruccio de
I'ordenament atomic de llarg abast per produir fases amorfes.

Els micromolins amb els quals es duu a terme la molta poden ésser de diferent tipo-
logia. Els més comuns sén els tipus agitadors (shaker mills) i els planetaris (planetary
ball mills). La majoria de la recerca es duu a terme amb els micromolins agitadors que
consisteixen amb un recipient que és sacsejat endavant i enrere al mateix temps que
fa uns moviments laterals que globalment formen un moviment en forma de oo. Per
la seva banda, els molinets planetaris estan formats per un recipient que gira entorn
si mateix al mateix temps que el centre d’aquest gira entorn un altre centre. El movi-
ment és analeg al que poden fer els planetes del sistema solar ates que giren entorn si
mateixos i entorn el Sol (Fig. 2.1).

Els procés de molta d’un aliatge depen d’una gran varietat de parametres, alguns

d’ells son:
e Tipus de molinet.

e Material del contenidor.
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Section

Figura 2.1: Esquema del moviment de les particules dins d’un micromoli
planetari. Imatge extreta de Briseghini (2006) [50]

Velocitat de molta.

Temps de molta.

Quocient entre les masses de la pols i les boles del molinet.

Atmosfera de molta.

Temperatura del contenidor.

Agents de control del procés (PCA).

En el present treball s’han emprat els dos micromolins de que disposa el grup de
recerca en materials i termodinamica. Un Pulverisette 7 de la casa Fritsch (P7) ti-
pus planetari i un SPEX 8000M de la casa SPEXSamplePrep (SPEX) que és de tipus
agitador (Vegeu figures 2.2a i 2.2b). Les especificacions tecniques de cadascun d’ells

venen donades a continuacio:

Per al Pulverisette 7:

e Velocitat de rotacié: Permet anar des de les 10 rpm fins les 800 rpm amb un pas

de 10 rpm.

e Temps de treball: Disposa d’un controlador de temps que permet un funciona-
ment per cicles. L’usuari escull el temps de funcionament i el de pausa, repeticié

que 'aparell permet fer-la fins a 99 vegades.

e Mode de funcionament: Es possible de girar la plataforma en sentit horari i

antihorari.
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(a) P7 (b) SPEX
Figura 2.2: micromolins Pulverisette 7 (esquerra) i SPEX M8000 (dreta)

que s’han emprat per a l’aliat mecanic.

Per a I'SPEX:

e Velocitat de rotacié: Es possible de seleccionar un gran rang de velocitats. Tan-
mateix, per a aconseguir una molta el més energetica possible, es treballa amb la

velocitat maxima (igual que el P7).

e Temps de treball: Es poden dur a terme 120 cicles de funcionament-pausa amb

un maxim de temps de 30 minuts per a cadascun dels dos processos.

e Mode de funcionament: Només es possible el moviment en un tnic sentit repro-
duint una trajectoria similar al simbol de I'infinit tal com s’ha mencionat amb

anterioritat.

2.1.2 Fusid en forn d’arc electric

La tecnica de la fusié en forn d’arc electric (arc melting) és una tecnica a través de
la qual és possible la fusié dels materials mitjancant un arc electric creat per una
descarrega a través d’una punta de tungste i, també, d’una placa de coure refrigerada
per aigua. Tot el procés té lloc en una atmosfera inerta d’argd i permet assolir tem-
peratures de fins a 3000K. En I'estudi present ’aparell de fusié de forn d’arc electric

emprat és un Compact Arc Melter NAM-1 fabricat per 'empresa Edmund Biihler.
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Les mostres dels materials magnetics amb memoria de forma s’han generat inicial-
ment mitjancant aquesta tecnica amb una sobrepressié d’injeccié de 500 millibars. La

seqiienciacié del procés es pot resumir en 5 passos:

1. Es realitza el buit durant tres minuts emprant una bomba primaria fins arribar
a I’entorn d’1 mbar. Seguidament s’introdueix una pressié d’1.1 mbars d’argo,

procediment que es repeteix tres vegades.

2. La pressié6 final de I'argd a que s’ha d’arribar abans d’iniciar la injeccié és de 500

mbars. L’argé ajuda a ’evacuacio de 'oxigen i actua com a gas ionitzant.

3. Es produeix la descarrega en arc. S’augmenta la tensié amb la font d’alimentaci6
fins assolir la descarrega. Primer sobre una mostra de titani i després sobre la

mostra.
4. Extraccié de la mostra.

5. Procés repetitiu. S’ha de girar la mostra i repetir-se el procediment un minim de
dues vegades més per tal d’aconseguir un aliatge sense gradients composicionals

i el maxim d’homogenia possible.

2.1.3 Solidificacié rapida

Mitjancant la solidificaci6 rapida (melt spinning) és possible fondre i després solidificar
a alta velocitat els aliatges en forma massiva obtinguts amb la tecnica de fusié en forn
d’arc electric i donar-los forma de cinta.

La solidificacié rapida consisteix a introduir la mostra obtinguda per arc melting
dins d’un gresol amb un orifici en un dels seus extrems que permet que surti el material
fos. Aquest material fos cau sobre una roda en gir sobre el seu eix.

A causa de l'alta velocitat de gir d’aquesta roda el material fos es refreda a un
ritme tant elevat que els atoms del material no tenen temps de recuperar la seva
posicié d’equilibri donant com a resultat materials metastables fora de ’equilibri que
poden presentar-se en forma amorfa o policristallina.

La metodologia a seguir amb els aliatges en forma massissa que s’han obtingut
per fusié en forn d’arc és introduir-los dins de tubs de quars perforats per tot seguit
fondre’ls mitjancant la induccié. Aquest material fos s’expulsara, sota una pressio
d’arg6 de 500 mbars, sobre la superficie polida d’una roda de coure amb una velocitat
de gir de 48 m/s. La distancia entre la sortida del gresol i la roda és d’aproximadament
3 millimetres. Tot aquest procés es duu a terme en una atmosfera d’argé i el resultat

son cintes de diferents dimensions.
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Les condicions de treball per a la generacié de les cintes queden resumides en el

llistat segiient:

e Velocitat angular de la roda: 750 rpm.

e Velocitat lineal a la superficie de la roda: 48 m/s.

e Separacio entre el forat d’injeccio i la superficie de la roda: 3 mm.
e Diametre de l'orifici d’injeccié: 0.5 mm.

e Pressié de la cambra: 400 mbars.

e Sobrepressio d’injeccié: 500 mbars.

e Atmosfera: Inerta d’argd. Previament hi ha hagut un procés de buit fins a

pressions inferiors als 10~% mbars.

2.2 Tecniques d’analisi

Un cop s’han produit les diferents mostres, cal procedir a analitzar-les. Ates que els
aspectes analitzats de les mostres sén diversos (estructura, composicié, morfologia,
comportament térmic i resposta magnetica), també caldra diversitat de técniques per

procedir a fer els analisis.

2.2.1 Difraccié de raigs X

Els raigs X foren descoberts per W. C. Rontgen el 1895 [51] i el fet que es faci servir
aquest tipus de radiacié i no una altra és perque la seva longitud d’ona A < 10nm és
de 'ordre de magnitud de I'espai de separacié interatomica en els solids. Un sempre
necessita una eina de la mida d’allo en que la vol utilitzar.

Els primers a aplicar els raigs X per analitzar materials mitjancant la difraccio foren
Debye i Scherrer [52], cosa que els permeté resoldre l'estructura del fluorur de liti (LiF).
La tecnica guanya importancia quan Hanawalt, Rinn i Frevel [53] demostraren que era
possible identificar les diferents fases cristallines d’una mostra, cosa que Hull [54] havia
indicat que era possible dues decades abans.

Ates que un dels objectius principals d’aquest treball és analitzar les estructures
cristallografiques de diferents mostres, sembla evident que la tecnica de difraccié de
raig X pot ésser de gran utilitat.

Per al present treball s’ha emprat la difraccié de raigs X en pols. Aquesta tecnica

consisteix a irradiar una mostra de material en forma de pols amb fotons provinents
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d’una font emissora. Diversos materials poden ésser emprats d’emissor pero el més
comt, i el que s’ha fet servir en aquest estudi, és el coure del qual se’n pot veure I'es-
pectre d’emissi6 a la figura 2.3. Els fotons emesos pel coure sén deguts a les transicions

electroniques dels orbitals més interns de 'atom (Fig. 2.4).

K(h
KB Koo
Intensity
Abs.
i — |
Excitation Wavelength

Potential

Figura 2.3: FEspectre d’emissio de raigs X del coure mostrant les linies
KOél, KO{Q 7 Kﬁ

]\/{475(3(0
M, 5(3p)
]\/[1 (3.5)

L3 (2ps/2)
Kp L2(2p1/2)

L1(2S)

KOq KO(Q

K(1s)

Figura 2.4: FEspectre d’emissio de raigs X del coure mostrant les linies
KO_/l, KO{Q /) Kﬁ

El feix que és irradiat sobre la mostra acaba essent, en part, difractat i aquest feix
de sortida és rebut per un receptor. Aquest receptor, antigament, era una placa fo-
tografica, actualment un CCD. El resultat que s’obté és una imatge d’anells concentrics
(Figura 2.5) essent cadascun d’aquests anells causat per un o més pics de difraccid.

Mitjancant la llei de Bragg (Fig. 2.6) és possible de relacionar la posicié dels
anells amb 'espaiat entre plans atomics mitjancant 'equacié 2.1. Aquesta férmula la

plantejaren William Lawrence Bragg i el seu pare William Henry Bragg el 1913 [55].
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Figura 2.5: Anells de difraccio d’una mostra d’hexaborur de lantani
(LCLBG).

L’explicacié del metode en qiiestio es pot trobar a Introduction to Solid States Physics
[56] 0 a Solid States Physics [57).

nA = 2dsin6 (2.1)

Essent n un nombre enter, A la longitud d’ona dels raigs X, d ’espaiat entre plans

atomics i # 'angle que formen el raig incident i els plans de dispersié atomics.

Figura 2.6: Representacio grafica de la llei de Bragg

Per a I'obtenci6 de les dades en la present tesi s’ha emprat un difractometre Bruker
AXS D8 Advance (Fig. 2.7) amb tub de raigs X de coure CuKa; o amb goniometre de
geometria Bragg-Brentano. S’ha treballat a temperatura ambient i entre les posicions

angulars corresponents als 20 i els 120 graus amb un pas de 0.05°.
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Figura 2.7: Difractometre Bruker AXS D8 Advance

2.2.2 Metodes d’ajust dels difractogrames
2.2.2.1 Metode de Rietveld

El metode de Rietveld [58] es basa en la comparacié matematica d'un difractograma
experimental i un de teoric. El difractograma experimental s’obté després de sotmetre
la mostra a un experiment de difracci, ja sigui de raigs X (el cas d’aquest treball),
sincrotré o neutrons. El difractograma teoric es genera mitjancant dues aportacions
igual d’importants. La primera aportacié és la posicié dels pics de difraccio i la seva
intensitat relativa, informaci6é que s’obté mitjancant els fitxers CIir (Crystallographic
Information File). La segona, i no menys important, aportacié és la funcié matematica
que descrigui correctament la forma dels pics de difraccié. Es tracten aquestes dues
aportacions per separat tot seguit.

Tal com s’ha mencionat la informacié corresponent a la posicié i intensitats relativa
dels pics la proporciona el fitxer CIF. Per a crear aquest fitxer cal seguir uns passos i
s’ha desenvolupat un manual especialment per al present treball que explica com fer-los
pas a pas en el cas de mostres fora d’estequiometria. El procés es pot resumir en cinc

passos:

1. Simetria: L’eleccié de la simetria s’ha de fer de manera que el nombre de
parametres de xarxes sigui el menor possible. S’obtindria el mateix resultat
amb una simetria cibica amb només un parametre de xarxa que en una sime-
tria ortorombica amb tres parametres de xarxa identics. La primera eleccid és
millor ates que es minimitzen el nombre de parametres modificables durant el

refinament.
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Grup espacial: L’eleccié de grup espacial és determinant, un grup espacial adient
és aquell que permet generar la cella basica sencera amb el nombre minim de
posicions atomiques. Per exemple, amb una mostra de tres especies atomiques,
el grup espacial que permet generar I'estructura completa introduint només tres

posicions atomiques és el que cal escollir.

Parametre de xarza inicial: Un bon punt de partida per al parametre de xarxa
inicial es pot trobar utilitzant la bibliografia, tot i que no és obligatori com si que
ho eren els dos parametres anteriors, és molt 1til per iniciar el refinament amb

un punt de partida acceptable.

Posicio atomica: Sila simetria i el grup espacial han estat escollits de manera cor-
recta, la introduccio dels atoms a les seves posicions, en coordenades cartesianes

unitaries, és rapid i senzill.

cupacio atomica: upacions atomiques sé6n molt importants en les mostr
0 t Les ocupacions ato es son molt ortants en les mostres
que no sén estequiometriques. Si no s’introdueixen correctament el difractogra-

ma generat pot ésser completament erroni.

Mitjangant la informaci6é d’aquest fitxer (Fitxer CIF) es genera una intensitat cal-

culada I¢4¢ a través de I'equaci6 2.2

I = Sp Y " Ly |[Ful® S (20 — 204) PeA + by (2.2)
k

Sr = Factor d’escala.

L, = Factor de polaritzacié de Lorentz.
F), = Factor d’estructura.

S = Funci6 de forma del pic.

P, = Correccid de direccio preferent.

A = Factor d’asimetria.

b; = Linia de fons.

Aquesta intensitat calculada és comparada, punt a punt, amb la informacié expe-

rimental obtinguda a través de les dades proporcionades per la difraccié de raigs X.

El metode de Rietveld realitza una minimitzacié de la diferencia entre intensitats amb

I'equacié 2.3.
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M = Z % (Ie7 — 1eeie)’ (2.3)

Tan important com l'ajust en les intensitats dels pics és, com s’ha dit, I'ajust en
la seva forma. Al llarg dels anys s’han fet servir diferents funcions matematiques per
a ajustar els pics de difraccié. L’eleccié d’'una o altra funcié d’ajust depen del tipus
de radiacié utilitzada per a obtenir els difractogrames. Les funcions gaussiana (G(x))
i lorentziana (L(x)) sén les que s’adeqiien millor als perfils dels pics i es pot veure la

seva representacio grafica a la figura 2.8 i la seva férmula matematica a les equacions
2.412.5.

1 1 (x—p\’
G(x) = exp |—= 2.4
“o-mp[2<a)] 2.49)
1 gl
L =— |l 2.5
= =] (25)
e 0 = Desviacié tipica.
e 1 = Esperanca matematica.

e ~ = Parametre d’escala que descriu la meitat de ’amplada a la meitat del maxim
d’intensitat (HWHM).

Gaussia Lorentzia

Figura 2.8: Perfil de pic gaussia i lorentzia

En funcié del tipus de radiacié que s’empri per a 'obtencié dels difractogrames
caldra utilitzar una funcié o una altra. A tall d’exemple, el perfil gaussia presenta
un molt bon ajust quan es treballa amb radiacié de neutrons. En el cas que pertoca
aquesta tesi, per la difraccié de raigs X, el perfil tipus Voigt, el qual s’obté a través de

la convolucié dels perfils gaussia i lorentzia, és el que mostra un millor ajust:
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V(z,0,7) = / Gl 0)L(z — 2,7)d> (2.6)

Essent z la variable d’integracié en la convolucié. A causa dels alts costs compu-
tacionals que representa el fet de calcular aquesta funcid, hom acaba utilitzant una
aproximacié que consisteix en una suma ponderada de les funcions gaussiana i lorent-

ziana amb un pes especific n que correspon al grau de gaussianitat:

pV(z) = nG(x) + (1 —n)L(x) (2.7)

Aquesta funcié s’anomena pseudo-Voigt (pV'(x)) i es pot veure la seva forma per a

diferents valors del parametre de gaussianitat n a la figura 2.9.

)

n = 0.7

Figura 2.9: Perfil de pic pseudo-Voigtia per diferents valors del pes n de

la part gaussiana.

L’amplada gaussiana (I'%) i lorentziana (I'?) tenen una dependéncia amb la posicié
angular # i amb els coeficients ajustables U, V., W, P, X i Y tal com es pot veure a

les equacions 2.8 i 2.9.

P
I'Z =Utan?60 + Vtan + W + —— (2.8)
cos? 6

'y, = Xtan6 + (2.9)

cosf
L’objectiu del metode de Rietveld és, doncs, ajustar tant la intensitat com la forma

dels pics. Aquesta tasca no és senzilla i, per tant, cal emprar eines computacionals

per a dur-la a terme. Tanmateix, si tot i les dificultats, el refinament s’ha dut a
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terme de manera correcta, la nova funcié teorica ajustada donara tota la informacio
estructural de la mostra i a través d’aquesta informaci6 estructural es podra extreure
tota la informacié fisica del material.

Igual que amb la creaci6 dels fitxers CIF, per al procés de refinament també hi ha
alguns passos que cal seguir per tal de fer-ho correctament. Tot i que cada autor té
el seu protocol [59] [60] el qual pot variar de I'un a l’altre, s’intenta de donar algunes
indicacions generals de com dur a terme I’esmentada analisi. Aquests passos no sén
només utils per al programari MAUD emprat en aquesta tesi siné que també ho sén
per a qualsevol altre programa que faci refinaments amb el metode de Rietveld. Cal
recordar que tot i la diversitat de programaris, tots utilitzen la mateixa formulacié.

Els passos recomanats per al refinament sén els segiients:

1. Fons.

2. Parametres de xarxa.

3. Intensitat de la radiacid incident.
4. Grandaria 1 deformacio del cristall.
5. Desplacament de la mostra.

6. Parametres peudo-Voigt.

Per tal de saber si els refinaments s’han fet de manera adequada no és suficient amb
una inspeccié visual sobre la concordanca dels patrons teorics i experimentals. Existei-
xen quatre parametres de refinament [61] que donen informacié sobre com d’acurat és
I'ajust: Factor estructural Rp (Eq. 2.10), el factor Rp de Bragg (Eq. 2.11), el factor
R, del patré (Eq. 2.12) i el factor R, ponderat (Eq. 2.13).

> [ = (g

Ry — = (2.10)
k
Zk: ([ZTP - Z’]galc)
Rp = S (2.11)
k
N
Z (]Z?SCP _ Iicalc)
R, =|=— (2.12)
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(2.13)

Els parametres R de les equacions 2.10 i 2.11 tenen en compte la intensitat de
cada reflexié k excloent, per tant, la linia de fons mentre que els parametres R de les
equacions 2.12 1 2.13 si que tenen en compte el fons. El parametre més utilitzat i el que
s'utilitza en aquest treball és el corresponent a l'equaci6 2.13 (R,,) el qual, tal com
s’ha mencionat, té en compte totes les dades i, a més a més, treballa amb les intensitats
ponderades.

Cal mencionar que s’ha d’anar molt en compte quan es treballa amb el metode de
Rietveld perque els resultats que se n’obtenen poden no representar la microestructura
correcta de la mostra. Com que la minimitzacié de la diferencia entre els patrons
teoric i experimental es fa modificant un gran nombre de parametres amb un metode
matematic, pot donar resultats sense sentit fisic tals com parametres de xarxa menors
que 1A, grandaries cristallines negatives, etc. Per tant, mentre es refina, s’ha d’anar

en compte per no obtenir parametres sense sentit fisic [62].

2.2.2.2 Microestructura

Existeixen diversos models matematics per tractar les caracteristiques microestruc-
turals (grandaria cristallina, index de microdeformacions) dels materials. Aquests
parametres cristallins poden variar en funcié de la direccié cristallografica. Aquesta
anisotropia s’ha detectat en aliatges obtinguts per aliat mecanic. Una de les causes és
que els defectes (com ara les dislocacions) tenen lloc en direccions preferents [63]. En
aquesta tesi s’'empra basicament el model de Popa [64] el qual permet de calcular la
grandaria cristallina i I'index de microdeformacions per a les diferents direccions cris-
tallografiques tot i que existeixen metodes alternatius com el de Williamson-Hall [65]

el qual permet d’estudiar mostres que no presentin anisotropia.

2.2.2.3 Metode de Popa

Un metode que permet d’extreure la grandaria cristallina per les diferents direccions és
el metode de Popa, el qual presenta unes funcions matematiques que estableixen una
relacié entre les propietats microestructurals (grandaria cristallina i index de micro-
deformacions) per a cadascun dels diversos grups cristallografics existents (Es poden
consultar a www.iucr.org). Les estructures cristallografiques dels materials que s’han

emprat en aquesta tesi han estat principalment cubiques la simetria de les quals s’a-
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dequava amb el grup de Laue tipus m3m. Per a aquests, les microdeformacions es

relacionaran amb els indexs de Miller dels pics de la forma segiient [64]:

(e*) By = BEy(h* + k* +1%) + 2E,(R*K* + K*1* + I’Rh?) (2.14)

Essent h, kil els indexs de Miller, € la microdeformacio i E; parametres d’ajust.

Quant a la grandaria cristallina, es pot obtenir mitjancant la funcié segiient:

(Rp) = Ry + RiK}(7,¢) + RoKi(w,9) + ... (2.15)

On els coeficients R; sén parametres d’ajust i les funcions K% (z, ¢) prenen els valors:

Ki(z,9) = 0.3046972P4°%(x) + 0.3641828 P}(x) cos 4¢
Kl(z,6) = —0.1410474P%(x) + 0.527751P4(x) cos 4¢ (2.16)
KZ(z,9) = —0.4678013P2(x) cos2¢ + 0.3153915P¢ () cos 6¢

Els coeficients P/™(z) sén polinomis de Legendre que es defineixen com:

_% dlfm(l _ I‘Z)l
dxl—m

: (2.17)

Mentre que els coeficients refinables E; de les microdeformacions son fixos, els coe-
ficients R; de la grandaria es poden anar augmentant a mesura que es cregui necessari
per a un bon ajust del perfil. Sempre cal comencar amb només un terme amb ¢ = 0 i
anar augmentant si es veu que no hi ha un bon ajust. Quan s’arribi a un punt en que
augmentant el nombre de coeficients no s’obté una gran millora en els parametres d’a-
just, ja no cal afegir-ne més. Els programaris basats en el metode de Rietveld solen dur
incorporat l'algorisme corresponent i poden calcular la grandaria i la microdeformacié
per a cada direccio cristallografica automaticament aixi com també el parametre de

cella.

2.2.2.4 Programari d’ajust dels difractogrames

A causa de la gran quantitat de parametres modificables, per tant, hi ha la necessi-
tat d’eines computacionals. Molts programaris estan disponibles per dur a terme els
analisis, alguns d’ells sén especialitzats en algunes aspectes del refinament i d’altres
sén més generalistes. Alguns d’ells sén gratuits (G) i d’altres comercials (C). Exmples
de programari serien el WINPLOTR [66] (G) i FULLPROF [67] [68] (G) de caire gene-
ralista, el X’PERT HIGHSCORE (C) especialitzat en identificacié de fases; JANA9S [69]
(G), JANA2000 [70] (G) i la seva darrera versié JANA2006 especialitzats en estructures
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Figura 2.10: Finestra de treball dels diferents programaris per a dur a

terme 'analisi de Rietveld

modulades i el MAUD versi6 1.993 [71] (G) i I"iltima edicié MAUD 2.33 generalista i
amb una gran quantitat de possibilitats per a ’analisi de microestructura.

En el present treball, el programari escollint és el MAUD (Material Analysis Using
Diffraction) creat per 'enginyer italia Luca Lutterotti [71] [72] [73] [74]. Les motivacions
d’aquesta eleccié son principalment la interficie d’usuari senzilla, la qual permet facil
accés a totes les caracteristiques del programa, la possibilitat de veure els efectes de la

modificacié de cada parametre en temps real i que permet generar els fitxers CIF.

2.2.3 Calorimetria diferencial

La calorimetria diferencial de rastreig (Differential Scanning Calorimetry, DSC) és
una tecnica que permet mesurar la quantitat de calor necessaria per mantenir nulla la
diferencia de temperatures entre una mostra i un material de referencia, la capacitat
calorifica del qual ha d’estar ben definida en tot el rang de temperatures en que es fa
I’escombrat. Generalment, el rang de temperatures del DSC es dissenya per tal que la
velocitat d’escalfament 3 sigui lineal.

Per al present treball s’obtenen els diagrames de flux de calor en funcié de la
temperatura mitjancant un calorimetre diferencial de rastreig DSC 822 de la marca
Mettler Toledo. Per als estudis comparatius, la velocitat § d’escalfament es fixa a
10K /min i tot 'experiment té lloc en una atmosfera d’argé (cabal d’argé de 40 ml/min).

Per a I'estudi cinetic del principal procés de cristallitzacio es realitzen escalfaments
a diferents velocitats. En l’analisi, el metode de Kissinger permet d’obtenir ’energia
d’activacié del procés analitzat. Aquest metode pressuposa que a la temperatura del

pic, T,, la fraccié transformada (cristallitzada), oy, és la mateixa per a qualsevol
da

velocitat d’escalfament () i que a la T}, la velocitat de reaccio, T és maxima. Tenint

tot aixo en compte:
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d*a

Partint de ’equacié cinetica fonamental (2.19) i derivant-la (2.20) en el maxim del
pic s’obté:
do

L= k(T) - fla) (219)

(%)a:a = k(T) (%) Tt (%) _ flap=0 @)

D
f(«) depeén del tipus de procés de cristallitzaci6 i k(T') és una constant que depen

de la temperatura i que normalment segueix la dependencia d’Arrhenius:

k(T) = Ae™ 7t (2.21)

En aquesta expressié A és el factor pre-exponencial, E 'energia d’activacié, R la
constant dels gasos i T' la temperatura absoluta. Si es deriva 1'expressié respecte el

temps:

dk(T) dk(T)dT  E i E E s
_ ar _ 4 _ By 2.22
dt a a ~wr" Dy = me e 0 (2.22)

k(T)p

Aplicant la regla de la cadena a ’expressi6 de la derivada de la funcié que representa

el mecanisme de cristallitzacio:

df (a) _ df (o) dex _
() _ @ dor _ o) fa) (223)

Substituint les equacions 2.22 i 2.23 a I'equaci6 2.20 s’obté:

d2a _E E
(%) AT )l =0 (224)
Si es linealitza 1’equaci6 aplicant logaritmes s’arriba a:
6] E AR ,
Int- =———+1In| - 2.25
v =g+ (@ (225)
Fent una representacié de RLTP en funcié de In %, on els valors T}, sén les tempera-

tures dels pics per diferents velocitats d’escalfament, el pendent resultant és I’energia

d’activacié canviada de signe.
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2.2.4 Microscopia i microanalisi (SEM i EDX)

Mitjangant la microscopia electronica de rastreig (scanning electron microscopy, SEM)
s’obtenen unes imatges microscopiques de la mostra les quals permeten visualitzar
la seva morfologia. Aquesta tecnica consisteix a enviar un feix d’electrons amb un
rang d’energies de 0.2keV a 40keV. El feix interacciona amb la mostra, els electrons
perden energia. La quantitat de volum d’interaccié depen de I’energia amb que impacta
Ielectr6 a la mostra, el nombre atomic de la mostra i la seva densitat. L’intercanvi
d’energia entre el feix d’electrons i la mostra déna com a resultat la reflexié d’electrons
d’alta energia que permeten formar una imatge microscopica de l'estructura de la
mostra en concret. En aquest treball s’utilitza el microscopi electronic DSM 960 A de
la marca Zeiss el qual porta incorporat un accessori de microanalisi d’espectroscopia
dispersiva de raigs X (EDX).

Figura 2.11: Equip de microscopia electronica de rastreig. A la part de

davant es pot observar la columna d’acceleracio d’electrons.

La tecnica de 'EDX es basa en el fet que les radiacions emeses durant la transicié
electronica en els atoms son especifiques de cada element quimic. La mesura d’aquesta
radiacié permet fer una analisi semi-quantitativa dels elements quimics que componen

la mostra.
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2.2.5 Caracteritzacié magneética (VSM, Coercitivitat i Sus-
ceptibilitat AC)

En aquest treball, les mesures magnetiques s’han dut a terme emprant un magnetometre
de mostra vibrant en un aparell Lake-Shore (Figura 2.12). Mitjan¢ant un magnetometre
de mostra vibrant (vibrant sample magnetometer, VSM) és possible estudiar la mag-
netitzacié d’un material en funcié del camp magnetic aplicat. La tecnica es basa en
les lleis de Faraday i consisteix a collocar una mostra dins un camp magnetic uniforme
al mateix temps que se la fa oscillar de forma sinusoidal. A causa d’aixo, es crea un
camp electric induit proporcional a la magnetitzacié de la mostra i independent de la
intensitat del camp magnetic aplicat. Mitjancant la caracteritzacié magnetica es poden
obtenir els cicles d’histeresi dels materials magnetics els quals permeten d’extraure’n
propietats com la coercitivitat i la magnetitzaciéo de saturacié. El coneixement d’a-
quests valors sera el que permetra classificar un material magnetic com a tou o com a
dur tal com s’ha parla anteriorment.

Addicionalment es duen a terme mesures de coercitivitat de mostres compactades
i de susceptibilitat magnetica en el cas de mostres tipus HITPERM. Per a la coerci-
tivitat de mostres compactades s’empra un coercimetre DC Foersters Koerzimat amb
un camp de magnetitzacié de 200 kA /m i 10 segons de temps de magnetitzacié. Per la
seva banda, la susceptibilitat és mesurada mitjangant un susceptometre AC LakeShore
E7120A.

Figura 2.12: Magnetometre de mostra vibrant de la casa Lake-Shore
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2.3 Metodologia de treball

Als esquemes de la figura 2.13 es pot veure el procés cronologic en que es duen a

terme les diferents tecniques de produccié i analisi en els dos grans blocs d’aliatges que

s’estudien.

Aliatges nanocristal-lins en base ferro

Aliat mecanic

EDX XRD DSC SEM VSM

|

Rietveld

Materials magnétics amb memoria de forma

Fusio en forn d’arc eléectric

Solidificacioé rapida

T R

XRD SEM

Rietveld

Figura 2.13: Esquema de treball per a [’estudi de les mostres nanocris-

tallines en base ferro (dalt) i de les mostres de materials magnétics amb

memoria de forma (baiz).
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Capitol 3

Produccié i analisi d’aliatges
F680X7B12C111 (X:Nb,NiZI‘)

3.1 Introduccio

En aquest capitol s’analitzen dues mostres que difereixen en la seva composicié en un
dels components i que han estat moltes amb els micromolins P7 i SPEX. Aquestes
mostres sén FeggNb;B1oCuy i Fegg(NiggZrso)7B12Cuy (% atomic). La puresa i les mides

dels precursors utilitzats es mostren a la taula 3.1.

Component Mida de particula Puresa

Fe <8um 99.7%
Nb <T74pm 99.85%
Cu <45um 99.8%
B <50pm 99.6%
Ni;Zr; >150pum 99.9%

Taula 3.1: Grandaria de les particules i puresa dels precursors de les

mostres.

L’analisi dels aliatges produits és, fonamentalment, estructural complementat amb
observacié morfologica i mesures termiques i magnetiques. Es mostren els difractogra-
mes obtinguts per diferents temps de molta de tal manera que es constati I’evolucié de
les fases a mesura que aquest temps avanca. També es mostren els difractogrames dels
precursors indexats per a poder identificar aixi totes les fases que hi ha presents abans
de moldre.

Posteriorment a l’analisi per Rietveld, i per tal de constatar les divergencies en els

ajusts causades pel fet de moldre amb diferents equips, es mostren conjuntament els
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difractogrames calculats i experimentals de les mostres per a diferents temps.

S’extreu informacio estructural de les mostres a través dels difractogrames calculats
dels quals se n’obté el parametre de cella, la grandaria cristallina (L) i I'index de
microdeformacions (g) per a cada direccié cristallografica hkl. Addicionalment, i a
partir d’aquests tres parametres, es calcula la densitat de dislocacions (p) per a la
direccio hkl més compacte. Finalment es donen dades sobre el percentatge de cada
fase aixi com també els parametres d’ajust matematic.

Atesa la importancia de les mostres terminals, a part de la informacié microestruc-
tural, se n’obté informacié morfologica, termica i magnetica. Emprant un microscopi
electronic de rastreig, s’obtenen imatges de la morfologia de les particules a partir de les
quals se’n realitza un recompte en funcié de llur diametre. Les dades termiques s’ob-
tenen mitjancant I’analisi térmica amb un calorimetre diferencial de rastreig (DSC)
que permet calcular 'energia d’activacidé i per acabar el capitol s’estudien els cicles
d’histeresi per obtenir la coercitivitat (H,.), la magnetitzacié de saturacié (Mj), la

magnetitzacié romanent (M,) i la raé de quadratura (M,/M,).

3.2 FegoNb7B120u1

En aquesta seccié s’analitza la mostra que s’ha generat a partir de pols de ferro (80%
at.), niobi (7% at.) i coure (1% at.) en forma cristallina i de bor (12% at.) en forma
amorfa. En aliatges amb el 13% at. de B s’han mesurat coercitivitats i magnetitza-
cions de saturacié similars a la d’aliatges cristallins de base Fe amb un 3% at. de
Si [75]. Per altra banda, els aliatges nanocristallins Nanoperm presenten un excellent
comportament magnetic tou quan el contingut de Zr o Nb es troba entorn el 6-7%
at [76].

S’ha comprovat per espectroscopia per fluorescencia de raigs X (EDX) que la conta-
minacié pels materials dels vials és inferior a 1'l% atomic. En la figura 3.1 es mostren
els pics de difraccié dels precursors.

La intensitat de les reflexions associades a una fase cristallina és un indicatiu de la
preeminencia envers les altres fases. La bce-Fe, que és la fase majoritaria, presenta els
pics de reflexié (110), (200), (211) i (220) que corresponen a una ctbica centrada en el
cos (bee). A Daltre extrem hi ha el Cu que, amb una presencia 1'1%, presenta pics molt
poc intensos. Concretament, s’aprecien els pics de reflexié (111), (200), (220), (311) i
(222) corresponent a una cibica centrada a les cares (fec). Aquest darrer pic del Cu
es veu solapat amb la reflexié (311) del Nb que és la segona fase amb més preséncia en
el difractograma. A part d’aquest pic, el Nb també presenta el (110), (200), (211), el
(220) (en la mateixa posicié que el (211) del ferro) i el (310) solapat pel (222) del Cu
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Figura 3.1: Difractograma de la mostra FeggNb; BioCuy abans d’ésser

molta.

indicant una cella fec. L’element restant, el B, no presenta cap pic de difraccié ates
que és amorf [18] [77]. La taula 3.2 mostra les reflexions de cada fase.

La microestructura de la mostra es veu modificada per la molta i aquestes altera-
cions es veuen reflectides en els seus difractogrames (Figura 3.2).

Si hom es centra en el micromoli P7 (Figura 3.2a), es constata, per comengar,
que el nombre de pics es redueix a mesura que avanca la molta. Concretament, els
pics atribuits al Cu son els primers a esvair-se totalment en les primeres 5h per a no
tornar a apareixer en temps de molta posteriors. Es conegut que els atoms de Cu
sén essencials per a la nucleacié d'una fase cristallina [12]. Per la seva banda, els
pics de Nb continuen presents a la mostra i amb una intensitat relativa respecte els
pics de Fe que practicament no ha variat. Aquest fet duu a suposar que pocs atoms
de Nb s’han afegit a la solucié solida del Fe juntament amb el Cu. Els pics de Fe
continuen tots presents ates que és la fase majoritaria i tota la resta d’elements tendira
a incorporar-s’hi formant una solucié solida.

Quant a la forma dels pics, la seva amplada ha augmentat notablement amb el
temps de molta cosa que sembla indicar una disminucié de la grandaria cristallina de
'aliatge. Observant el pic (110) del Nb es comprova que a la seva part angular baixa
comenca a notar-s’hi una asimetria. El resultat d’aquesta asimetria es constata al cap
de 20h de molta, en que apareix un doble pic al lloc on abans només n’hi havia un.

La proximitat dels dos pics sembla indicar una relacié mutua, probablement la creacié
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Figura 3.2: FEvolucio dels patrons de difraccio de les mostres de
FegoNb; B Cuy moltes amb el micromoli: a) P71 b) SPEX
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Fase Reflexions

bee-Fe  (110) (200) (211) (220)
bee-Nb  (110) (200) (211) (220) (310)
fce-Cu  (111) (200) (220) (311) (222)

Taula 3.2: Reflerions presents en el difractograma de la mostra

FegoNb; B1o Cuy @ fase a quée corresponen.

d’'una fase de Nb a la qual s’ha afegit el B i el que se n’observa és el pic principal.
Aquesta nova fase forcosament té un parametre de cell'la lleugerament superior al del
Nb pur ates que esta desplacat cap a posicions angulars inferiors. Resumint, I’asimetria
que comengava a fer-se present a les 5h era un incipient pic d’'una nova fase de Nb(B)
que es fa més evident a les 20h. La creacié d’aquesta fase es veu afavorida per I’entalpia
de mescla entre el Nb i el B que és negativa (~-39kJ/mol) indicant un procés exotermic
que també ha estat detectat per altres autors [26, 78].

Generalment, la interaccié entre el Fe i el B a través de la molta condueix a la for-
macié de fases intermetalliques com poden ésser FeyB, FegB o FegsBg [79]. Tanmateix,
en el present cas no ha estat aixi pel fet que la proporcié entre el Fe i el B no és propera
a cap de les corresponents a les tres fases.

A la resta del difractograma, només hi sén presents els pics corresponents al Fe, fet
que indica que la major part del Nb que quedava anteriorment o bé es troba formant
una solucié solida de Nb(B) o bé s’ha incorporat a la soluci6 solida del Fe juntament
amb el Cu i el B que esta a les fronteres de gra. Amb el temps de molta finalitzat,
s’obté un aliatge el patré de difraccié del qual mostra clarament els pics del Fe i el pic
principal de la fase Nb(B) detectada a 20h.

Si es mol amb el segon micromoli, 'SPEX, s’obtenen per a les diferents hores uns
difractogrames (Figura 3.2b) que segueixen una tendencia molt similar a la que s’obté
amb el P7. Després de 5h, apareix a la posicié angular de 75° una nova reflexié. Aquest
pic presenta molta menys amplada que la resta cosa que indica que, a diferencia de
la resta de les fases, aquesta no ha sofert molta. El motiu d’aquest fet és que el pic
correspon a una impuresa que s’ha introduit al llarg de la molta. Concretament, tots els
indicis apunten a una impuresa de Ni (els contenidors i boles son d’acer al Cr-Ni). Més
concretament, el pic correspon a la reflexié (220) del Ni. A les 20h aquesta impuresa
ja no és detectable en el difractograma cosa que indica que el Ni ja ha quedat dissolt
en la solucié solida majoritaria.

També per a 20h, ja s’ha completat la formacié del a solucié solida Nb(B) de la qual
se’n detecta el pic (110). Aquesta nova fase, pero, acabara essent indetectable quan

finalitza la molta a les 80h deixant com a resultat una solucié solida tinica Fe(Nb,Cu,B).
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3.2.1 Analisi per Rietveld

S’obté, de la mostra que no ha patit molta, un difractograma calculat (Figura 3.3) que
mostra una gran concordanca amb l'experimental. La totalitat dels pics presenten un
bon ajust tant en la intensitat com en la forma, incloent-hi el doblet Ka; i Kas. La

relacié entre els errors de I'analisi (Taula 3.3) déna un parametre d’ajust c=1.32.

tfh] of-] Ru[%]  Rum[%]  Ry[%] Rezp[70]
1.3154312 16.625912 13.319335 11.5975485 12.639133
1.3156141 17.833454 16.540901 13.943197  13.555231
20 1.3721155 17.419655 15.772407 13.310503  12.695473
80  1.1528256 14.14272  11.587163 10.93773  12.267876

Taula 3.3: Parametres de refinament Rietveld per a l'ajust de la mostra
FegoNby Bio Cuy molta amb el micromoli P7. A Oh, bee-Fe, a 5h, 20h i 80h,

solucio solida fase bee-Fe.

tfh] of-] Ru[%]  Rum[%]  Ry[%] Reap[70]
0  1.3154312 16.625912 13.319335 11.5975485 12.639133
5 1.3140782 20.224207 18.522486 15.0557165 15.390414
20 1.2551655 18.002398 14.50497  13.387763  14.342649
80 1.128095 13.655944 9.723537  9.855308  12.105313

Taula 3.4: Parametres de refinament Rietveld per a 'ajust de la mostra
FeggNb; B1o Cuy molta amb el micromoli SPEX. A 0h, bce-Fe, a 5h, 20h i

80h, solucio solida fase bcc-Fe.

A les bh hores, el resultat son uns difractogrames amb gran diferencia respecte 1’ori-
ginal com es copsa a la figura 3.4. Amb ambdues mostres, independent del moli emprat
durant la molta, s’arriba a uns parametres de refinament molt similars: ¢=1.3156 i
0=1.3141 per P7 i SPEX respectivament. Malgrat la similitud en el parametre d’a-
just, els desajusts entre els difractogrames experimental i calculat no sén els mateixos.
S’aprecia que el pic (200) del Fe i el principal del Nb presenten una intensitat calculada
inferior a I’experimental tot i emprar el model anisotrop. Aquesta mateix pic, corres-
ponent als difractogrames obtinguts en les mostres moltes en els dos molins, mostra
una asimetria a la seva part angular inferior tal com s’ha comentat quan s’analitzava
I’evolucié amb la molta.

El difractograma de I’aliatge molt amb I’'SPEX mostra poc ajust en la intensitat
del pic (211) del Fe (que comparteix posicié amb el (220) del Nb). No hi ha gaire bon
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Figura 3.3:  Difractogrames experimental 1 calculat de la mostra

FegyNb; B1o Cuy sense molta.

ajust, també, als 75° on hi ha la presencia del pic de la impuresa de Ni.

A les 20h (Figura 3.5) és quan es fa evident I'efecte dels dos micromolins (deixant
de banda la impuresa de Ni a les 5h).

La mostra molta amb SPEX presenta millor ajust (c=1.131) que la que ha estat
molta amb P7 (0=1.372)(Taula 3.4). S’atribueix aquest fet al desdoblament de la fase
de niobi en Nb i Nb(B) entre els 30° i els 40°. S’han hagut d’ajustar especificament els
dos pics i fixar-los. A causa d’aixo, el parametre d’ajust és el més desfavorable de tots
els analisis d’aquesta mostra.

A T'SPEX, a diferencia del P7, no hi ha la doble reflexié del Nb siné que només hi
ha la corresponent a la solucié solida de Nb(B). Aquesta solucié ha tingut lloc entre les
5h iles 20h. Com a reminiscencia del Nb, queda tota una zona entre els pics principals
del Fe i el Nb(B) que presenta una intensitat lleugerament superior a la de la linia de
base tot i que amb 'analisi per Rietveld la fase és indetectable.

Finalitzada la molta (Figura 3.6), s’obtenen difractogrames calculats que presenten
un parametre d’ajust inferior a 1.2 (0=1.1528 i 0=1.128 respectivament per a P7 i
SPEX). Amb el P7 hi ha presents els quatre pics de la soluci6 solida juntament amb el
pic principal del Nb(B) el qual té una molt baixa intensitat indicant una molt propera
desaparicié si hi hagués una continuacio en la molta. Aquesta desaparicio ja ha tingut
lloc en la mostra molta amb SPEX, el difractograma de la qual només presenta els
pics de la soluci solida bee-Fe(Nb,B,Cu). Com a conclusié, el moli SPEX produeix la
solucié solida final bee-Fe(Nb,Cu,B).
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Figura 3.4: Difractogrames experimental i calculat de la mostra
Fego Nb; Bio Cuy amb 5h de molta.
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Figura 3.5: Difractogrames experimental i calculat de la mostra

FeggNb; B1o Cuy amb 20h de molta.
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Figura 3.6:  Difractogrames experimental 1 calculat de la mostra
FegoNby B1o Cuy amb 80h de molta.
A
o[h] afA]
P7 SPEX

2.86078(4) 2.86078(4)

2.8681(2)  2.8659(1)
20  2.8731(2)  2.8706(2)
80  2.8832(3)  2.8694(2)

Taula 3.5: Parametre de cella de la fase principal en funcio del temps de

molta de la mostra FegyNb; Bio Cuy .
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Els analisis dels difractogrames per a diferents temps de molta indiquen que el
parametre de cella de l'estructura cubica centrada en les cares de I'a-Fe (Taula 3.5)
experimenta un gran increment durant les 5 primeres hores (Figura 3.7). Aquest crei-
xement es veu atenuat entre les 5h i les 20h de manera molt més accentuada si la molta
es fa amb P7. Entre les 20h i les 80h hi ha un comportament clarament diferenciat de-
penent del moli. En el cas del P7, el parametre de xarxa continua creixent mentre que
la mostra molta amb SPEX en presenta una disminucié. Globalment, pero, ambdues
mostres presenten un augment en a passant de 2.86078A a 2.8832A el P7 i 2.8694A
I’'SPEX fet que representa un augment del 0.75% i del 0.3% respectivament respecte el
precursor de Fe pur (Vegeu figura 3.7).
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(a) P7 (b) SPEX

Figura 3.7: FEvolucio del parametre de cella de la fase principal al llarg
de la molta de la mostra FegyNb; B1o Cuy .

L[nm]
t[h] p7 SPEX
(110)  (200)  (211)  (220)  (110)  (200)  (211)  (220)
237(8) 237(8) 237(8) 237(8) 237(8) 237(8) 237(8) 237(8)
19.9(9) 12.5(9) 14.5(9) 19.9(9) 36(3)  22(3) 27(3)  36(3)
20  14(1) 12(1)  14(1)  14(1)  15(1)  13(1)  15(1)  15(1)
80 9.9(4) 6.7(4) 9.9(4) 9.9(4) 15.1(9) 10.6(9) 15.1(9) 15.1(9)

Taula 3.6: Grandaria cristallina de la fase principal de la mostra

FeggNb; B1o Cuy a diferents temps de molta.

L’augment en l’amplada dels pics que s’ha observat durant tota la molta (Figura
3.2) s’atribueix a la disminucié de la mida dels cristalls i a un increment de les micro-
deformacions. L’analisi amb el metode de Rietveld ho corrobora. En les primeres cinc

hores de molta, la grandaria cristallina presenta una disminucié drastica independent-
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ment del micromoli que s’usi (Figura 3.8). Essent la disminucié més gran amb el P7
ates que la grandaria minima a les 5h és de 12.5nm, corresponent a la direcci6 (200),
mentre que la minima amb I'SPEX és, també a la mateixa direccio, pero de 22nm
(Taula 3.6). Al final de la molta, s’arriba a grandaries lleugerament inferiors als 10nm
amb el P7 i entre els 10nm i els 15nm amb 'SPEX. Cal tenir present que sempre és
la direccié que correspon al pic principal la que té una grandaria més petita. Es pot
observar 1’evolucié de la grandaria de manera grafica al a figura 3.8. Es pot dir que la

forma dels nanocristalls no sera esférica.
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Figura 3.8: Evolucié de la grandaria cristallina de la fase principal de la

mostra FegyNb; BioCuy amb la molta. (Escala logaritmica)

e[ %]
t[h] P7 SPEX
(110)  (200)  (211)  (220)  (110)  (200)  (211)  (220)
0.081(3) 0.114(3) 0.081(3) 0.081(3) 0.081(3) 0.114(3) 0.081(3) 0.081(3)
0.1(1)  02(1)  01(1) 0.1(1)  022(2) 031(2) 0.22(2) 0.22(2)
20  04(2) 06(2) 0.4(2)  04(2)  042(3) 059(3) 0.42(3) 0.42(3)
80 0.66(5) 0.59(5) 0.66(5) 0.66(5) 0.6(1) 07(1)  0.6(1)  0.6(1)

Taula 3.7: Index de microdeformacions de la fase principal de la mostra

FeggNb; B1o Cuy a diferents temps de molta.

A diferencia de la grandaria cristallina, I'index de microdeformacions va en augment
(Figura 3.9) a mesura que transcorre la molta. Amb el P7, hi ha un lleuger augment
en les 5 primeres hores que és molt més pronunciat entre les 5h i les 20h. A partir
de les 20h, hi ha un canvi de tendencia ja que la direccié que tenia major index de
microdeformacions, que era la del pic principal (200), perd el lideratge en front de la

resta de direccions que assoleixen un 0.66% (Taula 3.7). Cal mencionar el gran error
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en la mesura, concretament a 20h (cal remarcar que aquest analisi té un parametre
d’ajust de 0=1.37 perque s’hagué de forgar 'ajust del doble pic).

Respecte a la mostra molta amb SPEX, el creixement de € és molt més regular,
essent durant tota la molta la direccié (200) la dominant tot assolint un index maxim,
a les 80h, de 0.7% tal com es pot observar a la figura 3.9.

038
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04
04

0,2

0,2

index de microdeformacions [%]
index de microdeformacions [%]

0,0 T T T T T T T T T 0,0 T T

Temps [h] Temps [h]
(a) P7 (b) SPEX
Figura 3.9: Evolucio de l'index de microdeformacions de la fase principal

de la mostra FeggNb; Bia Cup amb la molta.

A partir dels tres parametres obtinguts es pot calcular la densitat de dislocacions

la qual déna un indicatiu de la quantitat de defectes que té la mostra mitjancant
P Jalg
I’equacié 3.1.

VED

P= 2T

El parametre 3 és el vector de Burgers i depen de la direccié de més facil dislocacio.

Ates que aquesta direccio és diferent per a cada estructura cristallina, també ho sera
el vector B (Vegeu taula 3.8).

(3.1)

Estructura Direccié facil dislocacié Vector de Burgers

av/6

hep (1120) :
2

fec (110) %

bee (111) %g

Taula 3.8: Vector de Burgers en funcio de l’estructura cristallografica.

En el cas que pertoca aquest treball, la fase majoritaria de la qual se'n calculara
la densitat de dislocacions presenta una estructura bcec amb la qual cosa, i tenint en

compte el vector de Burgers corresponent, s’arriba a 'expressié de I'equacié 3.2.
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La tendencia (Figura 3.10) és sempre a 'al¢a pels dos molins. Tot i la semblanga,
cal mencionar que en el cas del P7 el creixement és practicament lineal en tot 'analisi,
mentre que 'SPEX perd aquesta linealitat entre les 20h i les 80h tot mostrant una
reduccié apreciable de la taxa de creixement (Figura 3.10). Finalment, s’obtenen unes

densitats de dislocacions maximes (Taula 3.9) de 9.7-10%m™2 i 6.2-10">m~2 per P7 i

(3.2)

SPEX respectivament. Es interessant veure que els valors maxims sén bastant diferents
entre si essent molt més elevada la corresponent al P7 cosa que indica que aquest
micromoli genera una major quantitat de defectes a la mostra. Els resultats obtinguts
per a p s6n molt propers al valor de la densitat de dislocacié limit per a la deformacié
plastica (10'm™2) trobats a la bibliografia. [80].

10 % 6 %
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Temps [h] Temps [h]
(a) P7 (b) SPEX

Figura 3.10: FEvolucio de la densitat de dislocacions de la fase principal

de la mostra FegoNb; Bio Cuy amb la molta.

o[h] p[10°m~?]
P7 SPEX
0.052(3) 0.052(3)
5 119 1.12(8)
20 4.6(1)  4.44(3)
80  9.7(7)  6.2(5)

Taula 3.9: Densitat de dislocacions de la fase principal de la mostra
FegoNb; B1o Cuy a diferents temps de molta.

En l'analisi de I'evolucié dels difractogrames es constata com desapareixien i apa-
reixien reflexions a mesura que es molien les mostres. A partir de I’analisi per Rietveld

s’ha pogut quantificar aquest fet (Taules 3.11a i 3.11b).
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t[h] bce-Fe[%] fce-Nb[%] fce-Nb(B)[%] am-B[%] fece-Cul%]

80 7 - 12 1
5 91.1(1) 8.9(2) - ND .
20 96.2(2) 1.8(1) 1.9(1) ND -
80 98.7(4) - 1.3(1) ND -

Taula 3.10: Percentatge de fase de la mostra FegyNb; Bio Cu; molta amb

el micromoli P7 (5h, 20h i 80h, solucid solida amb estructura bee-Fe).

t[h] bce-Fe[%] fce-Nb[%] fce-Nb(B)[%] am-B[%] fee-Cul%]

80 7 - 12 1
90.0(1) 9.7(2) - ND 0.3(1)
20 97.1(6) - 2.9(2) ND ;
80 100 - - ND :

Taula 3.11: Percentatge de fase de la mostra FegyNb; Bio Cu; molta amb
el micromoli SPEX (5h, 20h i 80h, solucid solida amb estructura bee-Fe).

Transcorregudes les primeres bh, amb el micromoli P7 només es detecta la presencia
de les fases amb presencia majoritaria de Fe i Nb. Tanmateix, amb I’'SPEX hi ha encara,
tot i que de manera residual, la presencia de la fase de Cu.

A les 20h, es tenen, amb percentatges semblants, Nb i Nb(B) al P7 perd només
Nb(B) amb I’'SPEX. Dades numeriques a les Taules 3.11a i 3.11b.

A les 80 hores de molta es té encara al P7 un 1.3% de la solucié solida Nb(B) que
coexisteix amb la solucié solida a-Fe(Nb,Cu,B). Aquesta solucié solida, per 'SPEX, ja
representa la totalitat de la mostra. A grans trets, en les primeres hores les fases de
Nb, Cu i B acaben reduint-se fins a no ésser detectades (ND) o a ésser-ho molt poc
mentre que la fase majoritaria, el Fe, acaba incorporant tota la resta de components i
acaba dominant (Figura 3.11).

Al final de la molta s’obté a través d’una simulacié del programari una forma
aproximada dels cristalls que formen la mostra (Vegeu figura 3.12) que no presenten
forma esferica siné cubica amb els vertexs i les arestes lleugerament arrodonits. Amb

els dos micromolins s’obté un resultat practicament identic.
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Figura 3.11: FEvolucio del percentatge de cada fase de la mostra
FegoNb; B1s Cuy al llarg de la molta.

(a) P7 (b) SPEX
Figura 3.12: Forma dels grans nanometrics després de 80 hores de molta

de la fase principal de la mostra FegyNb; Bio Cuy segons el model de Popa.
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3.3 Fego(Ni70Zr30)7B12Cu1

En aquest apartat s’analitza la segona mostra del capitol. Aquesta mostra presenta
com a unica diferencia amb 'analitzada anteriorment que s’ha substituit el Nb per

Ni;oZr3p en la mateixa proporcié que es trobava el Nb.

(110),
@11y

(211,

(200)4

(220), / (222

Intensitat"? [u.a.]

I B e e e e e I L e e e s e e
30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90 95 100

20 [Graus]
Figura 8.13: Mostra Feso(NizgZrs )7 BioCuy sense molta.

Fase  Reflexions

bee-Fe  (110) (200) (211) (220)
fee-Ni  (111) (220) (222)

fcc-Cu  (111) (200) (220) (311) (222)

Taula 3.12: Reflexions presents en el difractograma de la mostra

Fego (Nigg Zrso ); Bi2 Cuy i fase a qué corresponen.

Aquest nou aliatge presenta un difractograma (Figura 3.13) en el qual hi sén pre-
sents de forma clara les reflexions del Fe que ja eren també presents en ’altra mostra:
(110), (200), (211) i (220). Els pics de reflexié (110) i (220), corresponents a dos plans
parallels, estan solapats amb els pics, també corresponents a plans parallels, (111) i
(222) del Ni(Zr). Del Ni se n’aprecia també el pic (220) el qual presenta molt poca
intensitat. Aquestes reflexions del Ni sén I'inic que es detecta del prealiatge NizgZrsg.
Del Cu, hi sén presents els pics (111), (220), (311) i, gairebé imperceptible, el (222).
Aquest darrer pic del Cu, en la mostra anterior estava solapat pel pic de reflexié (311).

Quant al B, el motiu de la seva absencia en forma de pic és la seva forma amorfa i ésser
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minoritari. Quant al Zr, no se’'n observa cap pic ates que esta dissolt en la matriu de
Ni. Les reflexions es poden veure de manera resumida a la taula 3.12

Els difractogrames generats durant la moltura de I'aliatge (Figura 3.14) presenten
una evoluci6 similar a la de la mostra FeggNb;B12Cu;. Els pics de Cu desapareixen
en les primeres 5h de moltura. S’observa també la presencia del pic (200) del Ni,
indetectable anteriorment, a les proximitats d’on es trobava el pic (200) del Cu. Una
explicacio a aquest fet és la possibilitat que part del B s’hagi dissolt en la fase de Ni
abans de dissoldre’s en la matriu del Fe. Aixo ha fet que el percentatge de la fase Ni
augmentés i en fes més visible el seu pic (200). Aquest fet es constata de manera més
clara amb el moli SPEX on el pic presenta una intensitat més elevada.

A les 20h aquest pic del Ni, juntament amb la resta, ja no sén detectats indicant
que s’han dissolt dins I'estructura de fce-Fe independentment del moli. L’amplada dels
pics augmenta amb la molta, un augment que continua fins a les 80h (quan la molta
es finalitza) significant una reduccié en la grandaria cristallina i un augment en les
microdeformacions.

Cal notar, finalment, una gran diferencia entres els difractogrames a 80h ates que,
mentre que amb la mostra molta amb P7 hi ha uns pics ben definits, en la mostra molta
amb SPEX, els pics (110) i (200) del Fe presenten a les seves parts angulars inferiors
unes irregularitats que es poden atribuir a una incipient fase amorfa que modifica la

linia de fons. Aquest fet dificultara el futur analisi per Rietveld.

3.3.1 Analisi per Rietveld

Emprant I'ajust per Rietveld s’obtenen uns parametres de refinament que es represen-
ten a la taula 3.13 i que condueixen a 0=1.34 per temps Oh.

S’obté un bon acord en la majoria de pics (Figura 3.15) amb una excepcié, el
pic (220) del Ni(Zr) situat a 75° > 26 > 78°. Els ajusts per Rietveld sempre sén més
problematics en els casos de pics solapats ates que li és dificil al programari de discernir
entre quina contribucié aporta una fase i quina contribucié aporta ’altre en els pics
(sobretot quan una de les fases és minoritaria).

Després de 5h de molta s’obtenen uns difractogrames calculats i experimentals
(Figura 3.16) que presenten un ajust amb una precisié 0=1.22 i 0=1.29 respectivament
per P7 (Taula 3.13) i SPEX (Taula 3.14). Cal fer eémfasi que el pic (200) del Ni
(20 = 77°), que no era present a I'aliatge original i apareix a les 5h, queda ben ajustat
en ambdds casos.

Deixant de banda els ajusts i fixant-nos en les discrepancies, en la mostra molta
amb SPEX, que és la que obté pitjor valor de o, el pic (211) del bee-Fe presenta, en el

difractograma calculat, una intensitat i una amplada inferiors als de ’experimental.
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(b) SPEX
Figura 38.14: FEwvolucio dels patrons de difraccio de les mostres de

Fego (Nizg Zr30 )7 Bia Cuy moltes amb el micromoli: a) P71 b) SPEX.
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Figura 3.15:

20 [Graus]

Fego (Nizg Zr30 )7 Bia Cuy sense molta.

T T T
75 80 85 90

T 7
95 100

Difractogrames experimental i calculat de la mostra

t(h] of-] Ry[7%]  Rum[%]  Re[%]  Rewp[%)]
1.3358102 17.238043 13.004935 11.264287 12.904561
1.2201799  16.155592 13.585411 11.455789 13.240336

20 1.1310344 14.705838 10.698218 10.157077 13.002113

80  1.0513334 14.134999 9.979368  9.536091  13.44483

Taula 3.13: Parametres de refinament Rietveld per a l’ajust de la mostra

Fego (Nizg Zr30 )7 Bio Cuy molta amb el micromoli P7.

tfh] of-] Ru[%]  Ruw[%]  Ry[%]  Regy[%]
1.3358102 17.238043 13.004935  11.264287 12.904561
1.2097278 23.203678 28.878395  17.608143 17.85272
20 11338198 14.473944 10.6028185 10.307924 12.765648
80 1.1673948 14.182236 10.465014  10.229357 12.148621

Taula 3.14: Parametres de refinament Rietveld per a l’ajust de la mostra
Fego (Nigg Zrso )7 Bia Cuy molta amb el micromoli SPEX.
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—— Experimental

—— Calculat

Intensitat'” [u.a.]

26 [Graus]

Difractogrames experimental i calculat de la mostra
F@go (Ni70ZT30)7312 C'LL1 amb 5h de molta.

Figura 3.16:

i —— Experimental

—— Calculat

Intensitat"” [u.a.]

26 [Graus]

Difractogrames experimental i calculat de la mostra
F@go (Ni70ZT30)7Blg CUl amb 20h de molta.

Figura 3.17:
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Passades 20h, s’obtenen unes difractogrames calculats (Figura 3.17) que presenten
un parametre d’ajust practicament identic independentment del moli en 1s: o=1.13.
Com a simillituds, les dues mostres tenen a la zona 50° < 20 < 57° una intensitat de
la linia de fons una mica superior. Justament en aquesta part del difractograma és on
hi havia, per a t < 5h el pic (200) del Ni. Com a darrera similitud a ésser mencionada,
el pic (211) del bee-Fe té una asimetria a la seva part angular baixa no ajustant-se en

aquesta zona la intensitat calculada amb 'experimental.

—— Experimental

| —— Calculat

Intensitat'? [u.a.]

L e e e LA B m e e e e e e o e L B e s e
30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90 95 100

26 [Graus]
Figura 3.18: Difractogrames experimental i calculat de la mostra
Fego (Ni70ZT30)7312 C'Ltl amb 80h de molta.

Finalment, a 80h, els difractogrames que s’obtenen sén bastant diferents entre si
aixi com també ho sén els seus parametres de refinament: 0=1.051 0=1.17 per P7 i
SPEX. El primer, presenta un molt millor parametre d’ajust cosa que es veu reflectida
en la concordanca entre els difractogrames experimental i calculat en tots els pics.

A la mostra de 'SPEX, les posicions angulars a 'entorn de 35° i 60° sén unes
zones on es pot veure un halo a cadascuna d’elles essent aixo indicacié d’un avancat
procés d’amorfitzacié. Les mesures realitzades quantifiquen aquesta part amorfa en
un 2%. La principal diferéncia amb aliatges nanocristallins produits per tractament
termic d’aliatges amorfs és que en aquests la fase nanocristallina rica en Fe es troba
dins d’una matriu amorfa [81].

Per a optimitzar la analisi s’opta per substituir el fons polinomic per una linia de
fons interpollada. El resultat, que és el que es presenta aqui, millora notablement pero

tot i aixi no s’aconsegueix ajustar correctament les cues del pic principal.
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a[A]

t[h]
P7 SPEX
2.86635(3) 2.86635(3)
2.8664(1)  2.8642(2)
20 2.8699(2)  2.8672(2)
80  2.8706(2) 2.8717(3)

Taula 3.15: Parametre de cella en funcio del temps de molta de la fase

principal de la mostra Feso(NizgZrsg )7 Bia Cuy .

Extraient la informacié que proporciona el metode de Rietveld, per al parametre de
cella s’obtenen diferents comportaments en funcié del micromoli tal com es pot veure
a la figura 3.19.

Amb el P7, en les primeres 5h el parametre de xarxa es manté practicament invariant
tot i que si que augmenta lleugerament. Entre les 5h i les 20h el creixement és major,
de 2.8664A a 2.8699A (Taula 3.15). En les darreres 60h, el parametre augmenta poc
fins a assolir el seu valor final de 2.8706A.

L’evoluci6 en el cas de 'SPEX és molt diferent ates que en les primeres 5h en
comptes d’obtenir un augment del parametre de cella, es constata una més que notable
disminucié, seguida per un augment entre les 5h i les 20h per continuar augmentant,
perd no tan rapidament, fins a les 80h. Finalment s’assoleix un valor de a =2.8717A,
valor molt semblant al que s’obté amb P7.

2,872

2,872

2,870 2,870

2,868
2,868

Parametre de cel-la [A]

Parametre de cel-la [A]
»
%
3
1

2,866
2,864

T T T T T T T T T T T T T T T T T T
0 10 20 30 40 50 60 70 80 0 10 20 30 40 50 60 70 80

Temps [h] Temps [h]
(a) P7 (b) SPEX
Figura 3.19: FEvolucio del parametre de cella amb la molta de la fase

principal de la mostra Feso(NizgZrsg )7 Bia Cuy .
Quant a la grandaria cristallina, amb els dos molins s’experimenta una gran reduc-

cié amb només les primeres 5h. Amb aquesta primera reduccié s’arriba a grandaries

semblants per ambdds molins pero, tanmateix, el moli P7 aconsegueix, per a totes les
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L[nm]
t[h] P7 SPEX
(110)  (200)  (211)  (220)  (110)  (200)  (211)  (220)
288(9) 190(9) 288(9) 288(9) 288(9) 190(9) 288(9) 288(9)
20.3(9) 16.5(9) 19.5(9) 29.3(9) 31.1(8) 19.9(8) 26.6(8) 31.1(8)
20 15.7(6) 1L.5(6) 15.7(6) 15.7(6) 18.2(2) 12.7(2) 18.2(2) 18.2(2)
80  13.4(5) 9.5(5) 13.4(5) 13.4(5) 9.5(2) 6.8(2) 9.1(2) 9.5(2)

Taula 3.16: Grandaria cristallina de la fase principal de la mostra

Feso (Nizg Zrs0 )7 B1o Cuy per diferents temps de molta.

direccions cristallografiques, una disminucié més gran tot i que la diferencia es pugui
considerar menyspreable.

A partir de les 5h la mida s’estabilitza i decreix pocs nanometres. Si hom s’hi fixa,
es constata que la direccid que acaba tenint una grandaria més petita (Figura 3.20) és la
del pic principal (200). En el cas del P7 s’obté 9.5(5)nm i amb 'SPEX 6.8(2)nm (Taula
3.16). Generalment, en totes les direccions, 'SPEX mostra una grandaria inferior que

el P7.

E 1004 E 100
(] ©
£ £
5 5
o k2]
5] 5]
© ©
kS kS
e} kel
= =
Y o
O] O]
10
10 .
T T T T T T T T T T T T T T T T T T
0 10 20 30 40 50 60 70 80 0 10 20 30 40 50 60 70 80
Temps [h] Temps [h]
(a) P7 (b) SPEX

Figura 3.20: Evolucio de la grandaria cristallina amb la molta de la fase

principal de la mostra Feso(NizgZrsg )7 Bia Cuy .

El darrer parametre extret, I'index de microdeformacions e, mostra, per al P7, una
disminucié a les 5h (Figura 3.21) que ve seguit per un augment considerable entre les
5h i les 20h. Continuant la molta fins al final, I'index continua augmentant pero de
manera molt suau.

Amb I'SPEX el comportament de I'index és molt més estable ates que creix de
manera gairebé constant durant les primeres 20h per després disminuir molt poc.

Cal tenir present que en ambdos casos la direccié cristall'lografica que experimenta

un index de microdeformacions major és la direcci6 (200), la mateixa que experimentava
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e[%]
t[h] P7 SPEX
(110)  (200)  (211)  (220)  (110)  (200)  (211) (220
0.028(3) 0.040(3) 0.028(3) 0.028(3) 0.028(3) 0.040(3) 0.028(3) 0.028(3)
0.01(9)  0.02(9)  0.01(9) (9)  019(2) 0.28(2) 0.19(2) 0.19(2)
20 047(1) 0.66(1) 0.47(1) 0.47(1) 0.444(4) 0.628(4) 0.444(4) 0.444(4)
80 0.59(6) 0.84(6)  0.59(6) (6) 0.40(3) 0.57(3) 0.40(3)  0.40(3)

Taula 3.17: Index de macrodeformacions de la fase principal de la mostra

Feso (Nizg Zrs0 )7 B1o Cuy per diferents temps de molta.

la grandaria cristalllografica més petita. Concretament es pot constatar que el moli
P7 (Taula 3.17) presenta un index de 0.59% per a totes les direccions llevat de la
principal en que es de 0.84%. Amb I’'SPEX, en canvi, els resultats sén 0.40% i 0.57%
respectivament. A les 80h, doncs, el major index de 'SPEX correspon a I'index més
petit del P7.

1,0

4|

04
05

0,2 4

index de microdeformacions [%)]
index de microdeformacions [%)]

0,0

0 10 20 30 40 50 60 70 80 0 10 20 30 40 50 60 70 80
Temps [h] Temps [h]

(a) P7 (b) SPEX
Figura 3.21: FEvolucié de l'index de microdeformacions amb la molta de

la fase principal de la mostra Fegy(NizgZrsg )7 Bia Cuy.

Amb el P7, el comportament de p és molt similar al de e. Durant les primeres 5h,
que és quan l'index de microdeformacions disminueix, la densitat de dislocacions amb
prou feines augmenta 3.22. Aquest fet és una evidencia del gran grau d’interrelacio
entre els dos parametres. A partir de les 5h el comportament es normalitza creixent de
manera notable fins les 20h per després estabilitzar-se sense arribar, pero, a un regim
asimptotic en les darreres hores de molta. Quant a 'SPEX, durant les primeres 20h hi
ha un augment practicament constant. Aquest increment es veura disminuit entre les
20h i les 80h. Arribats ambdds micromolins a les 80h i finalitzada, per tant, la molta,

s’assoleixen uns valors de densitat de dislocacié molt similars (Taula 3.18).
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t[h]

20
80

p[10°m~7]

0.016(4)
0.07(5)
4.9(7)
7.3(8)

1
4.
7

SPEX
0.016(4)

1(9)
1(5)
1(7)

Taula 3.18: Densitat de dislocacions de la fase principal de la mostra

Fego (Nizg Zrsg ); B1o Cuy a diferents temps de molta.
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Figura 3.22: Fvolucio de la densitat de dislocacions amb la molta de la

fase principal de la mostra Fegy(NizgZrsg )7 Bia Cuy .

t[h] bee-Fe[%] fce-Ni[%] hep-Zr[%] am-B[%] fcc-Cu[%)]
0 80 4.9 2.1 12 1
5 97.9(5) 2.1(2) ; ND -
20 100 - - ND -
80 100 = - ND _

Taula 3.19: Percentatge de fase de la mostra Fegy(NizoZrs0 )z Bia Cuy molta

amb el micromoli P7.

t[h] bee-Fe[%] fce-Ni[%] hcep-Zr[%] am-B[%] fcc-Cul[%)]
80 4.9 2.1 12 1
08.8(5)  1.2(2) i ND ;

20 100 - - ND -

80 98 - - ND -

Taula 3.20: Percentatge de fase de la mostra Fegy(NizgZrsg )7 B2 Cup molta
amb el micromoli SPEX.

71




Respecte el percentatge de les fases, en el cas del P7, (Taula 3.19 i Figura 3.23)
inicialment s’hi han collocat els valors nominals igual que en les mostres amb Nb. Amb
les 5h de molta es deixaven de detectar el Cu, el qual s’ha inclos a la fase majoritaria, i
el Biel Zr (pels motius mencionats). Per tant, només hi resta la presencia d’una fase
a-Fe(Ni,Zr,B,Cu) i una de Ni. A partir de les 5h el Ni en solitari ja no és detectable i
nomeés es percep la presencia d’'una fase de Fe on en la matriu de Fe es troben dissolts
els aliatges precursors.

En el cas de 'SPEX (Taula 3.20), la tendéncia en el percentatge de cada fase durant
la molta és molt similar al que s’obté quan es mol amb el P7. L’tinica diferencia que
cal mencionar és que per a les 5h, la proporcié en percentatge de Ni és aqui la meitat
de la que és amb el P7. Amb aixo es pot afirmar que amb I'SPEX s’evoluciona més
rapid cap a la soluci6 solida tinica que amb el P7. Aquest darrer fet, també es constata

a les mostres amb Nb.

100 100
80 /’/‘ 80 //

60 —a—Fe

601 —=—Fe

—e— Ni o Ni

—4—Cu —4—Cu

40 —v—Zr 40 v 7r
—+—B —+-B

20 20

3

Percentatge de fase [%)]
Percentatge de fase [%)]

T T
0 10

T T T T T
30 40 50 60 70

30 40 50 60 70
Temps [h] Temps [h]

(a) P7 (b) SPEX
Figura 3.23: FEvolucié del percentatge de cada fase de la mostra
Fego (Nizg Zr30 )7 B12Cuy al llarg de la molta.

B4 #
84 #
B4 #
B4 »

Al final de I'analisi s’ha generat la forma que tindrien les particules cristallines
segons el model de Popa que genera el mateix programari. Tal com es pot veure a la
figura 3.24, els cristalls de la mostra de P7 presenten una forma ctbica amb els vertex
i les arestes arrodonits. Per altra banda, la mostra molta amb SPEX presenta un
cristall practicament esferic. Aquesta darrera mostra, difereix de les tres que s’han vist
anteriorment en aquest capitol. Cal tenir en compte, pero, que per 80 hores aquesta

mostra presentava un difractograma amb unes caracteristiques propies.
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(a) P7 (b) SPEX

Figura 3.24: Forma dels grans nanometrics després de 80 hores de molta

de la fase principal de la mostra Fegy(NizgZrsg )7 Bia Cuy segons el model de

Popa.

3.4 Analisi morfologica

Per aprofundir més en ’analisi de la mostra al final de la molta, s’han captat diverses
imatges SEM amb diferent resolucié. Es pot veure a la figura 3.25 una micrografia de
la mostra de FeggNb7B12Cu; a escala de 1um a l'esquerra en la qual s’hi veuen diverses
particules de diferents grandaries i a la part dreta, a escala de 2um, es centra en una
d’aquestes particules en concret. Si s’observen les imatges de la mostra molta amb
SPEX (Figura 3.26) es poden apreciar imatges a la mateixa escala. Com a analisi
qualitatiu, amb el P7 s’han obtingut unes mostres molt més arrodonides que no pas
amb I’'SPEX on aquestes presenten una forma més irregular.

A les figures 3.27 i 3.28 es veuen les mateixes imatges pero per al cas de la mostra
de Fegy(NizgZrsp)7B12Cuy. Es constata que per al P7 les particules queden molt més
homogenies en mida que no pas el que es veia amb la mostra de FeggNb;B5,Cu;. Per
a les imatges amb la secci6 augmentada es pot veure clarament com amb I'SPEX
s’aconsegueixen unes mides de particula inferiors que les que s’obtenien amb P7.

Per a obtenir més informacié a partir d’aquestes imatges de SEM, es generen uns
histogrames amb les grandaries de les particules de les pélvores metalliques. El comp-
tatge es fa mitjancant el programari ImageJ emprant micrografies de cada mostra.
Aquestes histogrames es poden veure a la figura 3.29. Per extraure informacié detalla-

da es va ajustar una funcié LogNormal (Equacié 3.3).
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hores de molta amb el micromoli P7. A [’esquerra una perspectiva general

(Barra d’escala: 10um) i a la dreta una aglomeracio de particules (Barra

d’escala: 2um).
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Figura 3.26: Imatges SEM de la mostra FegyNb; Bio Cuy al cap de vuitanta

hores de molta amb el micromoli SPEX. A ’esquerra una perspectiva general

¥ 5 .
F%. Pl

(Barra d’escala: 10um) i a la dreta una aglomeracio de particules (Barra

d’escala: 2um).
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Figura 3.27: Imatges SEM de la mostra Fegy(NizgZrs30 )7 BiaCuy al cap de

vuitanta hores de molta amb el micromoli P7. A l'esquerra una visio general

(Barra d’escala: 10um) i a la dreta una porcid augmentada (Barra d’escala:

2pm,).

Figura 3.28: Imatges SEM de la mostra Fegy(NizgZrs3g )7 B1oCuy al cap de

vuitanta hores de molta amb el micromoli SPEX. Visio a escala de 2um.
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On els diferents parametres d’ajust sén la linia de base (yo), la posicié central (x.),

(3.3)

la desviacié estandard logaritmica (w) i l'area (A). A partir d’aquests es calculen la
mitjana (Eq. 3.4) i la desviacié tipica (Eq. 3.5).

W2
[ = exp <ln Te+ 7) (3.4)

o fow (s 2] Vi "

Els valors dels parametres d’ajust de la distribucié aixi com també p i o es troben
a la taula 3.21. S’observa que la mostra Fegy(NizgZrsg)7B12Cu; presenta una mida de
gra molt similar si es comparen els resultats pels dos micromolins. Per la seva banda i
presentant un comportament totalment diferenciat, es troba la mostra FegyNb;B1,Cuy

la qual presenta una mida minima de 2.44pm si esta molta amb P71 5.52um si es mol

amb SPEX.

Mostra Moli  yy X, w A L o

FeggNb7B15,Cu; pP7 0.4(2) 2.07(6) 0.57(2) 88(3) 2.44579 1.53669
Fego(NizgZrsp)7B12Cuy  P7 3.4(2) 3.39(9) 0.57(3) 95(3) 3.99701 2.48629
FegoNb;B15Cuy SPEX 0.9(5) 5.2(2) 0.35(4) 74(7) 5.52791 1.96573
Fego(NizgZrsg)7B1oCuy  SPEX  0.2(2) 2.50(8) 0.71(2) 94(3) 3.20526 2.57551

Taula 3.21: Parametres d’ajust de la distribucio LogNormal
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Figura 3.29: Frequencia de mides de particula de les mostres de

FesoNb7 Biy Cuy i Fegy (Nizg Z30 )7 Bra Cun

durant 80 hores.
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3.5 Comportament termic

En aquest apartat s’analitzen les mostres produides amb ambdds micromolins, tant les
que contenen Nb com les que contenen el compost NiZr. Per a cadascuna de les mostres
s’han realitzat un conjunt d’experiments de calorimetria diferencial en atmosfera d’argé
(amb un cabal de 40 ml/min).

S’ha dut a terme una analisi de ’evolucié del comportament termic amb el temps de
molta. Aquest estudi s’ha realitzat per a les mostres moltes durant 5, 20 i 80 hores a una
velocitat d’escalfament de 10K /min. Per altra banda, s’ha també s’ha calculat 'energia
d’activacié del procés associat al pic principal dels aliatges molturats durant 80 hores
emprant el metode de Kissinger (velocitats d’escalfament de 10, 20, 30 i 40 K/min).
Tecniques alternatives per a analitzar els processos de relaxacié estructural i de cristal-
litzaci6 sén la difraccié de raigs X i I'espectroscopia Mdossbauer de transmissié [82].

Es poden observar a la figura 3.30 les corbes DSC dels diferents aliatges molts
durant 5, 20 i 80h.
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Figura 3.30: Corbes DSC de les mostres de FeggNb;BioCuy i@
Fego (Nizg Zs30 )7 Bia Cuy moltes amb micromolins P71 SPEX durant 80 hores.

o i * representen l'inici i el maxim del procés cristalli respectivament.
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En tots els casos s’observen muiltiples processos exotermics en amplis intervals de
temperatura i amb un cert grau de solapament. Els processos exotermics a més bai-
xa temperatura (per dessota 400°C) solen estar associats a fenomens de relaxacié (de
les tensions provocades per la molta mecanica, disminucié del volum lliure) o d’ho-
mogeneitzacié i ajustament composicional de la fase existent mitjancant difusié. Els
processos exotermics a temperatura més elevada estan associats a la cristallitzacié (nu-
cleacié i/o creixement cristalli). Emprant el metode de les tangents s’obtenen per la
mostra FeggNb;B15Cuy les temperatures d’inici de procés cristalli de ’entorn de 320°C
i1 470°C per P7 i SPEX respectivament. En el cas de la mostra Fegy(NizgZrsp)7B12Cuy
aquests valors sén de 440°C i 490°C.

Per a determinar la natura del procés associat al pic principal es determina I’energia
aparent d’activaci6 fent la representacié grafica de In(3/7;) en funcié de 1/T}, on f és
la velocitat d’escalfament i 7T}, és la temperatura del maxim de pic. A partir d’aquestes

dades es realitza un ajust lineal (Vegeu figura 3.31 i taula 3.22).

-9,4
9,6 P ®  Zr(SPEX)
. v e Zr(P7)
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Figura 3.31: Ajust lineal amb el metode de Kissinger de les mostres de
FegoNb; Bio Cuy i Fegg (Nizg Zrsg )7 Bia Cuy moltes durant 80 hores amb ambdds

micromolins.
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Mostra pP7 SPEX
FegoNb7B12CU1 87(11) kJ/mol 263(21) kJ/mol
Fego (Ni70ZI'30)7B12C111 144(13) kJ/mol 225(44) kJ/mol

Taula 3.22: FEnergies d’activacio de les mostres de FeggNb; Bis Cuy i

Fego (Nigg Zrso ) B2 Cuy moltes durant 80 hores amb ambdds micromolins.

En les mostres moltes amb el micromoli P7 I'energia d’activacié és inferior a 150
kJ/mol i en les moltes en el micromoli SPEX D'energia d’activacié es troba per sobre
els 200 kJ/mol. Tenint en compte que les mostres després de 80h de molta sén nano-
cristalllines, és d’esperar que el procés principal correspongui al creixement cristalli de
la fase bce rica en Fe detectada per difraccié de raigs-X. Aquest creixement cristalli
ha estat detectat en d’altres aliatges de base Fe de composicioé similar obtinguts per
molta mecanica [21]. Si l'aliatge fos amorf, caldria esperar que les energies d’activacié
estiguessin associades a la cristallitzacié d’una nova fase (nucleacié més creixement).
L’energia d’activacio dels diferents processos sén caracteristiques per a cada tipus de
reaccié [83]. Segons la bibliografia, les energies d’activacié pel creixement cristalli de
mostres nanocristallines de base ferro es situen al voltant dels 140 kJ/mol [84] o 178
kJ /mol pel ferro pur. En mostres que contenen diversos elements, aquestes energies po-
den variar. En aliatges Fe-Co-Nb-B obtinguts per aliat mecanic s’han calculat energies
entre 238 1 261 kJ/mol [22]. El fet d’introduir ambdds elements (Nb i B) és que afavo-
reixen la formacié de la fase nanocristallina (o de 'amorfa depenent de composici6 i
condicions de molta). La substitucié parcial de Nb per B afavoreix l'estabilitat termica
en front del creixement cristalli, per contra els nanocristalls sén de major grandaria.
En aliatges de base Fe-Zr-B s’han calculat energies entre 320 i 370 kJ/mol [85, 86].

Cal ésser conscient de la influencia del metode emprat. Per exemple, amb un altre
metode d’ajust lineal, el d’Ozawa, els valors sén entorn un 5% superiors [87].

També s’empren d’altres tecniques per a determinar ’energia d’activacié. Un exem-
ple és I'espectroscopia de ressonancia ferromagnetica, FMR. En un estudi de Bisasi [88]
s’obtingué una energia d’activaci6 per a mostres de Fe-Co-B-Si de 230 kJ/mol. En un
altre estudi [89], a partir de mesures termomagnetiques isotermes, es calcula una ener-
gia de 309 kJ/mol en un aliatge Fe-Zr-B.

Aquestes energies son forga baixes en no incloure la nucleacié d’una nova fase cristal-
lina a partir de 'amorf, ja que els nuclis sén els mateixos nanocristalls de la fase
preexistent. Per mostres amorfes en que ha de nuclear una nova fase, les energies tenen
valors més alts i se situen al voltant dels 300 kJ/mol [90] o 365 kJ/mol [91], o inclis
els 425 i 550 kJ/mol en aliatges Fe-Nb-B [92].

El coneixement del comportament termic d’aquests materials és important, és cone-
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gut que un increment en la grandaria dels nanocristalls afavoreix una major coerciti-
vitat [13].

3.6 Comportament magnetic

Es complementa ’analisi de les dues mostres fent un estudi sobre el comportament
magnetic. Concretament, hom es centra en els cicles d’histeresi de les mostres un cop
acabada la molta (80h).

Per a obtenir-los, s’empra un magnetometre de mostra vibrant (VSM) Lakeshore.
Durant I’experiment les mostres es trobaven a una temperatura de 298K i es sotmeteren
a valors de camp magnetic H compresos entre els -14250 Oe i els 14250 Oe. Les masses
preses de cada mostra per a I'experiment estan compreses entre els 9 i els 14 mg. Els
cicles d’histeresi magnetica es mostren a les figures 3.32a i 3.32b.

Aquests cicles amb forma sigmoide s’observen normalment en mostres nanoestruc-
turades amb petits dominis magnetics. Aixo és degut no només a la presencia de dis-
torsions estructurals dins dels grans, siné també a l’elevada densitat de nanocristalls,
la qual facilita el moviment de les fronteres de domini. Les dues mostres analitzades
presenten ferromagnetisme en el seu estat nanocristalli a temperatura ambient.

Les dues mostres tenen uns valors de coercitivitat, H,., baixos, compresos entre
els 12.9 i els 28.6 Oe amb una variacié més pronunciada entre els dos aliatges si es
molturen mitjangant 'SPEX (Vegeu taula 4.11). Aquests valors baixos sén similars
als que es poden trobar a la literatura [93], cosa que és un requisit essencial per als
materials magnetics tous. El fet que la segona fase present a les mostres no sigui tan
magneticament tova com la fase principal de bee-Fe provoca un increment de H,.. Hi
ha altres consideracions a tenir en compte com la influencia del bor. Algunes vegades
es formen inclusions d’aquest element [94], que no es poden detectar mitjancant raigs
X, i que afavoreixen 'enduriment de I'aliatge. A més a més, una quantitat de Nb o de

Zr pot quedar a les fronteres de gra.

H.[Oe] M;[emu/g]
Mostra
P7 SPEX P7 SPEX
FegoNb;B1,Cuy 20.7(1) 19.2(1) 155.6(1) 105.3(1)

Fego(Ni7ozI'30)7B12CU1 286(1) 129(1) 1461(1) 1626(1)

Taula 3.23: Coercitivitat (H,.) i magnetitzacié de saturacio (Ms) de cada

mostra en funcio del micromoli.

Quant a la magnetitzacio de saturacio, els valors obtinguts estan per a la mostra

FegoNbzB12Cu; compresos entre els 105.3 emu/g i els 155.6 emu/g. El decreixement
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Mostra M,[emu/g] Mlemu/g] M, /M,-|

FesoNb;B1,Cu; (P7) 1.3 155.6 0.0084
FesoNb;B1;Cuy (SPEX) 1.2 105.3 0.0114
Feso(NirgZrs0)7B12Cuy (P7) 2.5 146.1 0.0171
Feso(NirgZrs0)7B12Cuy (SPEX) 1.0 162.6 0.0061

Taula 3.24: Rao de quadratura (M,/M;) per a les diferents mostres.

de la magnetitzacié en aquest aliatge molt amb SPEX suggereix un canvi remarcable
en el moment magnetic de I'aliat a causa del canvi de configuracié de primers veins
de I'element magnetic Fe. Aquest efecte és coherent amb l'existencia d’elements no
magnetics com el Nb i el B en els entorns de les posicions del Fe tot reduint el moment
magnetic [26]. En aquest mateix aliatge molt amb el P7, una gran quantitat d’elements
es troben en la fase Nb(B) detectada mitjangant raigs-X. Per la seva banda, la M, de
la mostra Fegg(NizgZrsp)7B12Cuy pren uns valors menys dispars, compresos entre 146.1
emu/g i 162.6 emu/g. Una lleugera disminucié en la magnetitzacié de saturacié és
deguda a la fase, altament desordenada, de Zr. Es conegut que la saturacié de la
magnetitzacié augmenta mentre també s’'incrementa la fraccié cristallina, [93]. Per
tant, I’aparell de molta influeix en el comportament magnetic tou del producte final.

Ambdues mostres presenten un quocient M, /M, (raé de quadratura) molt baixos.
Aquests valors baixos donen una indicacié de I'aplicabilitat del material magneticament
tou en dispositius/sistemes d’alta freqiiencia. Es pot veure a la taula 3.24 que els
aliatges FeggNb;B12Cuy (P7) 1 Fego(NizgZrsg)7B12Cuy (SPEX) sén els que presenten la
ratio més baixa. Per altra banda, en aliatges nanocristallins obtinguts per solidificacié
rapida s’ha detectat que l'addicié de 1% at. Cu afavoreix el comportament magnetic
tou [75].

Normalment, les mostres sotmeses a molta mecanica tenen una coercitivitat més
elevada que les mostres preparades amb altres metodes com, per exemple, el de solidi-
ficaci6 rapida [95]. En els materials obtinguts per aliat mecanic, el decreixement de la
mida de gra a la nanoescala afavoreix el comportament magnetic tou. Tot i aixi, també
provoca un increment de I'index de microdeformacions i, per tant, de la coercitivitat.
Una opcid per a reduir la microdeformacio i la coercitivitat es mitjangant la recuita
de pols moltes. Cal optimitzar aquest procés per reduir el grau de microdeformacié
(i coercitivitat) sense un increment significatiu de la grandaria cristallina i prevenir
també la formacié de fases no desitjades. El major problema és que valors de coerciti-
vitats inferiors a 100 KA /m no s’aconsegueixen. Una alternativa és la molta de cintes
amorfes [96]. Les temperatures de Curie d’aliatges similars en composicio se situa per
sobre dels 500K [26].
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3.7 Comparacio dels micromolins

Si es comparen les fases presents després de 80 hores de molta, es constata que:

e En la composicié amb Nb molta amb ’'SPEX només hi ha present la solucié
solida bcc rica en Fe. Per la seva banda, en la mostra molta amb el micromoli
planetari P7, a més de la soluci6 solida bce majoritaria, hi ha la presencia d’una

fase minoritaria de Nb(B).

e En la composicié amb NiZr molta amb ’'SPEX a més de la solucié solida hi ha
una fase desordenada minoritaria. En I'aliatge obtingut amb el P7, només hi ha

la solucid solida bee rica en Fe.

Amb aquests resultats obtinguts es constata que, amb molta probabilitat, la molta
és més energetica i eficient en ’'SPEX. En un cas, a les 80h en el P7 no ha estat possible
obtenir una tunica fase (segurament caldria augmentar el temps de molta per afavorir
la desaparicié completa de la fase Nb(B) i la integracié del Nb, via solucié solida o
a les fronteres de gra). En l'altre, amb I'SPEX lenergia és suficient per tal que es
formi una fase altament desordenada. A la bibliografia es troben multiples estudis
comparatius entre equips de molta mecanica a nivell de laboratori. Aquests es basen
en la comparacié via dades experimentals i/o simulacions. En conjunt, aquests estudis
conclouen que la molta amb micromolins planetaris és menys energetica que la molta
amb el moli tipus agitador com és 'SPEX. S’han aplicat models matematics ab initio
per a mostrar la mecanica del procés de molta [97]. També dades experimentals per a
determinar la velocitat de les boles o de rotacié dels contenidors [98]. Aquests estudis
es basen generalment en l'energia transferida durant la molta [99]. Per a realitzar una
comparativa un parametre escaient és la potencia transmesa per unitat de massa de
pols (P/m) [100].

Respecte a les caracteristiques dels aliatges produits, 'SPEX afavoreix una millor
dispersié dels oxids i una grandaria nanocristallina menor [101]. Zolriasatein et al. [102]
en estudis comparatius sobre aliatges metallics obtenen particules de menor grandaria
en l'equip SPEX. A més, la grandaria cristallina també és inferior. Aquests resultats
no es donen en totes les mostres d’aquesta tesi. L’aparicié i desaparicié de diverses
fases comporta que la molta en ocasions afavoreixi la formacié/desaparicié de fases i en
ocasions la reduccié de la grandaria dels cristalls. Per exemple, en el sistema ZrBs/ZrO,
s’ha detectat [103] que la molta en 'SPEX afavoreix la reduccié de la grandaria de les
particules, mentre que en un micromoli planetari s’afavoreix les fases ZrOs i Mg enfront
les ZrBy i MgO.

Un dels problemes associats a la comparacié energetica dels micromolins és que el

seu moviment és forca diferent (vegeu la figura 3.33). Tal com s’ha descrit al capitol 2
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d’aquesta tesi, en els planetaris hi ha un moviment combinat de rotacié de la plataforma
i dels contenidors. En canvi, en I'agitador SPEX la trajectoria que descriu el centre de
masses del vial és similar a un infinit.

Un altre problema és que els factors que hi intervenen sén multiples i amb forca
relacions entre ells: freqiiencies de rotacié, nombre i caracteristiques de les boles, ge-
ometria interna dels contenidors, grau d’emplenat del contenidor, massa de la pols,
eficiencia en la transferencia d’energia, temperatura, atmosfera de molta, nombre d’in-
teraccions/xocs amb la pols per unitat de temps,... La figura 3.34 mostra alguna de

les dependencies amb la freqiiencia de rotacio.

. movement of the
supporting disc

the vial appears to be describing a
figure eight or infinity sign as it moves

rotation of centrifugal
lateral the grinding | ™ [ force
movements bowl
~  ‘ofthe end of

the vial

back/fourth shaking motion

(a) Shaker (b) Planetari

Figura 3.33: Comparativa del moviment dels contenidors en un micromoli

tipus shaker (esquerre) i planetari (dreta) [102].

Parameters change
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Angular velocity (a.u.)

Figura 3.34: Canvi dels parametres en funcio de la velocitat angular. A:
Energia d’impacte (sense lliscament), B: Freqiiéncia efectiva (mida petita
de boles), C: Energia d’impacte (amb lliscament), D: Fregqiiéncia efectiva

(mida gran de boles) [104]
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En els estudis realitzats fins ara no s’han comparat entre si els micromolins P7 i
SPEX. Per a un estudi comparatiu s’ha optat per un model en que previament s’ha
comparat un agitador SPEX amb un micromoli planetari P5 [100]. Aquest model es
basa que la potencia transferida per unitat de massa és proporcional a la raé massica bo-
les/pols (BPR), a la freqiiencia de rotacid, a la freqiiencia dels impactes en un periode,
a aspectes geometrics com els radis dels contenidors (i radi efectiu de la plataforma
en un micromoli planetari), a 'energia cinetica de les boles quan impacte amb la pols
(s’utilitza un valor mitja) i a un factor de lliscament.

En I'SPEX la freqiiéncia és de 14.6Hz=876 rpm (dada proporcionada pel fabricant).
En el P7 la freqiiencia de rotacié de la plataforma €2 i del contenidor w coincideixen:
w = =600 rpm.

El radi R de la plataforma (mesurat al centre geometric de la posicié del contenidor
respecte al centre de la plataforma) del P7 és de 7 cm i el radi intern dels contenidors
emprats és de 1.7 cm. El radi intern del contenidor de ’'SPEX és de 2.1 cm.

La raé massica boles/pols emprada en ambdds processos ha estat la mateixa: 5.

Respecte l'energia cinetica, per a I’'SPEX s’ha emprat el valor bibliografic de I'e-
nergia cinetica/massa bola de la bibliografia: 1.80 J/Kg. Per a tenir un valor equiva-
lent en el P7 s’ha optat per a determinar la velocitat d’impacte emprant la segiient
férmula [105].

3 (R l;b)
= i Q — —b .

Per a calcular la velocitat s’ha emprat el radi de les boles R, = 0.6cm. La velocitat
calculada és de 2.517 m/s i I'energia cinetica/massa boles és de 2.32 J/kg.

El factor de lliscament influeix en el temps necessari per tal que les boles es separin
de la paret del contenidor, el temps d’enlairament t.. Aquest temps influeix en la
frequencia de les collisions. Per a determinar la relacié entre ambdds equips, a més
del temps d’enlairament cal determinar un temps de vol de la bola abans de I'impacte.
Evidentment, en realitat hi ha una distribuci6 tant de velocitats com d’energies i temps.
Nogensmenys, cal tenir en compte que 'objectiu és tenir valors de referencia per a
establir una comparativa entre ambdds equips.

En ambdoés micromolins, la particula és despren de la paret del contenir quan el
valor de la normal és zero. A la bibliografia es pot trobar definit temps d’enlairament

per a un micromoli planetari com:

1 2
te = o Arecos (— ;;2;) (3.7)
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Amb els valors de I'equip P7 aquest temps és t, = 0.01445s
El temps de vol és proporcional al periode. A partir de la freqtiencia del P7 es pot
determinar el seu periode. El seu temps de vol es determina emprant la seva relacié

amb el periode (vegeu figura 3.35). El valor obtingut és de 0.013 s
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0.12 1

0.08 1

t, [s]

0.04

0.00 T T T T T T T T T T
0.00 0.25 0.50 0.75 1.00 1.25
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Figura 3.35: Relacio entre el periode i el temps de vol [94]

En conseqiiencia, el temps total, la seva suma, és t. + ¢, (P7) = 0.02745 s. En el
cas de I'SPEX s’han emprat les dades de la bibliografia: ¢.=0.0073 s i ¢,=0.0269 s que
condueixen a t, + t,=0.0342 s.

A la frequiencia d’impactes en un periode cal tenir en compte la rad entre freqiiencies
d’ambdéds equips: 876/600. Aleshores, la relacié final és de 1.46 vegades més interacci-
ons en 'SPEX.

Amb aquestes dades es pot determinar la poteéncia transferida a la pols (per unitat
de massa de pols), P/m. En el cas de 'SPEX els parametres practicament coincideixen
amb 'estudi descrit a [100] on (P/m)sprx= 530 W/kg. L'inic parametre diferent és
que la ra6 BPR comprada en el procés de produccié ara és la meitat, 5. Per tant, en
ser la relacié directament proporcional, en els aliatges produits amb I’'SPEX en aquesta
tesi el seu valor és: (P/m)sppx= 265 W /kg. Respecte el P7, tenint en compte tots els
parametres obtinguts el valor és (P/m)pr= 198 W/kg. Per tant, el micromoli SPEX
és més eficient energeticament que el micromoli planetari P7.

Per altra banda, és possible calcular un temps equivalent de molta entre diferents
micromolins [106]. El calcul d’aquest temps equivalent es fonamenta en la suposicié
que la raé de la potencia transferida per unitat de massa és directament proporcional a

la raé de temps per tal que en dos equips diferents la molta assoleixi el mateix resultat
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final. Es pot determinar emprant una expressio que permet comparar entre diferents

micromolins la poténcia transferida per unitat de massa (P/m) és [100]:

() (50), (82) 6

Hi ha una rao entre freqiiencies del micromoli planetari. Aquesta relacié s’ha com-

provat en estudis realitzats en un equip P5 precisament en aliatges FeNb i FeZr [106].
En el cas d’aquesta tesi la raé entre freqiiencies del micromoli planetari és 1 (els calculs
previs s’han realitzat considerant com a freqiiencia de referencia {20=600 rpm). Ales-

hores, 'expressié queda reduida a:

() e = ) 69

Substituint els valors obtinguts es calcula un prefactor que déna com a resultat

¢ = 1.338. El temps necessari en el P7 és superior del necessari en 'SPEX en el
mateix factor. tp; = 1.338tsprx.

Evidentment, hi ha molts factors que poden afectar a aquest temps equivalent. A
vegades la molta no és prou energetica per a completar un procés i s’arriba a una
situacio d’equilibri. Per exemple, modificant les condicions de molta es pot aconseguir
que la fase final sigui amorfa o nanocristallina [107], o que sigui nanocristallina amb
grandaries diferents [104] (Vegeu figures 3.36 i 3.37). Altres possibilitats sén I'augment
del limit de solubilitats en solucions solides o la formacié d’intermetallics [92,108].

El resultat obtingut en el present estudi coincideix amb el comportament general
descrit a la literatura, on el micromoli agitador SPEX és més eficient energeticament
que els micromolins planetaris. Aquest fet influencia la microestructura final produida
després de les 80h de molta i, per tant, les seves propietats i corrobora els resultats
obtinguts ates que la interpretacié de ’analisi microestructural ho confirma.

Aquest estudi energetic comparatiu realitzat integra diferents models aplicats en
estudis previs. En ésser extensible a altres micromolins pot ésser la base d’una com-

parativa més extensa i sistematica.
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Capitol 4

Produccié i analisi d’aliatges
Feg;_,Co,;NbgBg (x=10,20)

4.1 Introduccio

En aquest capitol es caracteritzen dues mostres corresponents a la familia dels ma-
terials HITPERM. Concretament, les mostres analitzades sén de Fe;5Co19NbgBg i
FegsCogoNbgBg (% at.).

A diferencia de les mostres analitzades al capitol 3, ara les dues mostres han estat
moltes en un mateix micromoli, concretament el Pulverisette 7 (P7) ates que es dura
a terme una comparativa amb mostres que han estat moltes amb aquest aparell. En
aquest cas, l'interes rau en la influencia de la substitucié parcial de Fe per Co en
I’evolucié microestructural durant la molta i en la comparacio de les propietats de
les mostres moltes durant 80h, comprovant la seva estructura nanocristallina, la seva
estabilitat termica i el seu comportament magnetic tou.

S’ha emprat el micromoli Pulverisette 7 (P7) per a moldre les mostres durant 80h.
Per a analitzar-ne 1’evolucié microstructural s’han realitzat els difractogrames de les
mostres abans de moldre (0h) i després de 10, 20, 40 i 80 hores de molta.

De forma analoga al capitol 3 s’ha emprat el metode de Rietveld per obtenir els
parametres fisics a, L i € els quals s’han utilitzat per calcular també p mitjancant
I'equacié 3.2 utilitzada en el capitol anterior.

A més a més, s’han pres diverses imatges de SEM a partir de les quals, fent un
comptatge, s’han generat els histogrames corresponents a les grandaries de les particules
que conformen ’aliatge un cop finalitzat el procés de molta després de 80h.

L’estudi termodinamic s’ha fet a través d’una analisi per DSC que permetra ana-
litzar el comportament termic de les mostres.

Es finalitza el capitol fent una analisi magnetica dels aliatges amb la qual se n’extreu
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H,., M, igual que en el capitol anterior, i a més a més, se n’estudia el comportament de
la susceptibilitat magnetica y , tant la component real com imaginaria, que exhibeix

la mostra quan és sotmesa a un canvi gradual de temperatura al mateix temps que a

un camp magnetic H, i a diferents freqiiencies.

4.2 Analisi per Rietveld

Les mostres presenten una composicié Fegs_,Co,NbgBg amb x=10,20 (També ano-
menades Cojp i Cogg respectivament en el text). Els difractogrames d’aquestes dues

mostres abans de moldre-les, pel fet d’ésser tan semblants en composicid, sén molt

similars.
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Figura 4.1: Patrons de difraccio de les mostres FezsCoiqNbgBy i

Fegs CoygNbg By abans de la molta

Observant la figura 4.1 hom s’adona que la principal diferencia recau en la intensitat
que presenten les nombroses reflexions que hi ha presents.

S’han identificat mitjancant la comparacié amb els difractogrames dels precursors
purs a quina fase pertany cadascun dels pics presents. Concretament s’identifiquen els
pics de reflexié (110), (211) i (220) de l'estructura cibica a baixa temperatura tipica
del Fe. El pic (211) es troba solapat amb el pic (311) del Nb i el principal (110), amb
dos pics corresponents a dues fases allotropiques del Co (cubica fc i hexagonal hep).

Es tenen, doncs, a la mostra ja normalment dues fases de Co cadascuna d’elles amb

una estructura cristallografica diferenciada i també un difractograma diferenciat.

92



Fase Reflexions

bee-Fe  (110) (200) (220) (211)

fce-Co  (111) (200) (220) (311)

hep-Co (100 (002) (101) (102) (110) (103) (112) (201)
bee-Nb - (110) (200) (211) (220) (310) (222)

Taula 4.1: Reflexions presents en els difractogrames i fase a qué corres-

ponen.

La fase que correspon a I'estructura ctibica del fee-Co presenta els pics (111) (solapat
amb Fe i hep-Co), (200), (220) i (311) (Solapats els dos tltims amb hcp-Co). Per la
seva banda, el hcp-Co presenta una estructura més complexa per la gran quantitat de
pics. Concretament hi ha presents les reflexions (100), (002) (solapat amb Fe i fce-Co),
(101), (102), (110) (solapat amb fcc-Co), (103), (112) (solapat amb fcc-Co) i (201)
(Solapat amb Nb). De la fase bce associada al Nb se'n detecten les reflexions (110),
(200), (220), (311) (solapat amb Fe) i (222) (solapat amb hcp-Co).

Per acabar, tot hi haver-hi bor a la mostra, aquest no és detectable per I'aparell a
través de la difraccié de raigs X a causa del seu baix poder difractiu i pel fet d’ésser
amorf.

A mesura que se sotmeten les mostres a I'efecte dels micromolins s’observa que llurs
difractogrames varien notablement. Amb només 10h de molta deixen d’ésser facilment
detectables la totalitat dels pics del Co independentment de la fase a la qual pertanyin.
Posteriorment, amb una analisi acurada del percentatge de fases mitjancant Rietveld
es constata si encara en queda cobalt o bé s’ha dissolt a la fase majoritaria del Fe.

Els pics de Nb, a diferencia del Co, encara sén detectats a les 10h. Concretament, hi
ha un doble pic a I’entorn dels 37° que, tal com s’ha observat anteriorment, correspon
als pics (110) del Nb i (110) del Nb(B). Aquest darrer estant associat a una nova fase
generada durant les primeres 10h. Aquest doble pic es veu molt més definit amb la
mostra Cogg. Pel fet d’ésser el Nb un atom de grandaria superior als altres, té més
tendencia que el bor entri dins la seva xarxa cristallografica que no pas a entrar dins
la solucio solida rica en ferro que es forma.

Transcorregudes 20h, a part de les quatre reflexions de la fase majoritaria, 1"inic pic
observable és I’(110) de la fase Nb(B). La tendeéncia seguida aqui és, doncs, la mateixa
que es veu en les mostres del capitol anterior en que inicialment es forma el doble pic
per després acabar essent indetectable el Nb i deixant només a la vista la contribucio
del Nb(B).

Per a temps de molta superiors (40h i 80h) els tnics pics restants sén els de la

soluci6 solida en base Fe els quals s’han eixamplat forga al llarg del procés.

93



c oh 10h 20h 40h 80h]
—
g
g
‘n
C
(O]
E

— T T T 17 "~ T " T " T T " T "~ T "~ T T 17

30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90 95 100
26 [Graus]
(a) F€750010Nb639

g | Oh— 10h— 20h 40h— 80h|
—
g
k=
‘n
c
o)
E

LN AL IR NN IR B LA BN NN I NI BNNLE B B

T T
45 50 55 60 65 70 75 80 85 90 95 100
26 [Graus]

(b) F665 COQ()NbGBg

T
30 35 40

Figura 4.2: FEvolucio dels patrons de difraccio de les mostres de
F675 COloNbﬁBg 1 F€65 OOQONbGBg

94



Amb Tl'analisi per Rietveld es quantificaran els canvis experimentals observats en

els difractogrames.

tfh] o[-] R, [%] Ruw[%]  Ry[%] Reap[%0]
0 1.3281273 18.983364 21.914251 12.720324 14.293332
10 1.2819562 20.681324 18.505451 15.589298 16.13263
20 1.2707722 19.719414 21.129274 15.079542 15.517662
40 1.1773624 18.24553  15.303135 13.668059 15.496952
80 1.0879971 16.728777 13.774126 11.775254 15.375754
Taula 4.2: Parametres d’ajust Rietveld dels difractogrames de la mostra
Fez5Co10NbgBy.
tfh] o[-] R, [%] Ru[%]  Ry[%] Reop[%0]
0 1.40039898 20.040731 18.59591  14.21295 14.310823
10 1.2060932  22.255308 20.62509  16.397758  18.452394
20 1.2568287  20.809286 17.640327 15.7792845 16.556978
40  1.1444354  17.870583 14.426489 12.66187 15.615195
80  1.1153152  16.766106 13.393402 11.719488  15.032617

Taula 4.3: Parametres d’ajust Rietveld dels difractogrames de la mostra
F€650020Nb639.

Els ajusts per a les mostres abans que experimentin cap molta (Figura 4.3) presenten
un refinament amb parametres 0=1.33 i 0=1.40 pel Coig i el Cogy respectivament
(Taules 4.2 1 4.3) cosa que indica que el primer és matematicament més afinat que el
segon.

En concordanca amb els parametres de refinament, graficament es visualitza la con-
cordanca entre els difractogrames teorics i experimentals. La reflexié on aparentment
hi ha més divergencia és la corresponent al pic principal, fet afavorit pel solapament de
diverses reflexions en aquesta posicié angular. Cal indicar que el metode de Rietveld
calcula la grandaria cristallina i altres parametres a partir d’un ajust i no té en compte
que l'aliatge té una distribucié de grandaries cristallines, fet que es fa més evident a
les zones del difractograma amb més raé soroll /senyal.

El refinament de les mostres moltes durant 10h (Figura 4.4) obté un ajust dels pics
més intensos en la seva part central. A ambdues mostres s’hi observen i s’hi ajusten els
pics (110) del Nb i de la nova fase Nb(B). Cal remarcar que tot i tenir les dues mostres
la mateixa quantitat de Nb i B, els pics obtinguts sén notablement diferents essent molt

més pronunciats els de la mostra Cogy i també els que millor s’ajusten si es comparen
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Figura 4.3: Difractogrames experimental i calculat de les mostres Coqg i
Coyy sense molta.
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Figura 4.4: Difractogrames experimental i calculat de les mostres Coqg i
Coyy amb 10h de molta.
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els difractogrames experimental i calculat. Tanmateix, tot i ajustar-se millors els pics,
hi ha un menor ajust en les posicions angulars que els separa i el pic principal de la
solucio solida en base Fe cosa que no passa amb la mostra Coyg. En aquesta, el desajust
es produeix en la reflexi6é (211) del Fe on es pot constatar que la part angular inferior
(a l'entorn dels 80°) hi ha una asimetria en el pic causada per una grandaria cristallina
no homogenia. Matematicament, el programari déona uns parametres de refinament
que difereixen notablement entres ells 0=1.28 i 0=1.21 respectivament per a Coqq i

COQO.

—— Experimental
20 — Calculat
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Intensitat'” [u.a.]

26 [Graus]
Figura 4.5: Difractogrames experimental i calculat de les mostres Coqg @
Coyy amb 20h de molta.

Respecte les mostres molturades 20 hores, en els ajusts per Rietveld dels dos difrac-
togrames (Figura 4.5) s’obtenen uns parametres de refinament molt semblants, 0=1.27
i 0=1.26 respectivament (Taules 4.2 i 4.3). Els pics dels difractogrames calculats s’a-
justen en la seva totalitat als experimentals. En el cas del C'ojg només es constata la
presencia del pic principal de la fase Nb(B) mentre que en la mostra C'ogy hi sén pre-
sents els pics principals de les dues fases amb contingut majoritari de Nb. En aquest
darrer cas cal mencionar que 'ajust dels dos pics s’ha hagut de fer mitjancant un
ajust especific no deixant completament lliure el programari. D’aquesta manera s’a-
consegueix que el MAUD detecti les dues reflexions presents. Altrament, el programari
interpreta els dos pics com una unica reflexié (problematica analoga a la de les mostres
del capitol anterior).

A les 40h s’obté un ajust amb un parametre de refinament molt similar per a les dues
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Figura 4.6: Difractogrames experimental i calculat de les mostres Coqg 4
Coyg amb 40h de molta.

mostres cosa que segueix la tendencia de les 20h. Les reflexions de la solucié solida
rica en Fe mostren un bon ajust entre els difractogrames calculats i experimentals.
Tanmateix, persisteix el desajust a I’entorn dels pics del Nb i el Nb(B) sobretot a la
mostra Cogy. Cal mencionar també que novament s’han hagut d’ajustar aquestes pics
de forma manual igual que a les 20h, essent necessari un ajust especific.

La molta continua fins a les 80h. Els difractogrames es mostren a la figura 4.7.
Aquests exhibeixen un ajust adequat en la totalitat dels seus pics. A més a més, no
es detecta la presencia dels pics de Nb i Nb(B) que es troben entre les 10h i les 40h.
Pot semblar que quedin restes d’alguna reflexié en les posicions on en temps anteriors
es detecta la fase de Nb(B) perd quan s’ha intentat fer un ajust especific per quadrar
aquests pics, el resultat no és significatiu. A causa d’aixo, s’ha optat per prescindir
d’aquestes fases. S’obté, per als dos casos, el parametre de refinament més baix de tots
els difractogrames analitzats en aquest capitol i que corresponen a 0=1.09 i 0=1.12
per a Coyg i Coyg respectivament.

L’halo que es veu a ’entorn del pic principal del Fe correspondria a entorns de Fe
altament desordenats. No es detecta la formacié de borurs de Fe, FeB, FesB que s’han
detectat en aliatges amb un contingut de B superior (15-20 at. %) [109].

A partir de les analisis de Rietveld s’han extret els mateixos parametres que en el
capitol anterior: parametre de xarxa, index de microdeformacions, grandaria cristal-

lina, percentatge de fase i densitat de dislocacions.

98



) Experimental
20 — Calculat

Intensitat' [u.a.]

26 [Graus]

Figura 4.7: Difractogrames experimental i calculat de les mostres Coqg @
Coyg amb 80h de molta.

a[A]
t[h]
Fe75C010Nb6B9 F665COQ()Nb6B9

0 2.86761(4) 2.86652(5)

10 2.8736(3) 2.8717(3)

20  2.8797(4) 2.8758(4)

40 2.8825(3) 2.8794(4)

80  2.8836(3) 2.8791(3)

Taula 4.4: Parametre de cella en funcié del temps de molta de la fase
principal de les mostres Coyg i Coqg (bee-Fe per a Oh, solucid solida en base

bee-Fe per a la resta de temps).

99



Es comprova que per ambdues mostres el parametre de xarxa té tendencia a aug-
mentar de forma practicament constant durant les primeres 20h de molta. Tot seguit,
aquest creixement disminueix per totes dues (més per a la de Coqg) i, finalment, en el
darrer temps de molta, el creixement del parametre per Cojg és menor que en el temps
anterior pero continua en augment, tanmateix, per la mostra de Coyy disminueix lleu-
gerament (Figura 4.8).

Numéricament, la primera mostra parteix d'un parametre de xarxa de 2.86761(4)A
per arribar a 2.8836(3)A mentre que la segona va de 2.86652(5)A a 2.8791(3)A (Taula
4.4). Aix0 representa un augment del 0.56% i del 0.44% respectivament. El fet de partir
de parametres de xarxa inicials diferents és degut a la diferencia en la composicié de
les dues mostres.

Comparant dues mostres amb el mateix temps de molta pero amb contingut de Co
diferent, la que conté més Co sempre és la que té el parametre de xarxa inferior. Tot i
tenir el Fe i el Co radis atomics molt similars, el del Co és lleugerament inferior (1.26A
i 1.25A respectivament). En el moment en que els atoms de Co s’incorporen a la fase
del Fe ho fan en posicions substitucionals [110] fet que provoca que el parametre de
xarxa sigui menor i, per tant, com més Co hi hagi substituint els atoms de Fe, com que

els percentatges dels altres elements no varien el parametre de cel'la sera més petit.
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Figura 4.8: Evolucid del parametre de cella al llarg de la molta de la fase

principal de les mostres Coig © Cooy.

La grandaria dels nanocristalls de les mostres presenta inicialment un comportament
diferenciat. Per les Oh, la mostra de Cojg té, com en els aliatges estudiats al capitol
anterior, valors similars per a les direccions cristallografiques (110), (211) i (220) mentre
que la direcci6 (200) la presenta forga menor. Per altra banda, el Cog, tot i que presenta
el mateix comportament, la diferencia entre la reflexié principal i les restants és de ~6
nanometres (Taula 4.5). La causa és que durant 1’ajust del difractograma corresponent,

aquest és adequat sense necessitat de fer servir el model de Popa [64], cosa que hauria
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L[nm]
t[h] Fe75C010Nb6B9 F6650020Nb6B9
(110)  (200)  (211)  (220)  (110)  (200) (211)  (220)
0  228(6) 135(6) 228(6) 228(6) 156(5) 150(5) 156(5) 156(5)

10 12.9(2) 9.1(2) 12.9(2) 12.9(2) 11.3(2) 8.2(2) 9.4(2) 11.3(2)
20 11.9(3) 9.9(3) 11.9(3) 11.9(3) 9.5(2) (2) 7.7(2) 9.5(2)
40 9.8(2) 85(2) 9.8(2) 9.8(2) 80(1) 62(1) 8.0(1) 8.0(1)
80 9.5(2) 7.5(2) 95(2) 95(2)  9.8(1) (1) 98(1) 9.8(1)

Taula 4.5: Grandaria cristallina de la fase principal de les mostres Coiq

i Cogg al llarg de la molta.

donat la mateixa grandaria per a qualsevol direccid, pero, tanmateix, s’opta per recorrer
al metode de Popa per obtenir un ajust encara millor i el resultat n’és el fet que la
diferencia entre les diferents direccions és practicament inapreciable. Aixo no es detecta
quan s’analitzen les microdeformacions atés que, mentre que els parametres de Popa
corresponents a les grandaries cristalllines no varien gaire respecte al model isotropic,
en els corresponents a les microdeformacions si que hi ha una variacio significativa.

A la resta de grandaries pels diferents temps de molta es constata que la tendencia és
sempre a disminuir i arribant, amb ambdues mostres, a valors practicament identics al
final de la molta. Tot i arribar, pero, a aquests valors identics, ’evolucié no és identica.
Mentre que pel Coyp sempre hi ha un decreixement, en el cas del Coy els valors minims
s’assoleixen a les 40h per després patir un lleuger augment que els condueix fins als
valors de 80h (Figura 4.9).
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Figura 4.9: FEvolucio de la grandaria cristallina de la fase principal de les

mostres Coyg i Coyg al llarg de la molta.

Observant la tendencia que presenta I'index de microdeformacions ¢ es pot constatar

que el comportament és diferent per les dues mostres. Amb la mostra de Cog es té un
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e[%]

t[h] Fe75Co10NbgBg FegsCoo0NbgBg

(110)  (200)  (211)  (220)  (110) (200)  (211) (220)
0 0.022(9) 0.031(9) 0.022(9) 0.022(9) 0.0007(9) 0.001(9) 0.0007(9) 0.0007(9)
10 0.346(1) 0.447(1) 0.346(1) 0.346(1) 0.1(2) 0.1(2)  0.1(2) 0.1(2)
20 0.58(4) 0.82(4) 0.58(4) 0.58(4) 0.32(6)  0.45(6) 0.32(6)  0.32(6)
40 0.62(4)  0.88(4) 0.62(4) 0.62(4) 0.43(5)  0.61(5) 0.43(5)  0.43(5)
80 0.7(1)  09(1)  07(1)  0.7(1)  0.590(2) 0.835(2) 0.590(2)  0.590(2)

Taula 4.6: Indez de microdeformacions de la fase principal de les mostres
Coyg i@ Cogg al llarg de la molta (bee-Fe per a Oh, solucié solida en base

bee-Fe per a la resta de temps).

creixement practicament constant durant les primeres 20 hores (Figura 4.10) en que es
passa de 0.031% a 0.82% en el cas de la direccié principal i de 0.022% a 0.58% per la
resta (Taula 4.6). Entra les 20h i les 80h també hi ha un creixement constant tot i que
molt menys pronunciat que porta a assolir un valor maxim per a la direccié principal
de 0.9%.

Per la segona mostra, Cog, s’obté que durant les primeres 10h el creixement és
inferior en comparacié amb la primera mostra. Entre les 10h i les 20h hi ha un crei-
xement més pronunciat arribant la direccié (200) fins a un index de 0.45%. A partir
d’aquest punt el creixement és practicament constant fins que s’assoleixen uns indexs
de 0.835% per a la direccié (200) i de 0.59% per a la resta. La mostra amb menys Co
presenta, doncs, quan s’acaba la molta, uns index de microdeformacié més elevats.

Es comprova en I’analisi de la grandaria cristallina i els indexs de microdeformacions
que és per la direccié (200) per la que s’obté sempre una grandaria més petita i una

microdeformacié més gran, cosa que es corrobora a la literatura [111].

p[10°m~7]
Coig Cox
0 0.016(5) 0.0007(9)
10 4.325)  1(1)
20 7.8(5)  5.8(6)
40  10.06) 8.7(5)
80 12(2)  10(2)

t[h]

Taula 4.7: Densitat de dislocacions de la fase principal de les mostres

Coyg i Coggy al llarg de la molta.
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Figura 4.10: Evolucio de l'index de microdeformacions de la fase principal

de les mostres Coig @ Coog al llarg de la molta.

Observant la densitat de dislocacions p, la mostra Coqg presenta un comportament
estable durant tota la molta. Aquesta estabilitat es deu, en part, en I’evolucié estable
que tenen a, L i €, que sén els parametres fisics que es van servir per calcular p. Es
parteix d’un valor de 0.016x10'® m~2 previ a la molta i s’arriba a 12x10'® m~2 a les
80h (Vegeu taula 4.7).

Per la seva banda, la mostra Cogg presenta un comportament més erratic que I'an-
terior. Igual que aquella manté un comportament constant a causa de ’estabilitat dels
parametres que permeten calcular p, ara es troba que, a causa del comportament no
tan constant d’aquests, la tendencia de p és més dispersa ates que comenca amb un
augment molt reduit (Figura 4.11) que fa passar de 0.0007x10* m™2 a 1x10™ m™2 en
les primeres 10 hores. A partir d’aquest punt si que I'evolucié segueix una tendencia
a 'alca que es va atenuant a mesura que passen les hores de molta. Al final s’obté un
valor maxim de 10x10'° m~2.

A diferencia de les mostres del capitol anterior on cada element present inicialment
estava en una unica fase cristallografica, en les mostres d’aquest capitol, un dels ele-
ments, el Co, hi és present amb dues fases cristallografiques diferents: fcc (ctibica) i hep
(hexagonal). Ates que a priori no es coneix el percentatge inicial de contingut especific
de cadascuna de les dues fases, s’ha dut a terme un analisi per Rietveld afegint-hi
ambdues fases i els resultats donats pel programari s’han pres com els percentatges de
fase a temps zero. Conseqiientment, ja des de temps zero no es detecta la fase de bor
atesa la seva forma amorfa i el baix poder difractiu.

Analitzant el contingut de fase de cada mostra es pot veure una clara diferencia
només comencar. Pel Coyg inicialment es detecta aproximadament un 80% de Fe mentre

que el Co es separa en la fase fec i en la fase hcp amb un contingut de 1'1.9% i del
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Figura 4.11: FEvolucio de la densitat de dislocacions de les mostres Coqg

i Cogy en funcio del temps de molta.

t(h] bcc-Fe[%] fcc-Co[%] hcp-Co[%] fcc-Nb[%] fcec-Nb(B)[%] am-B[%)]

0 80.8(3) 1.9(2) 6.1(2) 11.2(2) - ND
10 96.1(2) - - 3.2(2) 0.7(1) ND
20 98.3(7) - - - 1.7(2) ND
40 98.9(2) - - - 1.0(1) ND
80 100 - - - - ND

Taula 4.8: Percentatge de fase de la mostra Fe;s CoigNbgBy al llarg de la

molta.
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6.1% respectivament cosa que indica una major proporcié del a fase hexagonal hep.
Hi ha present també una proporcié de material detectable de 1'11.2% de Nb (Taula
4.8). A 10h de molta no hi ha deteccié del Co en cap de les seves dues variants. En
alguns estudis que treballen amb la mateixa quantitat de Co, els pics d’aquesta fase
sén indetectables transcorregudes 5h de molta [112]. Per altra banda, apareix una nova
fase de Nb(B) en una proporcié molt baixa. A les 20h les tiniques fases presents sén la
soluci6 solida en base Fe i la recentment generada fase de Nb(B) la qual ha augmentat
en percentatge. A les 40h aquesta fase ha disminuit el seu contingut i finalment, a les

80h Iinic que resta detectable a la mostra és una tnica fase rica en Fe.

t[h] bcc-Fe[%] fcc-Co[%] hcp-Co[%] fcc-Nb[%] fce-Nb(B)[%] am-B[%]

0 73.9(2) 41(2) 13.5(4) 8.3(2) - ND
10 96.4(2) 0.3(2) 0.5(2) 1.5(1) 1.4(1) ND
20 97.9(8) - - 0.5(1) 1.5(2) ND
40 99.4(1) - - 0.29(5) 0.34(5) ND
80 100 - - - - ND

Taula 4.9: Percentatge de fase de la mostra Fegs CoygNbgBy al llarg de la

molta.

A la mostra Coyg, el comportament és similar pero amb algunes diferencies. Aqui,
la mostra inicial té un contingut de Co superior en les dues fases. Aquest contingut
ascendeix al 4.1% 1 al 13.5% per la fase cubica fcc i 'hexagonal hep respectivament.
En canvi, la contribucio del Fe i el Nb que es detecta és inferior a la de I’altra mostra.
Passades 10h, a diferencia de la mostra Coqy, encara hi ha detectable el Co en les
seves dues fases tot i que de manera molt residual. Per altra banda, hi ha presents
les fases Nb i Nb(B) amb contribucions practicament identiques. Després de 20h (i
temps superiors) el Co ja no es detecta. El Nb ha disminuit en contingut i el Nb(B)
s’ha mantingut. A les 40h, el percentatge de Nb(B) ha baixat considerablement i els
percentatges dels dos Nb tornen a estar en valors similars. Per acabar, a les 80h, només
hi ha la presencia de la fase majoritaria de solucié solida en base ferro igual que pel
Coy9. Es pot observar graficament aquesta evolucié dels percentatges de fase a la figura
4.12.

Es finalitza ’analisi per Rietveld presentant la forma que tindrien els nanocristalls
després de 80h de molta seguint el model de Popa igual que s’ha fet amb les mostres
del capitol 3. Com es pot veure a la figura 4.13 s’obtenen resultats molts similars, una

estructura cubica amb les arestes 1 vertexs arrodonits.
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Figura 4.13: Forma dels grans nanométrics després de 80 hores de molta

de les mostres Coig @ Coyy segons el model de Popa .
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4.3 Analisi morfologica

Mitjangant el microscopi electronic de rastreig (SEM) s’han obtingut diverses imatges
de les mostres de Cojg i C'oyy després de 80 hores de molta. Es poden observar a les
figures 4.14 i 4.15 una visi6 general dels grans de la mostra i una imatge més centrada

en un conjunt de grans.

Figura 4.14: Imatges SEM de la mostra Coyy al cap de vuitanta hores de
molta. A l'esquerra una perspectiva general (Barra d’escala: 10um) i a la

dreta una aglomeracio de particules (Barra d’escala: 2um).

e

igura 4.15: Imatges SEM de la mostra Coyy al cap de vuitanta hores de
molta. A l'esquerra una perspectiva general (Barra d’escala: 10um) i a la

dreta una aglomeracid de particules (Barra d’escala: 2pm).

Mitjangant les imatges de I’enfocament general de la mostra s’ha fet un recompte

del nombre de grans en funcié del seu diametre. Els resultats s’han representat ens
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els histogrames que hom pot veure a la figura 4.16. Observant aquests histogrames es
pot constatar que la moda per a la mida de gra de la mostra de Fe;5Co19NbgByg és a

I’entorn de 0.5 pm mentre que per a la de FegsCoggNbgBg és de 1.5 pm.

40

B Fe Co Nb B 34 [ Fe,,Co,Nb B,

75 10 6 9 32 i
Ajust LogNormal 30 —— Ajust LogNormal

Frequiéncia [%]
Frequeéncia [%)]

oNMO®ONDO®

T T T T T T T T T
10 20 0 5 10 15 20 25 30

Diametre [10°m] Diametre [10°m]
(a) Fers CoigNbg By (b) Fegs CoagNbg By
Figura 4.16: Distribucio de la mida de gra després de 80 hores de molta
de les mostra de Fe;5Co19NbgBy 1@ Fegs CoygNbgBg.

Duent a terme un ajust lognormal dels histogrames igual que en el capitol anterior,
es pot obtenir el valor mitja de les mides dels grans. A la taula 4.10 es mostren els
parametres d’ajust. S’observa que la mitjana de la mida dels grans per a C'oyg i C'ogg és
de 2.47393 pum i 2.42253 pm respectivament, amb unes desviacions tipiques de 1.104672
pm 1 1.896236 pm.

Mostra Yo X, w A 1 o
Fer5Co1oNbgBg  0.18(7) 2.26(1) 0.426(7) 92(1) 2.47393 1.104672

Taula 4.10: Parametres d’ajust de la distribucio LogNormal

4.4 Comportament téermic

L’energia d’activacié es considera normalment un valor llindar de ’energia per sobre de
la qual qualsevol petita fluctuacié energetica afavoreix la transformacié. Nogensmenys,
la cristallitzacié (nucleacié i/o creixement cristalli) d’aliatges metallics amb diversos
elements (com és el cas dels aliatges tipus FINEMENT, NANOPERM o HITPERM)
comporten gran varietat de processos microestructurals de composicié quimica local
diversa. A més a més, aquesta composicié pot variar amb el temps (alguns atoms com

per exemple els de Nb o Zr poden restar a les fronteres de gra) afectant a parametres
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cinetics com els coeficients de difusié [113]. Evidentment, aquests complexos processos
de cristallitzacié comporten que I'energia d’activacié no sigui constant (varil amb el
grau de transformacid). A més, les energies associades a la nucleacié i al creixement
cristalli son diferents. Per aix0, metodes com el de Kissinger permeten d’obtenir ener-
gies d’activacié a la temperatura del pic de la transformacié. Hi ha diferents metodes
isoconversionals [114, 115] que s’empren en la determinacié de l'energia d’activacié en
funcié de la fraccié cristallitzada. Aixo no obstant, un dels problemes habituals en
I’analisi termica de la cristallitzacié en aliatges obtinguts per molta mecanica és que
I'interval de temperatura sol ésser gran i a més es solapa amb la relaxacié de tensions
microestructurals de les mostres (tensions produides durant la molta mecanica). Per
tant, és dificil determinar una linia de base escaient per a poder utilitzar un metode
isoconversional i és habitual emprar només metodes lineals com el de Kissingar emprant
només la temperatura de pic (i en conseqiiéncia, només una fraccié transformada).

La presencia d’elements minoritaris a l'aliatge influeix en 'energia d’activacié. Per
exemple, 'addicié de molibde produeix un augment en ’energia d’activacié de cristal-
litzacié de la fase bee rica en Fe en aliatges del tipus FINEMET [116]. Per altra banda

'addici6 de metalls de transici6 sol disminuir I'energia d’activacié [117].
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Figura 4.17: Ajust lineal amb el métode de Kissinger de les mostres
F675 COloNbﬁBg 1 F665 OOQoNbﬁBg moltes durant 80h.

Respecte I'analisi de les mostres d’aquest capitol (Figura 4.18), es poden obser-
var multiples processos exotermics per sota dels 500°C que s’associen a la relaxacié
estructural i homogeneitzacié dels aliatges. El procés exotermic principal es déna a

temperatures per sobre 500°C i en un interval de temperatures similar (temperatura
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de pic lleugerament superior 6°C a la mostra Cog). Les temperatures d’inici de procés
cristalli sén a 'entorn dels 500°C i els 550°C per Cojg i Cogg. L’energia d’activacio

(del procés principal) calculada en les dues mostres d’aquest capitol presenta un valor

de 267(15) kJ/mol pel Coyg i 332(13) kJ/mol pel Cogp.
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Figura 4.18: DSC de les mostres de Fer5CoigNbgBy 1 Fegs CoagNbg By

*

moltes durant 80 hores. o 1 * representen l’inici i el maxim del procés

cristalli respectivament.

Per tant, en ésser 'energia d’activacié superior, I’addicié de cobalt afavoreix 1'esta-
bilitzacié de la fase nanocristallina obtinguda per molta mecanica. Aquest fet queda
confirmat ates que en un estudi previ [118] l'aliatge sense cobalt FegsNbgBg té una
energia d’activaci6 inferior als 200 kJ/mol. Per altra banda, una millor estabilitat
termica en front de la cristallitzacié s’ha detectat en aliatges amb el 20 at. % Co, de
tipus (Fe-Co-B) [2]. L’addici6 de Cu disminueix aquest efecte en afavorir la nucleacié.

Per altra banda, en els aliatges rics en ferro I’addicié de cobalt és d’interes perque
augmenta la temperatura de Curie i, per tant, la temperatura llindar (i 'interval de
temperatures d’aplicacié) per mantenir un comportament ferromagnetic.

Respecte les temperatures de cristallitzacid, les dels aliatges obtinguts per tecniques

de solidificacié rapida sén superiors a les obtingudes per aliat mecanic [119].

4.5 Comportament magnetic

Des del punt de vista magnetic, I’addicié de Co en aliatges rics en ferro normalment
comporta (a més de 'augment en la temperatura de Curie) un augment de la magne-
titzacié de saturacié [120] de la base bece rica en Fe. A més, pot produir un augment
de la coercitivitat [121]. L’augment en la magnetitzacié de saturacié és afavorit per

l'augment del moment magnetic en la fase rica en Fe (Vegeu figura 4.19 [122]). Aquest
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augment també es sol associar a una millor ordenacié a nivell de parell atomic entre
els atoms de Fe i de Co [123].
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Figura 4.19: Moments magnetics del Fe i el Co en aliats binaris de di-
ferents composicions (A partir de [124]) (esquerre). Magnetitzacid de satu-
racid d’aliatges Fey_, Co, com a funcié de la composicio (A partir de [125]

(dreta)).

Per altra banda, és conegut que I'addicié d’un element metalloide no afavoreix alts
valors en la magnetitzacié de saturacié (Figura 4.19). Aquest fet és originat perque una
part dels electrons de la capa externa 3d dels elements ferromagnetics s’enllaga amb
atoms de ’element no magnetic, disminuint el nombre (i la densitat) total d’electrons
de la capa externa 3d que aporten moment magnetic efectiu a la mostra. L’efecte
concret depen de I'element no metallic. Per exemple, I’addicié de fosfor provoca una
major reduccié en la magnetitzacié de saturacié que 1'addicié de bor [126]. Per altra
banda, a més de factors com la grandaria cristallina el grau d’ordre a nivell atomic
també influeix en la resposta termomagnetica [127]. En aliatges produits per molta
mecanica ’aliatge sol presentar inhomogeneitats a nivell atomic afavorides pel procés
de molta.

Una comparativa dels valors de la magnetitzacié de saturacié en aliatges amorfs i
nanocristallins de base Fe o Fe-Co es mostra a la figura 4.20 [128].

Els resultats de la taula 4.11 mostren que la coercitivitat augmenta amb la subs-
titucio parcial de Fe per Co. En canvi, la magnetitzacié es manté practicament cons-
tant. Aquest fet (en ésser les grandaries cristallines similars en ambdues composici-
ons) és probablement originat per un major index de microdeformacions a la mostra
Co1g, ja que els defectes cristallografics dificulten el moviment i ordenacié dels dominis
magnetics fent augmentar la magnetitzacié de saturacio.

Emprant les dades dels cicles d’histeresi (Figura 4.21) s’han determinat els valors

per a la magnetitzacié romanent M, els quals, juntament amb M, s’han emprat per

111



2.0

®  Amorphous
® Amorphous, ductile i AN w
L9} " Bulk glassy 7Am v
v Nanocrystalline, brittle i
¥ ¥ ¥
1.8 | vy v ¥
¥ b A 4
L =]
g
E 1.7 | vy :.
- A
- £ IR . -
1.6 |- v v L)
i
L]
1.5} ¢ v . &
v
v
1_4 1 1 1 1 1 I 1 L L L 1 1 ] 1 1 1
1988 1992 1996 2000 2004 2008 2012 2016
Year

Figura 4.20: Magnetitzacio de saturacio d’aliatges amorfs i nanocristal-
lins de base Fe o Fe-Co [128].

200 +

150 Co,,

Co

20

100

50 +

M [emu/g]

-50 | o8

-100 3 00

-150 +

-60 40 -20 0 20 40 60

-200 1 H [Oe]

45000 -10000  -5000 O 5000 10000 15000
H [Oe]
Figura 4.21: C(licle d’histéresi de les mostres de FezsCoigNbgBy i
Fegs CoygNbg By moltes durant 80 hores.

112



Mostra H.[Oe] M [emu/g]
Fe75C010Nb6B9 36(1) 1789(1)
F665C020Nb6B9 50(1) 1770(1)

Taula 4.11: Coercitivitat (H,.) i magnetitzacio de saturacio (Ms) de cada

mostra.

Mostra M,[emu/g] Mlemu/g] M,/M[-|
F6750010Nb6B9 2.52 178.9 0.014
F6650020Nb6B9 3.38 177.0 0.019

Taula 4.12: Rad de quadratura (M,/M;) per a les diferents mostres.

a calcular la raé de quadratura M, /M. Per als aliats mecanics aquest valor sol ésser
baix, entre 0.01 i 0.1 [129] tal com és el cas de les presents mostres (Taula 4.12).
Un valor proper a la unitat seria adient per a sistemes d’emmagatzematge magnetic.
Per altra banda, valors propers a zero sén adequats per a nuclis de transformadors o
electroimants.

Per acabar I’'analisi magnetica s’estudia la susceptibilitat magnetica. La suscep-
tibilitat magnetica en mesures en freqiiencia (susceptibilitat magnetica AC) té dues
components (la real i la imaginaria). La component real mesura el grau de magnetitza-
ci6 d’un material com a resposta al camp magnetic aplicat. La component imaginaria
esta relacionada amb el desfasament entre la resposta del material i el camp magnetic
aplicat i amb la perdua d’energia magnetica associada. Generalment, si la fase prin-
cipal no varia, amb molta mecanica els valors d’ambdues components augmenta amb
el temps de molta [130]. En el present estudi s’ha optat per caracteritzar les mostres
moltes durant 80 hores aplicant un camp magnetic extern amb un valor baix (1 Oe).
Les freqiiencies escollides han estat 333, 666 1 110 Hz. A les dues mostres s’han realitzat
les mesures en condicions ZFC (zero field cooling) que correspon a 'escalfament de la
mostra aplicant el camp quan la mostra ha estat previament refredada sense aplicar
camp. En el cas de la mostra Cogy a més, hi ha la mesura en condicions FC (field
cooling), corresponent a un refredament posterior aplicant camp.

La component real mostra, a les freqiiencies estudiades, una tendencia a disminuir,
sobretot a partir de 200K, sense arribar a un valor proper a zero que indicaria l’inici de
la transformaci6 del ferro a paramagnetisme. Les corbes ZFC i FC de la mostra Coqq
sén diferents (especialment a una freqiiencia de 333 Hz). En aquest cas la diferencia
augmenta en disminuir la temperatura de forma gairebé continua. Aquest fet pot es-
tar relacionat que a baixes temperatures hi ha zones on apareix un comportament

superparamagnetic o de vidre d’espin. Ambdds comportaments han estat detectats
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Figura 4.22: FEvolucio de les components reals i imaginaria de la sus-
ceptibilitat magnetica de les mostres Feqs CoigNbgBy 1 Fegs CosgNbg By per

diferents freqiiéncies
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en mostres obtingudes per molta mecanica [131,132]. Per a determinar el comporta-
ment real caldria fer mesures complementaries, especialment a temperatures inferiors
a 100K, ja que és a valors baixos que es solen trobar tant la temperatura de bloqueig
(superparamagnetisme) com la de congelaci6 (vidres d’espin).

Per altra banda, a una freqiiencia fixada, els valors de la component imaginaria
(incloent les mesures FC) es mantenen constants fins a 300K. Aquest fet indica que no
hi ha transformacions estructurals o magnetiques significatives, incloent els processos
de relaxacié magnetica tipics de mostres nanoestructurades i nanoparticules [133]. En
conseqiiencia, les petites fluctuacions en ambdods senyals que es detecten poden estar
associades a inhomogeneitats en 'ordenacié magnetica a nivell atomic dels atoms de
Fe i de Co.

Respecte la influencia de les freqiiencies concretes, no es detecta una tendencia clara.
Les baixes freqiiencies de treball (lluny de les freqiiencies tipiques de la ressonancia
ferromagnetica, de 'ordre dels GHz) fan que les mesures estiguin en una zona plana
de la corba susceptibilitat versus freqiiencia i subjecte a forces oscillacions en els seus
valors. Fins a valors d’entorn de 3000 o 5000 Hz la resposta no es sol estabilitzar de

forma clara [134].

4.6 Comparacié amb aliatges amb Ni

En el present apartat es comparen els resultats obtinguts per les mostres d’aquest
capitol amb una mostra pura sense presencia de cobalt: FegsNbgBg i dues mostres en
que el cobalt és substituit per niquel: Fe;sNijgNbgBg i FegsNiggNbgBg. Aquestes tres

mostres han estat estudiades en un treball anterior [135].

t[h] L(nm) e[%] a[A]
0  293(9) 0.031(2) 2.867(1
10 17.4(4) 0.43(2) 2.873(2

(1)
( (2) (2)
20 13.4(5) 0.64(3) 2.872(1)
40 9.4(2)  0.66(2) (1)
80 7.9(1) (1) (

Taula 4.13: Resultats de la mostra Fegs NbgBg [135].

Es poden veure a la taula 4.13 els resultats extrets de la bibliografia [135] quant a
la grandaria cristallina, 'index de microdeformacions i el parametre de xarxa per la
mostra sense afegit de niquel ni cobalt, o sigui FegsNbgBg. A les taules 4.14 i1 4.15 s’hi

troben els mateixos parametres per les mostres Fe;sNijgNbgBg i FegsNiggNbgByg.
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t[h] L(nm) e[%] alA]

0 219(7) 0.015(5) 2.866(1)
10 12.1(1) 047(2)  2.870(1)
20 11.8(5) 0.73(3)  2.878(1)
40 9.1(2) 0.71(3)  2.880(1)
80 9.7(1) 0.71(2)  2.881(1)

Taula 4.14: Resultats de la mostra Feqs NijgNbgBy [135].

Comparant amb la mostra sense Ni ni Co, el primer que s’observa és que la tendencia
en l'evolucié del parametre de xarxa és molt similar per les tres mostres deixant de
banda una disminucié de la mostra sense Ni ni Co a les 20 hores de molta (Figura
4.23). Observant el valor d’aquest parametre a 80 hores, la mostra FegsNbgBg és la que
presenta un valor més elevat mentre que a l’altre extrem, amb un parametre més petit
hom hi troba l'aliatge Feg5Co99NbgBg. Els atoms de cobalt es colloquen en posicions
substitucionals. La mida d’aquests atoms és similar a la del Fe pero més petita. Aixo
provoca que el parametre de xarxa sigui més petit com més cobalt hi hagi a l'aliatge

tal com es corrobora amb els resultats obtinguts.

tfh] L(nm) e[%] a[A]

0 295(9) 0.043(3) 2.866(1)
10 15.5(1) 0.60(5) 2.865(2)
20 9.1(4) 0.678(5) 2.871(1)
40 59(1)  0.61(7) 2.877(2)
80 59(1) 0.69(5) 2.880(1)

Taula 4.15: Resultats de la mostra Fegs NisgNbg By [135].

Quant a la grandaria cristallina, I’evolucié amb la molta és molt similar (Figura
4.24), essent sempre la que té més contingut en cobalt la que presenta una grandaria
menor i la que no té Ni ni Co la que mostra valors més elevats. Tot i les diferencies
que hi pugui haver durant la molta, quan s’assoleixen les 80 hores els valors terminals
de L sén practicament els mateixos cosa que sembla indicar que la presencia del Co no
té efectes perceptibles en la grandaria cristallina quan els temps de molta son elevats.

Per la seva banda, els indexs de microdeformacions mostren un creixement diferen-
ciat (Figura 4.25). Mentre les mostres FegsNbgBg 1 Fer5Co19NbgBg presenten un creixe-
ment durant les primeres 20 hores per després estabilitzar-se, la mostra FegsCoggNbgByg
exhibeix creixement durant tota la molta. Finalment, a 80 hores, la mostra sense Ni

ni Co és la que presenta un valor inferior de I'index de microdeformacions. Es pot con-
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A més de les comparacions amb la mostra sense addicié de Co o de Ni, és interessant

també la comparacié entre mostres amb el mateix contingut d’aquests dos elements.

Comencant per les

mostres Coqg i Nijg s’observa una evolucié parallela en el parametre

de xarxa essent sempre superior per la mostra de Coyq (Figura 4.26). Els atoms de Co

en posicié substitucional en sén la causa. Els valors finals sén 2.884A i 2.881A.
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Figura 4.26: Comparativa entre els parametres de xarra de

F685_m COmNbﬁBg iF685_xNibe6Bg, IZIO,,QO

Pel que fa referéncia a la grandaria cristallina (Figura 4.27) hi continua havent

una evolucié parallela, presentant valors de grandaria menors la mostra Coqy arribant
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aquesta als 7.5 nm pels 9.7 del Nijg. Finalment, I'index de microdeformacions és

superior pel Cojg prenent un valor, al cap de 80h, de 0.9% pels 0.71% del Niy.

°
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Figura 4.27: Comparativa entre els indexr de microdeformacions de
F685,z COsz(;Bg ’I;F€g5,xN7;beﬁBg, x:ZO,QO

Per altra banda, les mostres Cogy i Niyy presenten com a tret diferencial respecte
Coqp i Nijp que ara no mostren una evolucio en parallel amb la molta. Una explicaci
d’aquest fet podria ésser que la major presencia del Ni o Co i les reflexions corres-
ponents, més intenses que amb Cojy i Nijg, fan més complex 'analisi per Rietveld a
causa d’una major superposicié de pics de reflexié en els difractogrames. Aixo podria
donar uns resultats de I'ajust matematic no tan acurats respecte la microestructura
real. Deixant aquest aspecte de banda s’obté, quan finalitza la molta , un valor de
2.88A pel Niy i 2.879A pel Coy (valors practicament identics). Pel que fa referencia
a la grandaria cristallina és ara la mostra de Ni qui exhibeix una grandaria inferior
transcorregudes les 80h. Finalment, I'index de microdeformacions no mostra una al-
ternanga en els resultats (Figura 4.28) i si bé durant la molta és el Niy qui té un index
percentual superior, passades les 80 hores de molta és el Coyy qui finalitza amb un
index superior de 0.835% en front 0.69% del Niyy.

Per acabar, és interessant remarcar que generalment, en els treballs en que s’analitza
una mostra que conté Fe i Nb, es troben, en el transcurs de la molta, amb ’aparicié
de compostos com FeyB [136], FesB [137] o FeysBg [138]. Aquest fet sol passar quan
la proporcié ferro-bor de les mostres és similar a la d’'un dels tres aliatges esmentats.
En estudis realitzats en mostres de composicions no properes a les del present estudi,
el comportament és divers, a vegades s’hi formen aquests compostos (ex: FesB en
Fes0Als0(NizgZrsg)10B1o [136]) 1 a vegades no es formen (ex: FegyNigCrioBip [139]). En
conseqiiencia, no hi ha una relacié directe entre la proporcié Fe-B i la generacié o no
de compostos.

Amb independéncia de 'aliatge analitzat, si hi ha la presencia de Nb i B i es sotmet

la mostra a molta, sempre acaba apareixent una fase de Nb(B) amb un parametre de
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xarxa superior al del Nb. Caldria estudiar queé passa en el cas que no hi ha molta poste-
rior i només hi ha cristallitzacié induida térmicament. Alla, segurament es formaria

algun aliatge i no pas la introduccioé del B en posicions intersticials.

4.7 Compactacio

En el processat posterior d’aquests materials obtinguts en forma de pols, es sol procedir
a la seva consolidacié i/o sinteritzaci6. Aquest processat comporta un canvi en la
resposta magnetica dels aliatges. En aquest apartat s’analitzen les mostres amb Co i
es compara la coercitivitat amb la d’altres aliatges. A més, en alguns casos s’avalua la
influencia de la compactacio.

S’han fet les mesures de coercitivitat dels aliatges en forma de pols passades les 80h
de les mostres Fe;5Co19NbgBg, FegsCoygNbgBg aixi com també FegsNbgBg. En el VSM
la mesura és en Oe i en els coercimetres en A/m, cal aplicar que la relacié 1 Oe =
1000/47 A/m. Dues mostres de cada composicié de les pélvores han estat preparades
en panellets d’argent i se’ls ha posat una laca per tal d’aferrar-les per fer les mesures de
coercitivitat. La coercitivitat ha estat mesurada amb un Forsters-Koerzimat. La taula
4.16 en mostra els valors de la mitjana i 'error estadistic associat (fent sis mesures a
dues mostres de la mateixa composici6).

Els valors obtinguts pels aliatges Fe;5Co19NbgBg 1 Fegs CoogNbgBg son similars als
determinats per VSM expressats en A/m (2865 A/m i 3979 A/m respectivament).
Respecte la influencia de la substitucié parcial del Fe pel Co, el cobalt provoca un
augment de la coercitivitat.

A continuacié s’ha procedit a premsar les pastilles. Les pastilles han estat realit-
zades a partir de mostres de pélvores d’entre 1.05 i1 1.25 g compactades a una pressio

de 600 MPa durant 30 minuts en buit. Les pastilles séon de 10 mm de diametre i
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Mostra H. [A/m]
FegsNbgBg 2747(129)
Fe75Co19NbgBg  2954(185)
Feos CosoNbBy  4011(211)

Taula 4.16: Coercitivitat dels aliatges Fegs NbgBy, FersCoigNbgBy i

Fegs Cosg Nbg By molturats durant 80 hores © compactats.

d’aproximadament 3 mm de gruix (Figura 4.29)

Figura 4.29: Pastilla (diametre 10 mm).

Les temperatures seleccionades per a realitzar els tractaments de recuit han estat
350°C i 600°C. Evidentment, per a una mostra concreta la determinacié de la tempera-
tura d’inici de la cristallitzacié detectada per calorimetria és un factor indicatiu de la
temperatura de recuit adient. No obstant aixo, ’aplicacié de pressié o els tractaments
termics poden desplagar la temperatura d’inici de la cristallitzaci a temperatures més
altes, augmentant I'estabilitat termica. Aquest fet s’ha de tenir en compte en compac-
tar pélvores pensant en la fabricacié de peces amb la seva forma final [140]. La figura
4.30 mostra I'evolucio de la coercitivitat pels tres aliatges en funcié de la temperatura.

El tractament termic afavoreix la disminucié de la densitat de defectes cristal-
lografics (incloses les dislocacions) induits durant el procés de molta [85]. Es conegut
que tractaments a baixes temperatures (entorn 300-400°C) provoquen una relaxacié
de les tensions estructurals, un lleuger augment de la magnetitzacié de saturacio i una
disminucié de la coercitivitat [19]. Una temperatura de recuit elevada que indueixi
la cristallitzacié total o parcial de la mostra comporta un augment de la grandaria
cristallina i un augment de la coercitivitat amb la conseqlient minva de comportament
magnetic tou. Aquest efecte és el que s’ha detectat en fer el recuit a 600°C a les tres
mostres.

Quant a la comparativa del comportament magnetic, a la taula 4.17 es poden veure
els resultats de la coercitivitat a temperatura ambient, a 600°C (i a 350°C en algunes
mostres) per a diferents aliatges obtinguts per molta mecanica (material no publicat
procedent d’estudis previs del grup de recerca en materials i termodinamica de la

Universitat de Girona).
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Mostra H.[A/m] T. Ambient H. [A/m] 350°C H, [A/m] 600°C
Fe oNigNbigBip 1549(73) - 989(9)
FeroCoroP1oSine  2812(96) ; 4795(15)
FegoNisP1oSiny  1783(95) ; 1885(12)
FesoNboB1o 2925(118) 2622(12) 7145(8)
FeroNiigNbioBy  1983(128) 2015(15) 3826(15)
FegoNisoNb1oBio  1059(27) i 1582(6)

Taula 4.17: Coercitivitat o diferents temperatures d’aliatges de base Fe

obtinguts per molta mecanica i compactats.

122



Es constata a la majoria que el tractament termic a 600°C provoca un augment
de la coercitivitat. Nogensmenys, en el cas de l'aliatge FeyoNiggNb;gB1g hi ha una
disminuci6 d’entorn del 37% en el seu valor; i en I'aliatge de composicié FeggNiggP10Siig
el valor es manté practicament constant. El no augment de la coercitivitat en aquests
aliatges es considera associat a la seva estabilitat termica en front el creixement cristal-
Ii de la fase nanocristallina existent. La preséncia d’un contingut alt amb Ni (20-40
at.%), complementada amb la del Nb afavoreix aquest fet en situar-se a les fronteres de
gra [22]. L’aliatge mecanic afavoreix I'estabilitat de la fase bee tipica del Fe enfront de
la fce del Ni a temperatura ambient, tot ampliant el limit de solubilitat del Ni dins de
I'estructura cristallografica del Fe [141]. Nogensmenys, en tots els casos els valors de
la coercitivitat sén superiors als d’aliatges produits per molta mecanica de precursors
en forma d’encenalls de cinta mitjangant solidificaci6 rapida [96]. Una alternativa és
utilitzar la pols dels aliatges per a fer deposicid, per exemple amb un procés de thermal

spraying [142].
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Capitol 5

Materials magnetics amb memoria

de forma

5.1 Introduccio

Aquest capitol marca un canvi respecte els dos anteriors ateés que es deixen de banda
els materials magnetics en base ferro per passar a veure els materials magnetics amb
memoria de forma. En els primers s’empra el metode de I’aliat mecanic per obtenir
les mostres en forma nanocristallina, els aliatges del capitol present s’obtenen en for-
ma d’encenalls mitjancant les tecniques de fusié en forn d’arc electric i la posterior
solidificacié rapida.

L’objectiu d’aquest capitol és crear des de zero els fitxers d’informacié cristal-
lografica (fitxer CIF) per a cinc mostres diferents. Cadascuna d’aquestes mostres cor-
respon a una de les cinc estructures principals que presenten els aliatges Heusler. Tot
i que hi ha bases de dades d’informacié cristallografica amb gran diversitat de fitxers
Cr1r, no hi ha fitxers disponibles per a tots els materials existents i, per tant, hi ha la
necessitat de crear-los. Amb els fitxers creats, es duu a terme un analisi amb el metode
de Rietveld [58,61] per tal de comprovar la seva validesa i si realment representen, de
manera teorica, la mostra que s’esta estudiant.

Els cinc aliatges analitzats en aquest capitol corresponen a aliatges Heusler no
estequiometrics amb transformacié martensitica i sén: MnsgNigSnyg, MnsgNigglnig,
NisgMnysIns, NisgMnsssInigs i MnsgNig 5907 5. Aquestes mostres es produeixen mit-
jancant el metode de la solidificacié rapida en una atmosfera d’argd emprant un disc de
Cu amb una velocitat lineal de 48ms~! partint d’aliatges massics obtinguts per fusié en
forn d’arc electric a partir de precursors d’alta puresa. Com a resultat s’obtenen ence-
nalls amb una amplada mitjana de 1.5 —2 mm i d’una llargada de 6 — 7 mm i de gruix

micrometric (15-25um). L’amplada dels grans columnars no és uniforme. La difracci6
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de raigs X s’ha realitzat a la superficie de I’encenall que no es trobava en contacte amb
la roda durant la solidificacié rapida, aquesta superficie s’anomena superficie lliure.
La identificacio inicial de la fase corresponent a cada mostra, es duu a terme utilit-
zant la bibliografia i comparant els seus difractogrames amb un conjunt de patrons de
difraccié teorics especialment generats per aquest treball. Aquests patrons han estat
generats per composicions arbitraries i emprant la longitud d’ona del coure (longitud

d’ona que utilitza el difractometre de les dades experimentals).
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Figura 5.1: Patro de difraccio teoric d’una mostra de fase austenita
amb una estructura L2y, composicio estequiometrica MnsgNigsSnos 1@ un

parametre de zarza de 6.0074A.

Els difractogrames teorics s’han obtingut per les estructures de la fase austenita,
L2, i B2, per un composicié estequiometrica de MnsoNigsSngs (XoYZ). L'estructura
L2, (Fig. 5.1) exhibeix 16 reflexions en l'interval angular compres entre els 20° i els
120°. Els index de Miller d’aquestes reflexions s’han obtingut utilitzant un codi de
MATLAB [21.m especialment creat per a aquest treball. El parametre de cella s’ha
obtingut amb el mateix codi utilitzant una longitud d’ona ponderada que té en compte

la doble longitud d’ona de la radiacié del coure amb un factor 2:1. L’estructura B2
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Figura 5.2: Comparacio dels patrons de difraccio teorics de dues mos-
tres de fase austenita amb estructures L2, i B2 amb parametres de zar-

za de 6.0074A i 3.0036A respectivament i amb composicid estequiométrics

MTL50NZ§5 Sn25 .

correspon a una perdua de periodicitat dels atons de posicié Y i Z. No es pot representar
amb una tipica cella L2; i en comptes d’aquesta, s’utilitza una cibica centrada al cos
(bee). Aquest nou patré perd els pics d’index senar de la L2; i els indexs dels pics que
romanen es veuran dividits per dos perque el parametre de xarxa és ara la meitat del
que era a la L2;. El motiu és que la cella B2 la conforma % part de la cella associada
a l'estructura L2; (Vegeu figures 1.12 1 1.13). La indexacié i el parametre d’aquesta
xarxa s’han obtingut amb el codi b2.m de MATLAB, amb les mateixes propietats que
el [21.m, el qual s’ha escrit especialment per a emprar-lo en aquest treball. Es poden
veure graficament a la figura 5.2 les similituds i les diferencies entre els patrons que
mostren les dues estructures de la fase austenita d’un aliatge Heusler amb memoria de
forma.

Mentre les estructures de la fase austenita mostren un difractograma que segueix

un patré molt concret, aixo no és possible amb la martensita tetragonal L1y. A la fase
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Figura 5.3: Patro de difraccio teoric d’una mostra de fase martensita amb
estructura L1y, composicio no estequiomeétrica NisoMnysSns @ parametres de
zarza a="7.6073A i c=6.9877A.

austenita, en ser cubica, només hi ha un parametre de xarxa. Disminuir i augmentar
aquest parametre provocava que tots els pics del difractograma es desplacessin cap a la
dreta o I’esquerra respectivament, mantenint la distancia entre ells fixa mostrant sempre
un mateix patro. En el cas de la tetragonal L1, ates que hi ha dos parametres de xarxa
per modificar, la distancia entre els pics no segueix sempre em mateix patrd. Canviar
un dels dos parametres fa moure alguns pics mentre que d’altres romandran inalterats.
Amb aix0, no és possible de trobar un patro ”estandard” per a aquesta estructura ja que
els pics sempre tindran una posicio relativa diferent depenent dels parametres de cellla
(el mateix problema es trobaria en totes les estructures no ctibiques). En conseqiiéncia,
el que es mostra aqui és un patré amb una estructura tipica tetragonal L1y d’un aliatge
Heusler que sera tutil per a identificar ’estructura. S’ha creat un difractograma teoric
amb composicié no estequiometrica NisoMnysIns per a una L1, (Fig. 5.3). La preséncia
de pics minoritaris en el difractograma és degut al fet que per 'estructura teorica s’ha

assumit que tenia un desplacament termic, B, igual a zero per a la simplificacié. Cal
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Figura 5.4: Patro de difraccio teoric d’una mostra de fase martensita
amb una estructura ortorombica no modulada, composicio estequiomeétrica

Nisg Mnos Gaos @ parametres de zarza a:5.9/i, b=5.74 i c=5.54.

tenir present que aixo no és aixi en les estructures reals.

Quan s’incrementa el factor B, els pics més petits tendeixen a dissimular-se a causa
que el seu factor d’estructura, Fy, es veu reduit (Eq. 5.1). Per altra banda, com que
les dades experimentals acostumen a tenir un fons molt ample, aquests pics que abans
es dissimulaven acaben essent al final de tot invisibles. Com que no tornen a apareixer
en les dades experimentals i no es poden obtenir amb el programari de refinament,
s’han omes quan s’ha dut a terme la indexacié utilitzant la bibliografia [43,44]. Els
parametres de cella s’han obtingut amb el codi 1710.m de MATLAB (similar a [21.m i

b2.m) creat especialment per a ésser utilitzat en aquest treball.

) 2
sin, @ ) el2mi(hanthyn+lzn)] (5.1)

L
|[Fl* = my ane(fB"
n=1

o Fj=Factor d’estructura.

e m=Multiplicitat del pic.
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fn=Factor de dispersié atomic per a 'atom n.

B,=Factor termic per a I’atom n.

A=Longitud d’ona de la radiacié.

hkl=Indexs de Miller.

® 1,, Y, i zp=Posici6 de I'atom n.

En el cas de les martensites modulades, no és possible de mostrar-ne un patro
de difraccio tipic ates que a part de les reflexions de l'estructura cristallina també
hi apareixen les reflexions satellit dels pics principals causats per la modulacié de
Iestructura cristallografica. Dependent del grau i de la forma d’aquesta modulacio,
els pics satellit apareixeran en diferents posicions angulars. No és possible de predir a
priori on seran presents.

Si l'estructura, ortorombica o monoclinica, no estigués modulada, seria possible
d’obtenir un patro de difraccid teoric mostrant les seves caracteristiques principals. Per
exemple, un difractograma tipic d’una estructura ortorombica no modulada d’un aliatge
Heusler amb memoria de forma es pot veure a la figura 5.4 corresponent a l’aliatge tipus
Heusler més estudiat, el NisMnGa. La seva indexacié s’ha dut a terme mitjancant
bibliografia [143]. El patré de difraccié mostra tres pics en comptes d’un per a cada
una de les tres reflexions principals ((220), (400) i (422)) que presentava l’estructura
cubica L2;. El nombre i la intensitat dels pics minoritaris en el difractograma pot
veure’s significativament afectat en funcié de la composicié estequiometrica [144] o
no estequiometrica [128,143] de la mostra o, per altra banda, si hi hagués un factor
termic B elevat, podrien desapareixer totalment. En el cas d’ésser modulada a més
d’ortorombica apareixerien pics addicionals als que es veuen a la figura 5.4. Amb
graus baixos de modulacid, aquests pics satellit addicionals apareixerien principalment
a ’entorn de les posicions angulars 40° ~ 45°, tot afegint més pics als tres que ja hi ha
previament produits per les reflexions de 'estructura cirstallografica. Si l'estructura
fos monoclinica en comptes d’ortorombica, hi apareixeria un quart pic a les proximitats
dels tres que es veuen a la figura 5.4 a causa de 'existencia d'un angle § diferent de
90° i, si a més d’ésser monoclinic és també modulat, apareixerien novament els pics

satellits en posicions aleatories que dependrien del grau de la modulacio.

5.2 Mn50Ni4()SI110

La primera mostra que s’estudia correspon a un estructura austenita L2;. La seva

identificacié es pot dur a terme mitjancant la bibliografia i també comparant el difrac-
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tograma experimental de la mostra, que es pot veure a la figura 5.5, amb 'estructura
teorica L2; generada que es pot veure a la figura 5.1. Ambdds comparteixen els ma-
teixos pics a l'interval 27° ~ 110° el qual és I'interval angular del que es va obtenir el
difractograma per a aquesta mostra. El fet que els pics amb indexs senars del difrac-
tograma teoric mostrin més intensitat de la que mostren els seus corresponents pics al
difractograma experimental és a causa que en el teoric s’ha assumit una composicio
estequiometrica. Quan el grau d’estequiometria disminueix, la intensitat d’aquests pics

senars també disminueix. Independentment d’aquest fet, es comprova que la mostra

exhibeix una estructura L2;.
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Figura 5.5: Difractogrames experimental @ calculat d’una mostra de

fase austenita amb estructura L2, amb composicio no estequiomeétrica

Mn50Ni40S7110 .

Seguint els passos donats a la metodologia, s’ha generat un fitxer CIF per a aquesta
mostra i els seu conjunt de parametres basics es recull a la taula 5.1.

Després del refinament, el qual s’ha dut a terme seguint els passos previament
indicats, mirant les diferencies entre les dades teoriques i experimentals a la figura 5.5,
es pot veure que la funcié teorica s’ajusta correctament a ’experimental exceptuant

la intensitat d’alguns pics. Aquest desajust en 'alcada d’alguns pics, la qual no és
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Simetria Chubica

Grup espacial Fm3m

a 6A
xz v Z Ocup.
Mn; Y Vi Yy 1
Niy Yo %) %) 1
Sny 0 0 0 0.4
Niy 0 0 0 0.6

Taula 5.1: Conjunt basic de parametres per a la generacio del fitver CIF
per a la mostra no estequiomeétrica de composicio MnsyNiggSnyg en la forma

d’una cella ciubica L2.

molt pronunciada, és deguda a la textura de la mostra. Tal com s’ha mencionat a la
metodologia, les mostres que s’estan estudiant no sén en forma massissa sind en forma
d’encenall. Aquesta forma d’encenall mostra una distribucié columnar dels cristalls tal
com es pot veure a les imatges de la figura 5.6. Aquesta estructura columnar creix
perpendicularment a la superficie de la roda i el sentit del flux de calor és oposat el
sentit de la solidificaci6. Aquesta distribucié en columnes afavoreix algunes direccions
i aix0 causa que els pics tinguin diferent intensitat que la que tindrien si fossin en la

forma massissa.

Figura 5.6: Imatges SEM de la mostra MnsyNigSnyg en forma d’encenall

amb vista lateral i lateral-superficial a esquerra i dreta respectivament.
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Els efectes d’aquesta textura es podrien introduir al MAUD i utilitzar-los per al
refinament si les dades experiments s’haguessin obtingut des de diferents angles. El
difractometre que s’ha utilitzat no té aquesta capacitat i, per tant, el tractament de la
textura no es pot dur a terme aixi com tampoc l'estudi del grau d’orientacié preferent.

El parametre de refinament final que s’obté per a la mostra present és R, =
16.6% el qual és acceptable tenint en compte el problema acabat de mencionar amb
les orientacions preferents. El parametre de xarxa obtingut després del refinament és
de a = 5.98895(5)A el qual és molt similar al de la hipotesi inicial que es va introduir
en el fitxer CIF i als valors trobats a la literatura [43-45]. El factor termic global, el

qual indica I’area en que els atoms es mouen a causa de I'excitacié termica, assoleix un

valor de B = 0.34(2)A2

5.3 Mn50Ni401H10
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Figura 5.7: Difractogrames experimental @ calculat d’una mostra de

fase austenita amb estructura B2 amb composicio no estequiométrica

MTL50NZ.40[’I’L10.
La identificacié d’aquesta segona mostra s’ha dut a terme de la mateixa manera
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que l'anterior, comparant les dades experimentals (Fig. 5.7) amb els patrons teorics i
ha resultat que s’ajusta de manera correcta amb les caracteristiques de I'estructura B2
el patro de difraccio de la qual es mostra a la figura 5.2 en comparacié amb ’estructura
L2,. Tal com s’ha dit a la amb anterioritat, la diferéncia entre els patrons de la B2 i
la L2, és la perdua dels pics de superestructura en ésser equivalents les posicions Y i
Z.

El conjunt de parametres necessaris per a la generacié del fitxer CIF de 'estructura

de la mostra es troba a la taula 5.2 i les dades refinades es poden veure a la figura 5.7.

Simetria Ctbica
Grup espacial Pm3m
a 3A
z g Z Ocup.
Mn; O 0 0 1

Ni; Ya Ya Ya 0.8
In, Ya Ya Va 0.2

Taula 5.2: Conjunt basic de parametres per a la generacio del fitxer CIF
per a la mostra no estequiometrica de composicio MnsoNigoInig en la forma

d’una cella cibica B2.

L’ajust no és tan bo com ho ha estat el de la mostra analitzada anteriorment i aixo
és a causa que la mostra actual presenta una orientacié cristallografica preferent amb
un grau d’intensitat més elevat que 'anterior. Aquest fet es pot veure de manera clara
en la manca d’intensitat del pic indexat com a (200) en les dades ajustades. La posicié
angular d’aquest pic correspon a la posicié del pic de la reflexié indexada com a (400) en
I'estructura L2, pel qual alguns autors reporten aquesta mateixa orientacié preferent
pero molt més marcada [44]. Aquesta orientacié preferent, tal com s’ha mencionat, és
deguda a la forma columnar de les mostres (Fig. 5.6). El parametre final de refinament
obtingut en aquesta mostra és R,, = 17.5%, pitjor que el que s’obté amb la mostra
anterior i aixo és degut al fet que en la present mostra el grau de direccié preferent és
molt més elevat i, per tant, ’ajust no es pot dur a terme amb precisié. El parametre
de xarxa obtingut al final de I'ajust és a = 2.99826(3)A el qual esta en concordanca
amb els de la literatura [43,44]. A causa de I’alt grau de direccié preferent, el programa
dona valors inferiors a zero per al parametre termic B la qual cosa no té sentit fisic.
S’ha optat, doncs, per fixar aquest valor a zero. Si no hi hagués direccié preferent o

aquesta fos poc important, probablement no apareixeria aquest fenomen.
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5.4 Ni50MH45IIl5

Observant el patré de difraccié de la mostra (Fig. 5.8) es veu facilment que és molt
diferent en comparacié amb les anteriors. Aixo indica que en aquest cas s’esta davant
d’una estructura martensitica. Comparant el patré amb el conjunt de patrons teorics

es pot afirmar que es tracta d’'una martensita L1y ates que els seus pics comparteixen

posicions amb els de la figura 5.3.
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Figura 5.8: Difractogrames experimental @ calculat d’una mostra de

fase martensita amb estructura L1y amb composicio no estequiomeétrica

Né50MTL45[’fL5.

La informaci6 estructural per a la generacio del fitxer CIF de la mostra present es

troba a la taula 5.3.
Les dades analitzades presentades a la figura 5.8 mostren que la diferencia entre

les dades experimentals i teoriques és molt dispersa. Aquest fet és causat en part per

la linia de fons i a la possible presencia d’una segona fase martensitica que mostraria
un pic de baixa intensitat entre els pics de les reflexions (222) i (400). Tot i la baixa
qualitat de les dades, el valor del parametre de refinament obtingut, R,, = 17.7%,

no és tan gran com es podria esperar observant els difractogrames ates que el valor és
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Simetria Tetragonal

Grup espacial I4/mmm

a 3.8A

c 7A

z g Z Ocup.

Ni; Yo 0 Vi 1

Mn; O 0 1
In, Yo Yo 0 0.8
Mn, 1A % 0 0.2

Taula 5.3: Conjunt basic de parametres per a la generacio del fitver CIF
per a la mostra no estequiomeétrica de composicio NisgMnysIns en la forma

d’una cella tetragonal L1y.

molt proper als obtinguts en les mostres anteriors. Els parametres de xarxa refinats per
a questa mostra sén a = 3.7826(8)A i ¢ = 6.963(2)A en concordanca ambdés amb la
literatura. Cal tenir en compte que algunes autors [43,44] donen un parametre de xarxa
a el doble de gran (a = 7.593A) que el que es presenta aqui originat per considerar
diferent cella unitat. Hi ha present el mateix problema amb el factor termic B que en

I’analisi anterior i igual que aleshores, s’ha optat per fixar el seu valor a zero.

5.5 NisgMns;5Ingy s

Comprovant 'estructura cristallografica de la present mostra en estudi, observant el
seu patr6 de difraccié (Fig. 5.9), a primera vista es pot dir que correspon a una
estructura amb un baix grau de modulacié [145] perque hi ha alguns pics extres a la
zona a l'entorn dels 40° que no apareixen en cap estructura no modulada. Correspon
a una estructura modulada ortorombica 5M (10M). La superposici6 de les dades amb
una estructura tipica de cinc capes composta de celles ortorombiques del tipus L1y, la
informacio per a la generacio de la qual és a la taula 5.4, s’ha intentat infructuosament.

La causa de no reeixir amb aquesta mostra és la impossibilitat de generar aquesta
modulacié i, per tant, els pics satellits amb el programa MAUD. A causa d’aixo, hi
ha més pics experimentals que teorics i I’encaix no resulta possible. Per tant, la idea
d’ajustar tots els pics es deixa de banda i s’intenta d’ajustar només els pics generats per
I'estructura cristallina i deixa sense ajustar els pics satellits creats per la modulacié.
Per simplificar la feina, ja que la modulacié no era possible, s’opta per treballar amb
una cella ortorombica L1y amb el parametre de xarxa ¢ essent una cinquena part del

de l'estructura de cinc capes perque hi ha menys parametres de control i els resultats
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Simetria Ortorombica

Grup espacial Immm

a 4.3A

b 5.9A

c 21A

z y Z Ocup.

Ni; % Vi 0 1
Nij Ya iz % 1
Nig % Va Ys 1
Mn;, 0 0 1
Mns, 0 Y5 1
Mnjs s 1
In, %) 0 0.58

Ya Y5 0.58
% Y5 0.58
Ya 0 0.42
Ya Vs 0.42
Ya ¥ 0.42

—
=
o

o O O O O O o o O

Taula 5.4: Conjunt basic de parametres per a la generacio del fitver CIF
per a la mostra no estequiometrica de composicio NisgMngssInigs en la

forma d’un conjunt de cinc capes de celles del tipus ortorombic L1y.
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Figura 5.9: En negre, el difractograma experimental d’una mostra d’es-
tructura modulada de fase martensita de cinc capes (5M or 10M ) amb una
composicio no estequiometrica NisgMngssInigs. En vermell, la superposicio
del difractograma teoric d’una estructura ortorombica de la mateixa compo-

s1c10 no estequiometrica.

seran exactament els mateixos. Els parametres basics per aquesta estructura son a la
taula 5.5.

Quan les dades experimentals i el patré generat per a aquesta cella simplificada es
sobreposen s’observa una gran quantitat de pics experimentals la qual cosa confirma I’e-
xistencia de la modulacié. El principal problema a tractar és la manca de coneixement
sobre quins pics experimentals corresponen a reflexions de la xarxa cristallografica i
quins corresponen a reflexions satellit causades per la modulacio, especialment en els
pics de la zona que es troba a l'entorn de 40° ~ 45°.

Una solucié alternativa ha estat plantejada en d’altres treballs [31,143] amb re-
sultats correctes. Aquesta solucié consisteix a utilitzar una variacié ortorombica de
I'estructura L2, els parametres basics de la qual sén a la taula 5.6, en comptes de
la tipica cella de lestil L1y,. Amb aquesta nova estructura és possible d’ajustar les

reflexions corresponents a l’estructura cristallina quan s’observa que les posicions de
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Simetria Ortorombica

Grup Immm
a 4.3A
b 5.9A
¢ 4.2A

z y zZ Ocup.
Niy % Vi 0 1
Mn; 0 0 0 1
In, 0 % 0 0.58
Mn, O % 0 0.42

Taula 5.5: Conjunt basic de parametres per a la generacio del fitver CIF
per a la mostra no estequiometrica de composicio NisgMngssInigs en la

forma d’una celles del tipus ortorombic L1,.

cadascun dels tres pics situats entre 55° i 70° es modifiquen amb un parametre de xarxa
diferent cadascun d’ells. Per tant, s’han utilitzat per fixar la resta de pics i tal com
es pot veure a la figura 5.9 els resultats soén acceptables. Tots els pics exceptuant els
tres de la zona central (40° ~ 45°) i el que hi ha a I'entorn dels 75° s’ajusten amb els
parametres de xarxa a = 5.6065(7)A, b = 5.9935(8)A i ¢ = 6.3454(9)A les quals sén
molt similars als que reporten Wang et al. [128]. Els quatre pics no ajustats es creu

que sén causats per la modulacié de I'estructura cirstallografica.

Simetria Ortorombic
Grup espacial Fmmm
a 6.3A
b 6.1A
c 5.9A
z y zZ Ocup.

Ni, Y Yy Vi 1
Mn, % Vo Vo 1
In, O 0 0 0.58
Mn, 0 0 0 0.42

Taula 5.6: Conjunt basic de parametres per a la generacio del fitver CIF
per a la mostra no estequiometrica de composicio NisgMngssInigs en la

forma d’una cellla ortorombica del tipus L2;.

Ateés que hi ha aquests quatre pics sense correspondencia, no ha estat possible
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d’intentar el refinament. En aquests casos, el programa utilitzat intentaria d’ajustar
tots els pics experimentals interpretant, per exemple, dos pics molt propers com a
un unic pic cosa que, evidentment, no seria correcta i, per tant, el refinament seria
totalment erroni.

Les reflexions de l'estructura cirstallografica han estat indexades mitjancant les
referéncies bibliografiques [128,144,146] i es pot veure que els pics que en I'estructura
L2, s’indexen com (200), (220), (400) i (422) es separen en el present difractograma,
tal com s’esperava, en tres pics diferents a causa de la nova simetria ortorombica la

qual permet parametres de xarxa diferents a # b # c.

5.6 Mn;oNiyp5Sny;

La darrera mostra, el difractograma experimental de la qual es pot veure a la figura
5.10, ha estat identificat a través de la bibliografia com a una estructura modulada 14M
(7M) amb una simetria monoclinica en comptes d’ortorombica tal com és el cas de la
mostra anterior. En aquest cas, igual que s’ha fet amb 'anterior, ’objectiu ha estat
encaixar els pics teorics generats pel fitxer CIF amb els pics experimentals produits
per les reflexions de I'estructura cirstallografica i deixar sense correspondencia els pics
satellit causats per la modulacié. Primerament, hi ha hagut la intencié d’intentar
ajustar-ho amb una estructura de set capes les propietats de la qual es poden veure
a la taula 5.7. Tanmateix, igual que amb l’estructura anterior, a causa del fet que el
programari utilitzat no pot treballar amb estructures modulades, els mateixos resultats
que s’obtindrien amb aquesta estructura es podrien obtenir també amb una més simple
cella monoclinica del tipus L1, amb un parametre de xarxa c essent una setena part
del de l'estructura de set capes i amb 'avantatge que hi ha un nombre més reduit de
parametres de control. Les seves propietats sén a la taula 5.8.

Quan s’intenta ajustar aquesta cella monoclinica L1y, es troba el mateix problema
que amb l'ortorombica 5M: hi ha manca de coneixement de quins pics sén produits
per lestructura cristallografica i quins per la modulacié. A diferencia de la mostra
anterior, aquest problema no s’ha pogut resoldre intentant utilitzar una cella L2; amb
simetria monoclinica. El fet d’ésser monoclinica i, per tant, tenir quatre parametres de
xarxa independents amb que treballar, fa impossible d’ajustar les reflexions d’aquesta
mostra.

Resumint aquest capitol, en aquest treball s’ha constatat que el MAUD funciona
molt bé per a generar els fitxers CIF per a les dues estructures de la fase austenita,
la L2; ila B2, i les estructures no modulades de la fase martensita, L1y, tal com es

remarca als apartats 5.2, 5.3 i 5.4 respectivament. Per les estructures modulades de
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Figura 5.10: Difractograma experimental d’una mostra de composicio no
estequiometrica MnsgNigo 5Sn75 que presenta una fase martensita amb es-
tructura modulada de set capes (TM o 14M ).

la fase martensita, 5M i 7TM, dels apartats 5.5 i 5.6, s’ha detectat el problema que
el MAUD no permet la generacié d’estructures que no siguin simetriques. Ates que
el programa MAUD treballa amb simetries, quan 'usuari colloca un atom de la cella
unitat, els altres atoms del mateix tipus sén collocats automaticament pel programa
utilitzant la simetria escollida. Aixo vol dir que la seva posicié no es pot controlar,
només es pot controlar la posicié de 'atom que genera aquestes posicions simetriques.
Aquest control reduit sobre totes les posicions atomiques fa molt dificil la generacio
d’una modulacié perque només algunes posicions atomiques poden ésser desplacades
mentre que els altres atoms (la majoria) canvien la seva posici6 en concordanga amb el
primer i no de manera independent tal com es desitjaria. A causa d’aquest impediment,
no ha estat possible de generar les estructures de capes (52), 1 (32); que presenten les
estructures 7M i 5M i tampoc la modulacié 'perfecta’ que, tal com s’ha mencionat a la
introduccid, és com alguns autors tracten aquesta seqiiencia de capes. Aquest problema
es podria resoldre si totes les posicions atomiques es colloquessin de manera individual

i no a través de simetries. Tot i que no ha estat possible generar les estructures
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modulades, el MAUD ha demostrat ésser molt 1til per discernir entre les reflexions dels
pics satellits per 'estructura modulada ortorombica 5M de 'apartat 5.5 pero no per
I’estructura monoclinica 7M de 'apartat 5.6.

Respecte el refinament, tot i que només s’ha pogut dur a terme amb aquelles mostres
que tenen un fitxer CIF teoric que ajusti tots els pics experimentals, el MAUD ha
demostrat ésser molt util. Tal com s’ha mostrat, s’han obtingut bons resultats quan
s’han refinat les dues estructures de la fase austenita. Aquests resultats haurien estat
millors si s’haguessin recollit dades experimentals per poder determinar el grau de
direcci6 preferent com és el cas de la direccié cristallografica (200) de Pestructura B2
(Fig. 5.7). Excloent els efectes de la direccié preferent, els quals no es poden introduir
al fitxer CIF, el refinament ha demostrat que els fitxers CIF per les estructures B2
i L2, s’han generat correctament. En la fase martensita, només l'estructura L1y de
I’apartat 5.4 s’ha pogut refinar perque és I'inica en que hi ha un encaix de tots els
pics. Els resultats obtinguts en aquest cas han estat acceptables corroborant la validesa
del fitxer CIF que s’ha generat per a 'estructura L1y. Cal mencionar, tanmateix, que
la raé soroll/senyal en les dades no ha permes un refinament tant acurat com en les
mostres precedents.

El refinament de les estructures modulades dels apartats 5.5 i 5.6 no s’ha pogut
dur a terme perque, tal com s’ha mencionat, els patrons creats mitjangant les fitxers
CIF no generen els pics satellit de la modulacié. Si haguessin pogut ésser generats
tot introduint totes les posicions atomiques de manera individual i la modulaci6 fos
commensurada, refinant les posicions espacials de tots els atoms de les 10 o 14 capes
individualment, s’haurien pogut ajustar tots els pics i el refinament hauria pogut tirar
endavant. Tanmateix, aixo tampoc hauria estat una tasca senzilla de dur a terme. Per
altra banda, si la modulacié fos incommensurada aquest metode tampoc hauria estat
util. Aixo és un inconvenient ates que la major part de les modulacions que presenten
els materials magnetics amb memoria de forma sén d’aquesta tipologia [33]. Existeix
un metode alternatiu per tractar aquest tipus de modulacions que es pot aplicar tant a
modulacions commensurables com incommensurables. Aquest metode és 'aproximacio
del stper-espai [147,148]. En aquesta aproximacio, s’afegeix una quarta dimensi6 a
I'estructura que permet tenir en compte la modulacié. En l'aproximacio del super-
espai, els indexs de Miller contenen quatre components (hklm). Aqui, la component
m correspon als pics satelllit. Per exemple, el pic satellit relacionat amb la reflexio
(210) s’anomenaria (210m) on m és el nombre assignat per a cada un dels seus pics
satelllit. Donada la problematica associada a les limitacions del MAUD per a aquestes
estructures, una opcié alternativa és el programa JANA el qual treballa basant-se en
aquesta teoria. En conclusio, el programa MAUD ha mostrat un gran potencial per a

I’analisi d’estructures sense modulacié. En el cas d’haver-n’hi, el MAUD no és I'idoni.
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Una de les principals aportacions de la tesi ha estat, doncs, la generacié de fitxers
CIr per a l'estudi cristallografic de les estructures austenitiques i de les martensitiques

no modulades.

Simetria Monoclinica

Grup espacial C2/m : by

a 4.3A

b 5.8A

c 31A

I&4 94°

x v zZ Ocup.

Mn, Yo Yy 0 1
Mn, 2 Ya Ve 1
Mng 2 Yy % 1
Mn, 2 Yy 34 1
Ni; 0 0 1
Niy 0 Ve 1
Nig % 1
Niy 3 1
Sny Yo 0 0.3

Ya Ya 0.3
Yo i 0.3
Yo Y7 0.3
2 0 0.7
% Ya 0.7
Yo i 0.7
% Ya 0.7

w2
=
o
O O O O O O O o o o o o

Taula 5.7: Conjunt basic de parametres per a la generacio del fitver CIF
per a la mostra no estequiométrica de composicio MnsgNigs 55175 en la for-

ma d’una cella monoclinica de set capes del tipus L.

143



Simetria Monoclinica

Grup espacial C2/m : by

a 4.3A
b 5.8A
c 4.4A
] 94°
x v zZ Ocup.
Mn, % Vi 0 1
N 0 0 0 1
Sn, Yo 0 0.3
Nip, 0 Vs 0 0.7

Taula 5.8: Conjunt basic de parametres per a la generacio del fitver CIF
per a la mostra no estequiomeétrica de composicio MnsgNigs 55175 en la for-

ma d’una cella monoclinica del tipus L1.
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Capitol 6
Conclusions

S’han dividit les conclusions d’aquesta tesi en tres blocs. El primer consisteix en les
conclusions vinculades a l'efecte de l'equip de molta emprat en la microestructura
de les mostres FeggNb;B15Cu; i1 Fegy(NizgZrsg)7B12Cu;. El segon bloc esta relacionat
amb l'efecte de I'addicié de Co sobre la microestructura fonamentalment i, també,
sobre altres propietats de les mostres FegsCoogNbgBg i Fer5Co190NbgBg. En el darrer
bloc s’extreuen conclusions relacionades amb la caracteritzacio estructural d’aliatges
magnetics tipus Heusler: sistemes Mn-Ni-X (X=In, Sn) i Ni-Mn-X (X=In, Sn).
Respecte els aliatges nanocristallins de base ferro (FeggNb;B15Cuy i Fegg(NizgZrso)7-

Bi12Cuy) analitzats al capitol 3 es conclou que:

e Transcorregudes 80 hores de molta s’ha constatat la formacié d'una solucié solida
nanocristallina de base Fe (per a les dues composicions i amb independencia del
micromoli emprat). També s’observa la preséncia d’una segona fase minoritaria:
Nb(B) a la mostra amb Nb (molta amb el micromoli P7) i una fase desordenada

a la mostra amb NiZr (molta amb el micromoli SPEX).

e Les grandaries cristallines nanometriques sén similars per a ambdues mostres.
La menor grandaria cristallina per a l'aliatge FeggNb;B1oCuy és de 6.7(4)nm
(emprant el micromoli P7) i per a l'aliatge Fegg(NizgZrsp)7B12Cuy és de 6.8(2)nm
(equip de molta SPEX). L’efecte de I’equip de molta sobre aquest parametre és,

doncs, divergent.

e Respecte la densitat de dislocacions, ’efecte del micromoli és imperceptible per a
la mostra Fegy(NizZrsg)7B12Cu; d’acord amb els valors obtinguts (7.2(8)-10°m 2
i 7.1(7)-10"m™2 per P7 i SPEX respectivament). No obstant aixo, l'efecte del
micromoli és més evident en la mostra FeggNb;B1,Cu; en que s’assoleix un va-
lor major de densitat de dislocacions emprant el P7 (9.7(7)-10">m~2 amb P7 i
6.2(5)-10"*m=2 amb SPEX).
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e Les mostres moltes amb el micromoli SPEX presenten una energia d’activacié
(creixement cristalli de la fase bee rica en Fe) més elevada que les mostres moltes
amb P7. Per a l'aliatge FeggNb;B15Cu; produit amb el micromoli SPEX, I'e-
nergia d’activacié és de 263(2) kJ/mol i amb I'equip de molta P7 és de 87(11)
kJ/mol. Per l'aliatge Fego(NizgZrsg)7B12Cuy, les energies d’activacié obtingudes
sén 225(44) kJ/mol i 144(13) kJ/mol amb SPEX o P7 respectivament. Per la
seva banda, el comportament és magneticament tou en tots els casos, sense una

dependencia clara de la composicié o de I'equip de molta.

e L’estudi energetic del procés de molta indica que el procés de molta és més
energetic en el micromoli SPEX que en el planetari P7, amb una major potencia
transferida per unitat de massa a la pols. Aix0 s’evidencia mitjancant 1’analisi
estructural: el micromoli SPEX s’aconsegueix una integracié de la fase Nb(B)
a la fase bcc rica en Fe abans de les 80h en la mostra FeggNb;B;5Cu; i una
incipient fase amorfa amb la mostra Fegy(NizgZrsg)7B12Cuy, fet que no té lloc en

el planetari P7.

Pel que fa referencia a la influencia de la substitucié parcial del Fe pel Co sobre de-
terminades propietats en els aliatges FegsCoogNbgBg 1 Fer5Co19NbgBg es pot concloure

que:

e Independentment del contingut de Co, transcorregudes les 80h de molta s’ob-
tenen, amb el micromoli P7, difractogrames amb la presencia exclusiva de les
reflexions de la solucié solida bece rica en Fe. L’addicié de cobalt tendeix a inhibir
la formacié de la fase Nb(B). Aquesta fase és present a les mostres fins a les 40h
de molta mentre que com més elevat és el contingut de Co la fase Nb roman
present en el difractograma durant més temps (fins les 10h pel Coyo i 40h pel

COQO) .

e La mida de les particules no presenta una dependencia amb el contingut de Co
ates que s’arriba a valors molt similars (2.47um i 2.42um per Cojg i Cogg respec-
tivament). Referent a la densitat de dislocacions, el Co tendeix a disminuir-ne la
seva formacié ates que s’obté un valor menor per a la mostra amb més percentatge
de Co (12(2)-10""m~2 i 10(2)-10"m~2 per Coyg i Cogg respectivament).

e Una major concentracié de Co causa un augment en l'energia d’activaci6. L’ener-
gia d’activacié termica de creixement cristalli presenta valors més elevats en la
mostra amb un contingut més elevant de cobalt (267(15) kJ/mol el Coyq i 332(13)
kJ/mol el Coy).
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e El contingut de Co de les mostres no té efecte en el valor de la magnetitzacié de
saturacié (178.9(1) emu/g i 177.0(1) emu/g per Coyg i Cog) pero si en el de la
coercitivitat el qual pren un valor més elevat com més presencia de Co tingui la
mostra (36(1) Oe i 50(1) Oe per Cojg i Cogg). La rad de quadratura és similar
en tots els aliatges (0.014-0.019).

Per acabar, respecte la produccié i I’analisi estructural dels aliatges magnetics amb

memoria de forma tipus Heusler es conclou que:

e S’obtenen aliatges en sistemes Mn-Ni-X (X=In, Sn) i Ni-Mn-X (X=In, Sn), al-
guns amb estructura austenitica i d’altres amb martensitica (a temperatura am-
bient).

e El metode de Rietveld és una bona aproximacié a I’hora de caracteritzar les fases
austenita i martensita dels aliatges magnetics amb memoria de forma tipus Heus-
ler. El programari utilitzat, el MAUD, ha demostrat ésser una eina capag tant per
al refinament com per a la generacié de fitxers CIF de les complexes estructures
cristallografiques austenitiques i martensitiques. A més a més, també és adient

per a la modificacié de fitxers CIr d’estructures cristallografiques similars.

e Kl principal inconvenient detectat ha estat la impossibilitat de generar fitxers

CIF de les estructures modulades.

Perspectives de futur

Una vegada finalitzat aquest treball, s’obren tot un seguit de perspectives de futur per
a seguir treballant en aquest ambit de recerca en materials avancats.

Respecte els aliatges ferromagnetics de base Fe produits per molta mecanica:

1. Completar I’analisi de les mostres amb una caracteritzacié termica i magnetica

més exhaustives.

2. Compactacié i sinteritzacié de les mostres dels aliatges de base Fe. Un cop
s’obtingui un material massis amb una baixa porositat, estudiar-ne la seva mi-

croestructura, la seva estabilitat termica i les seves propietats magnetiques.

3. Dissenyar tractaments termics (temperatura, temps) en els aliatges de base Fe

per a cada composicié amb 1’objectiu d’optimitzar les propietats magnetiques.

4. Ampliar el ventall de composicions produides, tot afegint altres elements com Ni

o Cu, intentant millorar la resposta magnetica dels aliatges de base Fe.
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5. Optimitzar les condicions de molta per tal que la transferencia d’energia per uni-
tat de massa sigui el més elevada possible. Millorar els models d’analisi energetica

existents.

Respecte la caracteritzacié estructural dels aliatges magnetics tipus Heusler amb

memoria de forma:

6. Analisi estructural emprant el metode de Rietveld d’estructures modulades com-

mensurables i incommensurables, tot emprant altres programaris.
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