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Prefacio

“He who understands nothing but chemistry does not truly understand chemistry either”
- G. C. Lichtenberg, fisico y escritor alemén (1742-1799).

La ciencia y tecnologia de materiales se desarrolla actualmente en un escenario multidiscipli-
nario para generar materiales avanzados, propulsando el avance tecnolégico. El descubrimiento,
desarrollo y la manufactura de un material, requieren conocer y combinar eficientemente mé-
todos diversos, tanto experimentales como de calculo computacional. La variedad de métodos
y técnicas da lugar a la investigaciéon de un material desde multiples escalas y perspectivas,
y por lo tanto a una comprensién integral de su comportamiento. Un aspecto favorable para
el desarrollo de materiales en la actualidad, es el acceso a la informacién, es decir, disponer
de bases de datos confiables acelera el proceso desde la busqueda del material adecuado a la
aplicacién concreta. Numerosos esfuerzos de cooperaciéon internacional se centran en la creacion
de bancos de datos online, mejora de la accesibilidad e intercambio de informacién. La termo-
dindmica computacional como campo fundamental en ciencia de materiales se beneficia de la
disponibilidad de datos tanto experimentales como tedricos para desarrollar modelos cada vez

maés exactos y con mas significado fisico.

Este trabajo fue financiado por del Consejo Nacional de Investigaciones Cientificas y Técni-
cas de Argentina (CONICET) a través de una beca doctoral, y por el Ministerio de Educacién
de la Nacién y el Servicio Aleman de Intercambio Académico (DAAD) mediante una beca doc-
toral para estadias de investigacién. Este trabajo se desarrollé con el respaldo institucional del
Instituto Sabato, Universidad Nacional de San Martin (UNSAM), Comisién Nacional de Ener-
gia Atémica (CNEA) propiciando el marco académico del Doctorado en Ciencia y Tecnologia
menciéon Materiales y el Laboratorio de Caracterizacién de Materiales, Universidad Nacional del

Comahue (UNCo) facilitando el lugar de trabajo para desarrollar las actividades planificadas.
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Resumen

La innovacién en materiales tiene lugar en un contexto interdisciplinario donde la termodi-
ndmica tiene un rol principal como base de conocimiento cientifico de los materiales. Esta ha
demostrado ser fundamental en la comprensién de fenémenos y en la generacién de conocimiento
permitiendo predecir la respuesta de un material. En particular, la performance en servicio de
un material depende de su evolucién microestructural y la termodinamica establece la relacion
entre composicién, microestructura y condiciones de proceso. El desafio actual es el diseno y
fabricacion de materiales “a medida”con las propiedades deseadas para cada aplicacién; y el
estado del arte en este campo involucra calculos basados en primeros principios para predecir
dichas propiedades en materiales de avanzada. De modo que a la diversidad de técnicas expe-
rimentales tradicionales se suma la creciente disponibilidad de herramientas de cémputo que
permiten realizar calculos cuanticos de rutina. La termodindmica computacional, un campo
relativamente nuevo en ciencia de materiales, se beneficia del uso de estos céalculos para el
desarrollo de modelos termodinamicos con mas significado fisico. Sin embargo, la incorporacién
consistente de propiedades calculadas con primeros principios en los modelos tradicionales del
método CALPHAD no es trivial; varias estrategias estan siendo utilizadas hoy en dia, pero
no hay un consenso general sobre el modo méas adecuado para integrar resultados de célculos
atomisticos con modelos de meso escala.

El método CALPHAD propicia el entorno para combinar datos de origen experimental y
tedrico, y ofrece versatilidad en el desarrollo de modelos termodinamicos para sistemas multi-
componentes. Este trabajo de investigacién se centra en el estudio termodindmico de aleaciones
multicomponentes abordado desde dos enfoques diferentes y complementarios denominados:
predictivo y empirico. El primero predice propiedades macroscépicas a partir de la estructura
fundamental de la materia, mientras que, el segundo se basa en la evidencia empirica para dar
sentido a sus modelos tedricos.

La aplicacién en procesos de unién es comtn a los dos sistemas materiales estudiados en este
trabajo. La investigacion de procesos de unién por difusién, transicion de fase liquida, o solda-
dura fuerte, se viene desarrollado en el grupo de trabajo de la UNCo desde varios afios. Este
tipo de unién encuentra aplicaciones a bajas y altas temperaturas, se utiliza para la reparacion
de grietas en alabes de turbinas tipicamente construidos con superaleaciones de base Ni, y en
la industria eléctrica-electrénica para ensamble de componentes. Por lo que el interés en este
tipo de aplicaciones nos llevé a desarrollar el enfoque predictivo en el binario Al-Ni y el enfoque
empirico en el ternario Cu-In-Sn. Los resultados del primer enfoque predicen el diagrama de

equilibrio de Al-Ni considerando la competencia de fases estables y metaestables de manera
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razonable. Asi mismo, la posibilidad de cuantificar las propiedades termodindmicas de fases
estables y metaestables; y mas aun, cuantificar las contribuciones fisicas individuales a las
propiedades macroscopicas representa un aporte significativo de este enfoque al estudio de la
estabilidad termodindmica de fases. En el segundo enfoque basado en el analisis empirico se
presenté una evaluacién critica de datos experimentales de alta calidad para Cu-In-Sn. Y se
realiz6 una comparacién exhaustiva de resultados experimentales, propios y de literatura, con
calculados en base a los modelos termodinamicos de Liu et al. Journal of electronic materials.
30 (9) 2001. Finalmente, se destaca el cardcter complementario de ambos enfoques al identificar
el alcance y las limitaciones de cada uno.

El desarrollo de los materiales no puede prescindir de los experimentos pero hoy existe la
posibilidad de disefiar con mayor eficiencia el trabajo experimental de creciente complejidad y

costo, mediante la incorporacién de técnicas de cédlculo al esquema de investigacion.

Palabras clave: estabilidad de fases, CALPHAD, primeros principios, DSC, XRPD,

microestructura, sistemas multicomponentes.
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Abstract

Innovation in materials takes place in contexts of interdisciplinary research where ther-
modynamics has a fundamental role as the basis of materials knowledge. Thermodynamics has
proved to be essential for comprehension of a great variety of phenomena in materials, there-
fore, in generating knowledge to better predict materials behaviour. Particularly, the in-service
performance of materials is determined by microstructural evolution, and thermodynamics es-
tablishes the relationship between composition, microstructure and process-service conditions.
Today’s challenge is to tailor out materials to meet the requirements for specific applications.
State-of-the-art development in materials science includes first-principles calculations to better
predict advanced materials properties and performance. As a result, besides the diversity of
experimental techniques, a wide range of first-principles techniques is nowadays available allo-
wing us to perform routine calculations. Computational thermodynamics, a relatively new field
of materials science, benefits from the use of first-principles calculations in the development of
more physical-sound thermodynamic models. Nevertheless, integrating first-principles properties
in the traditional CALPHAD-type thermodynamic models is not trivial, demanding knowledge
and expertise in many fields. To this aim, several strategies exist but there is still no consensus
on which is the best way to integrate atomistic-calculated properties with mesoscale models.
The CALPHAD method promotes the integration of experimental and calculated data and
offers versatility in the development of thermodynamic models for multicomponent systems.
This research work is focused on the thermodynamic study of multicomponent alloys with two
different but complementary strategies, namely: predictive approach and empirical approach.
The first one predicts the macroscopic properties of matter starting from its fundamental struc-
ture, whereas, the second is based on the empirical evidence to develop theoretical models.
To implement these strategies two systems were studied in this work: Al-Ni and Cu-In-Sn,
both of them are attractive candidates for bonding applications. Research on diffusion bonding,
transient liquid phase bonding, brazing and soldering has been carried out in the Materials
Characterization Laboratory in the National University of Comahue for several years. These
type of bonding processes can be applied for low and high temperatures, e.g. in the electric and
electronic industry for Cu-based ensembles, and in the aerospace industry for repairing turbine
blades usually fabricated with Ni-based superalloys. Therefore, interest in these applications
led us to develop a predictive approach for the binary AI-Ni and an empirical approach for the
ternary Cu-In-Sn. Results for the first approach reasonably predicts the equilibrium diagram
of Al- Ni, taking into account stable and metastable competing phases. Even more, with this

approach is possible to quantify the thermodynamic properties of stable and metastable phases
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as well as the individual physical contributions to the macroscopic properties. These results
represent a significant contribution to the study of the thermodynamic stability of phases in
multicomponent systems. In the second approach, based on the empirical analysis, a critical
evaluation of high-quality experimental data for Cu-In-Sn was presented. An exhaustive com-
parison of experimental determinations, from our group and from literature, was done with
calculated properties based on the thermodynamic models of Liu et al. Journal of electronic
materials. 30 (9) 2001. Finally, I highlight the complementary features of the presented strategies
identifying for each of them the strengths and limitations and future perspectives. Experiments
are essential for materials development, nonetheless, nowadays is possible to efficiently design
the experimental work, of increasing cost and complexity, integrating calculated data in the
research scheme, therefore only critical experiments are needed to validate theoretical models

and extrapolations.

Keywords: phase stability, CALPHAD, first principles, DSC, XRPD, microstructure,

multicomponent systems.
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Capitulo 1

Introduccion

En todas las aplicaciones tecnoldgicas la performance de un material queda determinada
por sus propiedades (mecanicas, térmicas, eléctricas, etc.) que dependen de su microestructura
en condiciones de servicio. El estudio de los diagramas de equilibrio, y la estabilidad de fases
en condiciones de no-equilibrio, es fundamental para comprender la relacién entre composicién,
microestructura y condiciones de procesado o servicio. La termodindmica es la base para la
construccién de los diagramas de equilibrio y su formalismo permite modelar los sistemas para
obtener diagramas calculados con buena precision y exactitud, disminuyendo costos y tiempo de
experimentaciéon. Un poderoso método para modelado termodinamico computacional denomina-
do CALPHAD, permite obtener las propiedades termodindmicas de elementos, fases y compues-
tos en forma individual, como también calcular el comportamiento de sistemas con multiples
fases y componentes entre 298.15 y 6000 K y en todo el rango de composicion. La versatilidad del
método permite incorporar propiedades termoquimicas determinadas experimentalmente como
calculadas para mejorar los modelos termodinamicos, existiendo actualmente particular interés
en extender su campo de validez a bajas temperaturas. Los modelos termodindmicos tienen
estrecha relacién con la estructura cristalografica de las fases y describen la energia de Gibbs
como funcién de la temperatura, composicién y presion. La informacién detallada del equilibrio
de fases es fundamental para modelar otros aspectos de la microestructura: cinéticos, difusivos,
creacion y movilidad de defectos, crecimiento de grano, cristalizacién, etc. Por esta razéon es
importante la disponibilidad de una base de datos termodindmica confiable y versatil para los
sistemas de interés.

La estructura de esta tesis consiste en: el presente capitulo introductorio, seguido por un ca-
pitulo de métodos y técnicas en el que se describen los detalles fundamentales enfocados en la
interrelaciéon de técnicas y en los aspectos que permiten explicar los resultados obtenidos. Siguen
los dos capitulos principales en los que se presenta el estudio termodinamico desde dos enfoques
diferentes y complementarios. El caracter complementario se discute en el ultimo capitulo, asi
como la factibilidad de una combinacién consistente de ambos enfoques.

El primero de estos capitulos principales se titula “enfoque predictivo” donde se estudia la
incorporaciéon de propiedades calculadas en base a primeros principios, inicamente, en los mo-

delos termodinamicos. Puesto que los calculos estan basados en propiedades fundamentales de
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la materia, la obtencién final de un diagrama de equilibrio de primeros principios representa
un enfoque 100 % predictivo, desde los electrones hasta el comportamiento macroscopico de un
sistema binario (bottom-up approach). Se eligié el binario Al-Ni para la explorar las potenciali-
dades de las magnitudes calculadas porque su diagrama de equilibrio esta bien determinado y
puede tomarse como referencia al aplicar un enfoque innovador. El sistema Al-Ni ha sido muy
estudiado a lo largo de los afios, en particular mi tesis de grado [200] presenta el estudio de la
cinética de crecimiento de fases intermetélicas en pares de difusién-reacciéon Ni/Al/Ni mediante
el proceso de unién por transiciéon de fase liquida. Utilizando esta experiencia previa, se continué
la investigacién en este sistema desde la perspectiva del modelado termodindmico. El enfoque
aqui presentado se desarrolld en colaboracion entre el grupo de Termodinamica Computacio-
nal de la Universidad del Ruhr [2] y el grupo del Laboratorio de Caracterizacién de Materiales
(LCM-FAIN) en la Universidad Nacional del Comahue [3]. Los resultados de este estudio se
presentan en forma estratificada, en cuanto a la incorporacion de propiedades para las fases
individuales y a su vez con distintas aproximaciones (consideradas en los cdlculos de primeros
principios) para identificar su contribucién y detectar las limitaciones en cada etapa.

FEn el segundo de los dos capitulos principales titulado “enfoque empirico ” se presenta el estudio
realizado sobre el sistema ternario Cu-In-Sn desde una perspectiva mas tradicional del modela-
do termodindmico, es decir, se parte de observaciones empiricas para fundamentar/validar los
modelos termodindmicos. De este modo se recorre un camino desde el experimento al modelo,
desde la complejidad del comportamiento real a las aproximaciones del modelo (top-down ap-
proach) que contrasta con el enfoque del capitulo anterior. El interés en este sistema surge de
la busqueda de aleaciones libres de Pb adecuadas para reemplazar las tradicionales aleaciones
de base Pb-Sn por materiales ambientalmente amigables. Las fuertes regulaciones ambientales
sobre los dispositivos electrénicos comenzaron a implementarse en los Estados Unidos, Japén y
la Unién Europea [75],[59], e impulsaron a la industria y la ciencia a buscar alternativas viables y
sustentables. El grupo de trabajo del LCM tiene trayectoria en determinaciones experimentales
sobre Cu-In-Sn pero ain la existencia de informacién (de equilibrio, cristalografica, termoqui-
mica, etc) es escasa y en varios casos contradictoria, esto motivé la combinacién del estudio
experimental con el modelado termodindmico. Se evalud en este trabajo la factibilidad de armar
bases termodindmicas con datos de literatura como alternativa més versatil a la adquisicion
de bases termodinamicas de elevado costo y de acceso restringido, y que ademéas permita la
re-optimizacion de parametros en funcién de experimentos del grupo de trabajo.

Finalmente, en el altimo capitulo se identifican los puntos que ambos enfoques tienen en comin
y cémo pueden aplicarse consistentemente para generar mejores descripciones de los sistemas
materiales. Se abordan las perspectivas de trabajo que surgen de la presente investigacién y
se enuncian las conclusiones finales. En forma general este trabajo plantea un abordaje termo-
dindmico integral de los sistemas aqui presentados que puede extenderse a otros sistemas de

interés.
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1.1. Motivacion y objetivos

Uno de los aspectos mas relevantes que motivaron la realizacién de este trabajo es el estudio
termodinamico abordado de manera integral empleando eficazmente las técnicas disponibles.
Mediante el estudio termodindmico exhaustivo de diferentes sistemas se busca consolidar dos
aspectos esenciales de los materiales: el equilibrio y estabilidad termodindmica de fases. Estos
contribuyen asimismo a la interpretacion de fendmenos cinéticos-difusivos que tienen lugar bajo
diversos procesos de unién. Nos enfocamos en este trabajo en el estudio termodindmico de dos
sistemas multicomponente, Al-Ni y Cu-In-Sn, coordinando actividades experimentales y tedricas
de caracter complementario en el desarrollo y/o validacién de modelos. Los antecedentes de cada
sistema, y las limitaciones encontradas en cada enfoque motivaron a desarrollar e intentar dar

respuesta a las siguientes cuestiones:

i Se busca obtener bases de datos termodinamicas abiertas, que admitan modificaciones-
optimizacion de los modelos, y compatibles con determinaciones experimentales realizadas

en nuestro grupo.

ii Se utiliza el sistema Al-Ni, para el cual existe un diagrama de equilibrio bien determinado,
para evaluar las potencialidades de propiedades calculadas de primeros principios. ;Es
posible predecir el equilibrio y las propiedades individuales de las fases?, jcuan préximo

resulta el diagrama de fases de primeros principios al aceptado?.

iii El método CALPHAD utiliza ajustes polinémicos para representar las funciones termodi-
namicas, tradicionalmente los coeficientes de ajuste pueden o no tener significado fisico,
sin embargo lo primero siempre se ha preferido. Actualmente, buscamos incorporar resul-
tados de primeros principios en este entorno, siendo estos resultados datos discretos de
alta calidad (con referencia a la robustez de célculo y complejidad de los modelos), jcudl
es el efecto de un posterior ajuste polinémico?, jse pierde el sentido fisico de los datos en el

ajuste? y, jes posible incorporar datos discretos en el entorno de CALPHAD sin ajustes?.

iv Siendo una caracteristica de fundamental importancia en termodinamica los estados de
referencia, y que los dos enfoques planteados difieren en sus referencias, jes posible la

combinacién consistente de estos enfoques?.

v jEs posible incorporar progresivamente propiedades calculadas de primeros principios en

la descripcién del ternario Cu-In-Sn?.

Estas son algunas cuestiones que surgen de la presente investigacién y son tratadas a lo largo
de esta tesis junto con otros aspectos de igual o mayor relevancia, es decir éstas no se encontraran
marcadas como ejes de la investigacién. Un resumen de las respuestas a estas cuestiones se

presenta en el capitulo de conclusiones.



Capitulo 2

Métodos y Técnicas

En este capitulo se describen los métodos y técnicas utilizados para el estudio termodindmico
de aleaciones metédlicas, con énfasis en los detalles que permiten relacionar consistentemente
unas con otras para abordar el estudio de manera integral. El esquema de la Fig. 2.I] muestra
las caracteristicas, multiescalar e interdisciplinar, de esta investigaciéon aplicada al estudio de
aleaciones multicomponentes. En la parte superior se ordenaron las técnicas experimentales
utilizadas de acuerdo, aproximadamente, a la escala de andlisis mientras que en el margen
derecho se destacan las técnicas de modelado y simulacién utilizadas. Fundamentalmente se
pretende mostrar que para abordar el modelado y simulacién de fenémenos como defectos,
difusion, cinética, microestructura, procesos (ej. unién por transicién de fase liquida TLPB) entre
otros, se requiere, en muchos casos, la descripcién termodindmica de las fases o componentes
involucrados. Es decir que el modelado termodindmico se encuentra, sino en la base, en estratos

fundamentales para el modelado y simulaciéon de procesos.

Microscopia
XRPD EDS/WDS  Optical SEM
o
= WEEGHEIEIN Procesos TLPB
o
E
2
@
w ¥ Microestructura
S P
. g microstructure Difusiony cinética
c » Defectos
= 5
& 3
b ©
3 ; = CALPHAD
= atomistic Modelado
:,E, termodinamico
9 .
5 I
4 Primeros
@ principios
5 e
a
I

Length Scale

Figura 2.1: Técnicas experimentales y de célculo integradas utilizadas en este trabajo para el
estudio termodindmico de aleaciones metalicas. Imagen original de [2].
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La integracién de técnicas experimentales y de calculo es de importancia por varios motivos:

econémicamente, los calculos previos a la experimentaciéon ayudan a reducir costos guiando
experimentos especificos donde se requiere validacién de los modelos. El caso particular de los
diagramas de fases, es un ejemplo, pues antiguamente se exploraba todo el rango de composicién
y temperaturas necesitando un gran ntimero de muestras para obtener el diagrama de fases, como
se observa en el trabajo fundamental sobre Al-Ni de Alexander y Vaughan [14]. Actualmente, se
utilizan ambos tipos de técnicas no solo para reducir tiempos y costos sino porque las propiedades
calculadas aportan fundamento fisico a una magnitud, es decir, permiten explicar y relacionar
una propiedad macroscopica con propiedades estructurales y electronicas de la materia mediante
modelos fisico-matematicos.
La tendencia actual es a crear bancos de datos (experimentales y calculados) internacionales para
mejorar el acceso a la informacién, de modo de facilitar la investigacion y desarrollo de nuevos
materiales. Con ello se generan nuevos desafios relacionados con la estandarizaciéon de métodos
de medicion y cédlculo, y cémo estas dos fuentes de datos pueden acoplarse consistentemente.
Ejemplos de esfuerzos en esta direccién son los proyectos de: SGTE [179], Materials Project [165]
y Materials Genome [102].

2.1. Proceso de union TLPB

El proceso de unién por transicién de fase liquida ( Transient Liquid Phase Bonding, TLPB)
se utiliza para la generacién de uniones con punto de fusion més elevado que la temperatura de
procesado. Es un proceso que por sus caracteristicas se lo ubica entre los procesos de unién por
difusién (Diffusion Bonding, no funde el material de aporte, 400 <T <1200°C) y por soldadura
fuerte (Brazing, funde el material de aporte, T >450°C). De modo que TLPB se utiliza en un
rango aproximado de temperatura de 400 <T <1200°C, con fusién del material de aporte, pero
a diferencia del Brazing la fase liquida es transitoria y no hay remanente de ésta[79, [49]. TLPB
es un proceso isotérmico que genera transformaciones de fases en la zona de unidn, las fases o
compuestos se generan por difusién-reaccion en las interfaces de los sustratos en contacto y se
desarrollan con morfologia de capas.

Dado que las uniones generadas TLPB pueden resultar méas cercanas a la unién ideal que las
obtenidas con otros métodos, se utiliza este proceso para la reparaciéon de grietas en alabes de
turbinas, tipicamente construidos con superaleaciones de base Ni. Por ello el binario Al-Ni es
de interés para aplicaciones de alta temperatura, y su comportamiento cinético en uniones ge-
neradas por TLPB, Ni/Al/Ni entre 800-1200°C, fue estudiado en el trabajo final de ingenieria
de S. Tumminello [200]. Por otra parte, el proceso de TLPB tiene aplicacién en uniones de baja
temperatura para ensambles electrénicos, donde las aleaciones tipicamente son de base Sn y
sustratos de Cu o Ni. La cinética de estas uniones también fue estudiada en el grupo por la Dra.
Sommadossi [187, [186].

A continuacién se describe como la sinergia entre termodinamica y cinética ayuda a la com-
prension de los fenémenos observados en este tipo de procesos de unién. La termodindmica de
los materiales brinda informacién sobre la estabilidad relativa de fases, como también sobre las

fuerzas impulsoras en reacciones quimicas y procesos de difusién, quedando fuera de su campo
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la evolucion temporal de las estructuras. Un modelo termodinamico-cinético permite determinar
energéticamente qué puede suceder en un determinado sistema y en cuanto tiempo. Un ejemplo
de dicho modelo es presentado por Laurila et al. [123] el cual combina experimentos con resulta-
dos tedricos para racionalizar los efectos observados en procesos de unién como TLPB, Diffusion
Bonding, etc. Se basa en la principal suposicion de que existe equilibrio en las interfaces (capas),
para el estudio de las reacciones que alli ocurren. De modo que la informacién termodinamica
se combina con parametros cinéticos, movilidades y coeficientes de difusién; sin embargo, los
datos cinéticos son limitados incluso para binarios y atin mas a bajas temperaturas. Y como
se menciond con referencia a la Fig. los modelos termodinamicos y cinéticos dan lugar a
modelos microestucturales [16], de defectos, etc.

Las fuerzas impulsoras de la reacciones que producen compuestos en las interfaces, pueden de-
terminarse a partir de un diagrama de energia libre como el que se muestra en la Fig. La
energia libre total de todo sistema se computa como la suma de las energias de Gibbs de las

fases individuales y luego se busca el equilibrio minimizando una funcién como en la Ec.

Giot = Z Z(,ufn?) = Z y? Z (%‘M? + RTZ Tilnz; + G,‘%) (2.1)
b i

¢ €N €N

donde, y es la cantidad relativa de fase ¢, z; la fraccién molar del componente ¢ en el
sistema. Los parametros u? representan la energia de Gibbs parcial o potenciales quimicos de
los componentes puros. El potencial quimico es la energia libre por mol de un elemento i en
una fase ¢ y como tal debe referirse a un valor de energia, normalmente, la del estado estdndar
del elemento: 298 K y 1bar en la estructura cristalina estable. El potencial quimico se expresa

entonces con una referencia y se relaciona con la actividad del componente a; como:

,uf’ = pf + RTlna; (2.2)

¢

La relacién puf — u? tiene un rol central en los modelos termodindmicos como se desarrolla
en la Sec. Luego dos o més fases se encuentran en equilibrio, si el potencial quimico
de todos los componentes del sistema es el mismo en las fases que integran el equilibrio, y la
fuerza impulsora para la difusién es nula. En la Fig. [2.2] se presenta el diagrama de energia libre
calculada para las fases del binario Cu-Sn a 250°C con TC y la TDB armada en este trabajo
[152]. Las fases modeladas como estequiométricas se indican con simbolos, ya que su energia
libre no varia con la composicion. Se puede observar el valor del potencial quimico, por ej. del
Cu en las fases € y a cuando se encuentran en equilibrio a esta temperatura, pg,, = pé, (ug/g ).
Aunque los potenciales quimicos en las interfases son iguales, en el caso de morfologia de capas
existen aun gradientes de potencial en las capas adyacentes que junto con las difusividades
determinan la difusién de componentes a través de las diferentes capas (fases) en la zona de
unién. También puede determinarse del diagrama de energia libre la composicién molar en las
interfaces (x¢,,, ©%,), lo que permite ver que efectivamente el potencial quimico es la fuerza

impulsora para la difusién y no la composicién.

6
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El equilibrio termodindmico completo nunca se alcanza en este tipo de uniones multicapas, se
alcanza un equilibrio local en las interfaces donde las funciones termodindmicas son continuas y
la composicién se puede obtener del diagrama de equilibrio. El equilibrio metaestable se define
como un minimo local de la energia libre del sistema y por lo tanto difiere del equilibrio global
(estable) en una cierta cantidad energia (activaciéon) que puede determinarse de un diagrama de
energfa libre para las fases metaestables. La metaestabilidad también puede ser total, local (ej.

en interfaces) o parcial (algunas fases).
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Figura 2.2: Energias de Gibbs para las fases del sistema Cu-Sn a 250°C calculadas en TC,
TDB [152], se indican los potenciales quimicos del Cu y Sn en las fases en equilibrio.
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2.2. Termodinamica computacional: método CALPHAD

La comprensién del equilibrio termodinamico y la estabilidad de fases es crucial para el en-
tender las propiedades y transformaciones que pueden ocurrir en los materiales.
CALPHAD (CA Lculation of PHAse Diagrams o més recientemente Computer Coupling of Phase
Diagrams and Thermochemistry) es un poderoso método utilizado en termodindmica compu-
tacional que describe las propiedades termodindmicas de los elementos, fases y compuestos y
permite calcular el comportamiento de un sistema con miiltiples fases y componentes en el rango
de temperaturas entre 298 y 6000 K y en todo el rango de composicion [107, 178, 138]. Es el
tnico método disponible actualmente para calculos eficientes de sistemas multicomponentes que
tiene la exactitud necesaria para aplicaciones pfacticas.
El método se basa en la utilizaciéon de bases de datos que contienen los modelos termodindmicos
parametrizados y un poderoso minimizador de energia libre. Dichos parametros son el resulta-
do de un proceso de optimizaciéon basado en la evaluacién critica de datos experimentales. La
Fig. muestra las distintas etapas del método CALPHAD y la relacién con técnicas experi-
mentales y de calculo. En el esquema se observa el dominio de temperatura en el eje vertical, 0 K
es el campo de los cdlculos de primeros principios (PP) mientras que 298 K es el limite inferior
de temperatura para CALPHAD y se esquematiza el campo experimental por encima de 298 K
en forma general, pues es claro que es posible realizar experimentos a bajas temperaturas y por
otro lado es posible también realizar cdlculos a temperatura finita.
En la misma Fig. se indican las etapas de las distintas técnicas. En particular para el mé-
todo CALPHAD, la primer etapa se denomina Evaluaciéon. En esta etapa se deben colectar
“todos” los datos experimentales o calculados para cada una de las fases del sistema a estudiar.
Esto normalmente implica una revisién bibliografica de los tultimos 40 afos aprox. implicando en-
tre otros detalles, cambios en las normalizaciones de temperaturas (IPTS-68, I'TS-90), longitudes

de radiacién, etc. Las propiedades de interés para el método son:

» Termodindmicas: entalpia de formacién, potenciales quimicos, volumen molar, expansién

térmica, capacidad calorifica.

= Diagrama de fases: puntos invariantes, composicién en las lineas de equilibrio, limites de
solubilidad.

= Otras propiedades: constantes eldsticas, médulos de compresibilidad, estructura y ocupa-

cion cristalografica.

Luego se debe realizar una evaluacién critica entre los distintos set de datos, para lo cual se
requiere experiencia en las técnicas experimentales y de célculo para ponderar los set de acuerdo
a la precisién, exactitud y métodos méas adecuados.

La etapa de Modelado, consiste en seleccionar un modelo y los pardametros a optimizar para cada
fase en base a la informacién Evaluada en la primer etapa, existen diversos modelos la mayoria
de los cuales se basa en la utilizacién de subredes (Sec. [2.2.1.3).

La Validacién-Optimizacion es la utilizacion de los sets de datos de la primer etapa para ajustar
los parametros del modelo seleccionado y la validacién se realiza comparando los resultados del

calculo con los datos medidos experimentalmente.

8
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Una etapa mas consiste en realizar extrapolaciones a sistemas de orden superior, y luego se debe
volver a la etapa de Validacién-Optimizacién de los sistemas de orden inferior de modo, que no

se puede Evaluar un ternario sin re-evaluar los tres binarios.
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Figura 2.3: Relacion entre CALPHAD, metodologias experimentales y cédlculos basados en
primeros principios.

Los célculos de PP como se puede ver pueden ayudar a tomar decisiones en la etapa de
Evaluacién cuando los datos son contradictorios o escasos. Sin embargo, uno de los aportes prin-
cipales es en la informaciéon de compuestos metaestables e incluso hipotéticos que son parte del
modelo de subredes (ver Sec. .

La estructura jerarquica del método, a veces denominada de piramide invertida, consiste en fun-
dar la descripcién termodindmica sobre los elementos puros (o unarios) luego binarios, ternarios
y de orden superior. A continuacién se describen los mencionados modelos termodindmicos co-
menzando por los elementos puros y continuando por fases binarias y ternarias, se hara énfasis

en los modelos de interés para este trabajo.

2.2.1. Modelos termodinamicos

La energia de Gibbs es la funcion elegida para modelar porque sus variables candénicas son
la presion y la temperatura y éstas son convenientemente controladas en los experimentos. Este
aspecto sin embargo, es crucial al considerar la combinacién de este método con aquellos basados
en PP (Primeros Principios) donde las variables controlables son el volumen y la temperatura
(ver Sec. . A partir de la energia de Gibbs las deméas propiedades termodinamicas pueden

obtenerse por derivacién.
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La expresion general para la energia de Gibbs para una fase ¢ es G se escribe en funcién de las

distintas contribuciones a la energia libre total como se indica a continuacién:

G =ref ¢ Lid ¢ pex b L fis 3¢ (2.3)

donde "¢fG? es la energia libre de referencia que representa la energia de los componentes de
la fase sin “reaccionar”. “*G? es la energia libre de exceso que describe las desviaciones respecto
de la mezcla ideal, /¥ G? es la contribucién debido a un modelo fisico especifico como por ejemplo,
magnetismo y ““G? representa la energia de una mezcla ideal como se indica en la Ec. con
enf §% entropia configuracional y representa el numero de posibles arreglos de los componentes

de una fase.

oG =ref Q¢ — T nfge yex qb | fis o (2.4)

En esta particién se puede observar que solo el término /*G? es representado por un modelo
fisico-matematico concreto explicando solo una parte de la energia libre total. Es éste uno de los
objetivos que buscamos al combinar CALPHAD con PP, pues estos tltimos explican el origen

fisico de la energia de Gibbs.

2.2.1.1. Fases con composicion constante

Fases de composicién constante abarca: elementos puros, compuestos estequiométricos, hi-
potéticos (Sec2.2.1.3|) o una solucién sélida que se analiza a composicién constante. Dejando de
lado variaciones de composicion la energia de Gibbs solo puede variar con la temperatura y la

presion.

Dependencia de la temperatura

La energia libre de un elemento puro, compuesto estequiométrico o compuesto terminal
(Sec de la fase ¢ se describe como un polinomio de la temperatura como se indica en la
Eec. y las restantes propiedades termodinamicas se derivan de la energia de Gibbs, utilizando
las relaciones termodindmicas del Apéndice A (Ec. se obtiene:

CCm(T) = > b H PR =a+ 0T+ cTIn(T) + > dT" T <T<Th (2.5)

CHu(T) =Y bH PR =a—cT =Y (n—1)d 1" T <T<Ty (2.6)
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9SG (T) = — (g(;)P =—b—c—cln(T) =Y nd TV T <T < Ty (2.7)
°Cy(T) = (Z?)P =—c—Y n(n-1)d 7" T <T <Th (2.8)

donde b; es el coeficiente estequiométrico del elemento ¢ en la fase ¢ y >, biHZ-SER representa
la suma de las entalpias de los elementos en su estructura estable a 1 bar y 298.15 K, denominado
estado estdndar de referencia para los elementos (Entalpia de referencia del elemento, Standard
Element Reference, HiSER). Este término es necesario porque tanto la entalpia como la energia
libre se definen respecto a un estado de referencia. Los polinomios funcién de la temperatura
tienen validez en el rango indicado entre T y T» y los coeficientes (a, b, ¢, d) no tienen, en
principio, significado fisico. Normalmente, el rango de temperaturas es entre 298.15 y 6000 K,
sin embargo, se ha buscado desde el comienzo del método extender la descripcién termodindmica
hasta 0 K y hasta hoy no estd disponible. El interés practico radica en las aplicaciones a baja
temperatura, por ejemplo calculos con fases metaestables como temperaturas de transformacion
martensitica. Es en este rango donde métodos de PP aportan informacién fundamental.
Con respecto a los elementos puros ha sido uno gran logro para el éxito de este método, la
estandarizacion de la base de datos para los elementos puros en base al trabajo de A. Dinsdale
[60] con aplicacién entre 298.15 y 6000 K. Mediante PP es posible obtener la dependencia con la
temperatura calculando las frecuencias de vibracién, pero el estado del arte de PP a temperatura

finita esta todavia lejos de una estandarizacién aunque parece ser la tendencia a seguir (Sec. [2.3)).

2.2.1.2. Estabilidad estructural

Un concepto fundamental de los modelos termodindmicos es la estabilidad estructural (lattice
stability), representa la diferencia de energia de un elemento en una dada estructura cristalina
respecto de otra tomada como referencia (la estructura estable de del elemento a 298.15 K y
1 bar). La estabilidad estructural es el primer termino del lado derecho en las Ecs.
para el elemento 4, dado que los polinomios en funcién de la temperatura més arriba se aplican
también para los elementos puros. Este concepto fue desarrollado por Kaufman en 1970 [107],
y desde el comienzo se planted la posibilidad de obtener este parametro de PP y de diagramas
de fases experimentales. Experimentalmente, se extrapolan lineas de solubilidad o entalpias
sobre la regiéon metaestable para obtener la propiedad termodinamica deseada, por ejemplo,
la temperatura de fusién o la entalpia del Al bee (inestable). Esto muestra la importancia de
combinar diagramas de fases y termodinamica, las estabilidades estructurales fueron esenciales
para lograr el objetivo de desarrollar bases de datos termodinamicas para multiples componentes.
Como se mencioné la compilacién de propiedades termodindmicas para los elementos puros en
distintas estructuras estables y metaestables es la base de datos creada por el grupo SGTE

vy que se utiliza como TDB normalizada para los elementos puros, haciendo los resultados de
CALPHAD comparables.

11



2.2. TERMODINAMICA COMPUTACIONAL: METODO CALPHAD 1. Sabato - UNSAM

Cuando se comparan las estabilidades estructurales de SGTE con las calculadas por PP en
muchos casos no hay buen acuerdo. Este hecho ha sido motivo de discusiones cientificas [90, [40]
a lo largo de los anos y se hicieron algunas propuestas para superar las discrepancias [112]. Mas
recientemente, Wang et al. [209] realiz6 calculos sisteméticos de la energia total de 78 elementos
utilizando DFT-PAW-GGA a 0 K, 0 Pa, sin energia de punto cero (ver Sec. Los autores
concluyen que hay un acuerdo general para la mayoria de los elementos cuando se compara con
las estabilidades estructurales de SGTE excepto para los elementos de transicién 3d, entre los
que se encuentra el Niquel (ver Sec. .

Dependencia de la presién

Las propiedades como el volumen molar y la expansion térmica que dependen de la presion

no son en general tenidos en cuenta en el modelado termodinamico. Cambios de presién son
en particular de interés para el estado gaseoso y para las fases condensadas son importantes en
aplicaciones a muy altas presiones; pero los cambios de volumen ocurren en las transformaciones
de fases de solidos y liquidos. Es de interés modelarlos para calcular la fraccién molar de fases
en una transformacién o estables a una dada composicion.
Inicialmente se usé la ecuacion de estado de Murnaghan para la dependencia de la energia de
Gibbs con la presion, pero la dependencia de los pardmetros con la composicién es compleja.
Este modelo fue reemplazado por el de Lu. et al. [I36] y la modificacién para altas presiones de
Jacobs et al.[T101]:

V(T,p) = Vo(T) — ¢(T)In (:g%) (2.9)

donde Vo(T') y ko(T) son el volumen y la compresibilidad a 0 Pa y ¢(T) es una funcién

ajustable. Integrando esta expresién se obtiene la energia libre como funcién de la presién:

Gn(T,p) = Gn(T,p=0) + «T) {exp <(V(T’ p)— VO(T)) - 1} (2.10)

V(Tp) = i1 B (D) 4 o) e (T2

o0 H,—T
Ez(z):/ € dx

X

(2.11)

donde Fi—1 es la inversa de la integral exponencial.

Vo(T') la dependencia con la temperatura del volumen molar a una presién de referencia (0 o 1
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atm). La dependencia del volumen molar con la temperatura se ve en la Ec.

T

Vo(T) = V(Tp) exp ( 3adT> (2.12)
To

3a =a+bT + cT?+dTl 2 (2.13)

Donde, V(Tp) es el volumen molar a la temperatura de referencia Ty y a la misma presién
que Vo(T). B el coeficiente de expansién térmica volumétrico que para fases clibicas es tres veces
el lineal. Y « el coeficiente de expansion térmica lineal, que por definicién es: o = % (%) .
Experimentalmente 3« se ajusta a la funcién polinémica del tipo indicado en la Ec. Y la
dependencia del volumen con la temperatura se encuentra implementada en TC como se ve en

la Ec. [2.12

2.2.1.3. Fases con dependencia de la composiciéon

Los modelos termodindmicos utilizan el concepto de subred (SR) para definir variables in-
ternas. Y éste a su vez estd directamente relacionado con la estructura cristalografica de una
fase. En la cristalografia de una fase existen posiciones atémicas equivalentes por simetria del
cristal. Estos sitios equivalentes son las posiciones de Wyckoff y los 4tomos en sitios equivalentes
tienen el mismo numero de coordinacién o atomos vecinos. Luego cada uno de estos sets de sitios
equivalentes puede ser definido como subred. Es posible también combinar sitios equivalentes en
subredes para reducir el nimero de SR y de pardmetros en el modelo (Sec. . Luego la
ocupacién de cada subred se relaciona con la composicion molar de la fase mediante las variables

internas denominadas fracciéon de sitios u ocupaciéon de sitios, y;, que se definen como:

y; = —= (2.14)

donde n; es el nimero de d&tomos del componente ¢ en la subred s y N* es el nimero total

de sitios en la subred. Generalizando para incluir nj, nimero de vacancias estructurales en la

subred s:
s n;
A T 2.15
v nls;a + Zz nf ( )
Luego la fraccion molar se relaciona con estas variables mediante:
Noy$
2 25 N°y; (2.16)

N ZS Ns(l - yf}a)
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Soluciones sélidas

Una solucién sélida es una mezcla aleatoria de componentes y para modelar la dependencia
con la composicién de solucion sélida se puede utilizar el modelo de solucién sustitucional regular:
G? (z;) = Z z; "G + RT Z x; In(z;)+

i 7
=+ D miwjLij+) D > wixjwrLijk

i J>1 i j>1k>jg

(2.17)

donde los dos primeros términos se corresponden con la Ec. [2.3] y representan la mezcla
aleatoria de los componentes de la solucién sin reaccionar. Y los dos tltimos términos representan
la energia libre de exceso que tiene en cuenta las interacciones en una mezcla, mediante L; ;
pardmetros de interaccién binarios y L; ; , pardmetros de interaccion ternarios. Estos pardmetros

pueden depender de la temperatura como:

L? = a+bT + cT'In(T) (2.18)

donde a, b y ¢ representan la entalpia, entropia y calor especifico de exceso,respectivamente;
y su dependencia con la composicion se expresa mediante una serie de Redlich-Kister (RK), para

binarios:

Li,j = Z((L‘Z — .’L’j)VLZj (2.19)

14

y para parametros ternarios:
0 1 2

donde v; = x; + (1 — 32, x5)/3

Compuestos ordenados

El formalismo matematico para modelar la energia de los compuestos ordenados se denomina
Compound Energy Formalism (CEF)[I91]. Una de las principales caracteristicas de este modelo
es que se puede aplicar a transformaciones de orden-desorden de manera eficiente permitiendo
ajustar separadamente los pardmetros de la fase desordenada. este tipo de transicién es de
principal interés en un sistema como Al-Ni (ver Cap. .

Vamos a tomar como ejemplo una fase binaria fcc, sin embargo la expresion del modelo se puede
aplicar a fases ordenadas que no presentan desorden (indicando que la fase no desordena). Este
modelo fue aplicado por primera vez al fenémeno de orden-desorden de la fase fcc del sistema
Al-Ni por Ansara et al. [I9]. Algunos de los compuestos relacionados mediante simetria con la

estructura fcc son: A1,L1y y L1y, en particular en el binario AI-Ni Al y Lls son estables en

14
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distintos rangos de composicién y se modelan con la misma funcién para la energia libre. Atn
con las ventajas que representa este modelo, la optimizacion de pardmetros de fases con orden-
desorden es compleja. Estas tres estructuras mencionadas se pueden modelar con el modelo de

4 subredes con mezclado total de los elementos A y B en cada subred:

(A, B, ...)0’25(14, B, ...)0725 (A, B, ...)0’25(14, B, ...)0,25 (2.21)

Existen més compuestos ordenados relacionados por simetria con la estructura fcc pero se
necesitan mas subredes para modelarlos. Las cuatro subredes forman un tetraedro regular como
se puede ver en la Fig. a. Cada subred contiene 0.25 del total de sitios y entonces el modelo
da en total un mol de atomos. La ocupacién de sitios y la fraccién molar del elemento ¢ queda

definida en la subred s como:

ny =1 (2.22)

xi =025 s (2.23)

Luego si todas las subredes tienen la misma ocupacién ygl) = yz-(2) = yZ(g) = yi(4) la fase estda

desordenada (A1). Si tres SR tienen igual ocupacién y la cuarta difiere yz(l) = yZ@) = yi(?’) #* y§4)

la fase estd ordenada y se tiene Lls. Cuando dos SR tienen igual ocupacién y difieren de las
otras dos ygl) = yz(z) #* ygg) = yl~(4) se tiene la estructura Llg, que se observan en la Fig.

donde los colores indican diferentes elementos.

a. Cuatro subredes  b. desorden Al c. orden Ll d. orden L1y

Figura 2.4: Estructuras relacionadas mediante reducciéon de simetria con la fcc. En (a) se
indican los vértices del tetraedro regular pertenecientes a subredes diferentes en el modelo de
cuatro subredes. En (b) fcc completamente desordenada y (c), (d) son dos estructuras de menor
simetria.
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La energia libre para el modelo de la Ec. Se expresa Como:

Gy, ZZZZ% oy G
+o,25RTZZy§S Iy + (2.24)

SIS SN Sy gy Oy pisk

i j>ik>jl>k m n

El primer término describe la mezcla mecanica de todos los compuestos estequiométricos

4SR
4,9,k,

los elementos puros en la fase fcc. El segundo término es la mezcla aleatoria de los elementos en

4SR
i,5:k,lmn

1y j se encuentran en la subred s con k£ y [ en la subred r y con m y n en las subredes ¢

definidos por el modelo y G} ; es la energia libre del compuesto estequiométrico ijkl relativo a

cada SR. Y el pardmetro de interacciéon L representa la interaccién simultanea cuando
v u, respectivamente. No se tienen en cuenta los parametros de interaccién binarios porque se

consideran en la parte desordenada. Estos pardmetros, L¥SE son los que tienen en cuenta

i,5:k,lmino
el orden de corto alcance.

Es de interés remarcar el significado de los términos "/ G?, "/ G; | Z Gf}g]g ;» todos representan

la energia libre de referencia o de la superficie de referencia. Para poder visualizar el concepto
detras de estos términos debemos elegir un modelo relativamente simple de dos SR con elemen-
tos A, B,C, D distribuidos como: (A,B);(C,D);. Cuando consideramos ocupacién completa de
cada uno de los elementos en su respectiva SR quedan determinados, en este caso cuatro, com-
puestos denominados terminales (end-members): (A)(C),(A)(D),(B)(C)y(B)(D), que se pueden
visualizar en la Fig.

AD BD
Sap—
f \ - GQD
G°
2 BC
Yo 04;(:_->
AC yB — BC

Figura 2.5: Dominio de composicion del sistema (A,B)(C,D) expresado en funcién de ocupacién
de sitos, ademas se esquematiza la superficie de referencia extendida en el espacio de composicién
cuyos extremos corresponden a la energia de los compuestos terminales. Imagen de [178].

Aqui se pueden apreciar dos aspectos importantes, uno es como queda determinado el espacio
de composicién cuando se utilizan las variables ocupacién de sitios, es decir que, aun para un
binario donde la composicién se visualiza de manera sencilla como fraccién molar de un elemento
v el otro es complementario, la ocupacién de sitios determina un espacio mas complejo segtn la
cantidad de subredes. La ocupacion de sitios son las variables que efectivamente intervienen en el

proceso de minimizacién (mientras el usuario ingresa la fracciéon molar o en peso). Y un segundo

16



CAPITULO 2. METODOS Y TECNICAS I. Sabato - UNSAM

aspecto es que los compuestos terminales u ordenados determinan una superficie referencia para

la fase sobre la cual se suma la contribucién entrépica, de exceso, etc., como se aprecia en la

Ec. 24

2.2.2. Minimizador de energia libre

Se utiliz6 en este trabajo el software Thermo-Calc (TC) [197] para todos los célculos ter-
modindmicos. El ntcleo de este software es el potente cédigo que minimiza las energia libres en
sistemas multifases y multicomponentes con variables internas como la fraccién de sitios en cada
subred.

Otra parte central del software son las bases de datos termodindmicas o TDB ( Thermodynamic
Data Base TDB) que contienen los modelos descriptos en la Sec. parametros y funciones
para todos los elementos y fases del o los sistemas. También existen bases de datos TDC que
son propiedad de TC y estan encriptadas. TC es un software comercial de estructura modular

y algunos de los médulos més importantes se describen a continuacion:

= DAT el médulo que permite leer las bases de datos, TDB o TDC.
= GES es el médulo de GIBBS para realizar cambios en los modelos termodinamicos.

= POLY se fijan las condiciones termodinamicas y se ejecuta el minimizador de energia libre

para realizar los calculos.

= PARROT se utiliza para la optimizacién de los pardametros de los modelos termodindmicos
en base a los set de datos experimentales que son compilados en este mdédulo desde un
archivo llamado POP. Los set de datos se cargan inicialmente en forma manual y son el

resultado de la evaluacién critica de datos experimentales y calculados (Fig. [2.3)).

= ED_EXP es un sub-mo6dulo de PARROT que permite editar los set de experimentos

permitiendo ponderarlos de acuerdo al grado de confiabilidad de los datos.

= POST es el modulo para visualizacién de datos.

Los archivos TDB pueden ser armados por el usuario utilizando los comandos adecuados y

para ambos enfoques (Cap. en este trabajo se utilizaron este tipo de base de datos.

2.2.2.1. Orden-desorden implementado en TC

En particular, TC ofrece la posibilidad de trabajar con fases que presentan transiciones de
orden-desorden, de especial interés en el sistema Al-Ni. Es posible modelar una fase con estas
caracteristicas separando los pardmetros correspondientes a la parte desordenada (independiente
de la configuracién) de los correspondientes a la ordenada (dependientes de la configuracién)
segun los modelos en las Ecs. Entonces la contribucién a la energia de Gibbs corres-
pondiente a la parte ordenada se suma a la energia de Gibbs de la parte independiente de la
configuracién. El modelo de 4 subredes presentado en la Ec[2:24] es adecuado para modelar fases

ordenadas como L1s (AINi3) y L1g (martensita AlNi-rica en Ni) basadas en la estructura fcc_ Al
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(soluciones sélidas (Al)y (Ni)). Sin embargo, al incrementar el numero de subredes incrementa
rapidamente la cantidad de parametros, vuelve el cdlculo méas lento y dificulta la extrapolacion
a sistemas de orden superior. Por ello la mayoria de las TDB propiedad de TC no utilizan el
modelo de 4 subredes, pero el cédigo se encuentra adaptado para el modelos de 4SR, como se
explica a continuacion.

Para los compuestos ordenados de las fases FCC y HCP estas 4 subredes representan los vértices

de un tetraedro regular como se ve en la Fig. [2.6f De modo que todos los sitios (vértices) son

primeros vecinos y por lo tanto todos los pardmetros G;{il,il correspondientes a la energia libre
de los compuestos estequiométricos, también llamados compuestos terminales u ordenados, con
los mismos elementos pero distribuidos en sitios diferentes, seran idénticos. Luego para describir
los compuestos ordenados de fcc y hep se necesitan solo 3 compuestos terminales como se ve a

continuacién y los demés se deducen automaticamente por combinacion.

Figura 2.6: Modelo de cuatro subredes para describir la familia de estructuras relacionadas a
fce. Se indican los vértices del tetraedro regular. Imagen de [198].

4SR 4SR 4SR 4SR
CTVA:B:B:B = GB:A:B:B = GB:B:A:B = GB:B:B:A

4SR 4SR 4SR A4SR ASR 4SR
GA:A:B:B = GA:B:A:B = GA:B:B:A = GB:A:A:B = GB:A:B:A = GB:B:A:A
4SR 4SR 4SR 4SR
GB:A:A:A = GA:B:A:A = GA:A:B:A = GA:A:A:B

4SR 4SR 4SR 4SR
LA,B:*:*:* = L*:A,B:*:* = L*:*:A,B:* = L*:*:*:A,B

(2.25)

Las igualdades que explicita la Ec. intentan explicar la contribucion energética asociada
al ordenamiento y no a la energia de formacion. Es decir, por ejemplo, los compuestos ordenados:
(A:B:B:B), (B:A:B:B), (A:B:B:B) y (B:B:B:A), tienen distintas energias de formacién pero la
energia de ordenamiento es considerada igual para las cuatro configuraciones en la implementa-
cién de TC. Los pardmetros de interaccién L con un * en una o varias SR representan un valor
de interaccion independiente de la especie que ocupe la dicha SR.

Para modelar compuestos ordenados de la fase BCC la situacién es diferente porque las 4 SR re-
presentan un tetraedro irregular (considerando dos celdas bec tipicas, uniendo los sitios centrales
y dos de los extremos) con dos pares de sitios que son primeros vecinos, Fig. Si A se ubica en
los dos sitios centrales y B en los dos extremos el compuesto Gj‘?ﬁ p.p tendra 4 enlaces A-B de

primeros vecinos, mientras que, G4°5 , » tendrd 2 enlaces A-B de primeros vecinos y 2 enlaces
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A-B de segundos vecinos. Luego para describir los compuestos ordenados de bcc se necesitan 4

compuestos terminales como se ve a continuacién y los demés se deducen por combinacién.

B e —

1
|/
/
—_—
=]
—

Figura 2.7: Modelo de cuatro subredes para describir la familia de estructuras relacionadas a
bee. Se indican los vértices del tetraedro irregular. Imagen de [198].

4SR 4SR 4SR 4SR
GA:B:B:B = GB:A:B:B = GB:B:A:B = GB:B:B:A
4SR 4SR 4SR 4SR
GB:A:A:A = GA:B:A:A = GA:A:B:A = GA:A:A:B
4SR 4SR
GA:A:B:B = GB:B:A:A (226)

4SR 4SR 4SR 4SR
C;A:B:A:B = GA:B:B:A = G'B:A:A:B = G’B:A:B:A

4SR 4SR 4SR 4SR
LA,B:*:*:* = L*:A,B:*:* = L*:*:A,B:* = L*:*:*:A,B

Estas energias para los tres compuestos ordenados de base fcc y cuatro bee, pueden obtenerse

mediante cdlculos de PP como se vera en el Cap. [3] Los pardmetros L en las Ecs.
representan una primera aproximacién a la contribuciéon energética debido al orden de corto
alcance y hacen que el diagrama de equilibrio reproduzca la topologia del diagrama aceptado.
Sin embargo, no existe un significado fisico detras de los parametros L.
Como ya fue mencionado, las energias que se tratan en las Ecs. representan la con-
tribucién asociada al ordenamiento, si se quiere, para una composicién fija dado que pueden
existir muchos estados energéticos para la misma composicién, cada uno correspondiente a dife-
rentes configuraciones atémicas en las SR. La contribucién energética debido al ordenamientos
es calculada en TC en base a la ocupacién de sitios y; por el segundo término en la Ec. [2.24] que
representa la aproximacion de Bragg-Williams-Gorski (BWG) para la entropia configuracional.
Estos modelos segiin estan implementados en TC son una aproximacién suficiente en muchos
casos [74], sin embargo, con cuatro SR o mas en el CEF pueden necesitarse modelos més exactos
para la entropia como los basados en la expansion de clusters (CE). Los clusters representan las
posibles interacciones atémicas segtin el numero de coordinacién de cada sitio, de modo que estas
técnicas reproducen mejor el orden de corto alcance que el CEF implementado en TC. En este
aspecto se analiza el caso de la fase fcc L1s del Al-Ni en relacién a la entropia configuracional
en el Cap. 3
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2.2.2.2. Uso de tablas en TC

La posibilidad de utilizar el formato de tabla en TC se cre6 para los archivos con datos
experimentales que se deben compilar para el médulo de optimizacion PARROT. Sin embargo,
en este trabajo se utilizo el formato tabla para introducir la dependencia de la energia libre con
la temperatura para el Al y Ni puros. En TC las tablas se denominan simbolos y se pueden
cargar en forma interactiva en el médulo GIBBS, pues en este caso la tabla conforma el modelo
termodinamico del sistema Al-Ni. En el encabezado de la tabla se define un nombre tnico, la
temperatura inicial, temperatura final y el paso en temperatura, como se muestra a continua-

cién. Inmediatamente a continuacién del encabezado se listan los valores de energia en J/molK.

SYMBOL TABLE

TABLE FDFTAL1 1 430 1
0.00000000000000E+00
3.10483071953058E-02
5.42438337579370E-02
6.88233543187380E-02

-1.59420350566506E-01

-2.08228318952024E-01

-2.58464879356325E-01

-7.95582622872479E+03 !

TABLE FDFTAL2 420 850 1

TABLE FDFTAL3 840 1000 1

Se puede ver la necesidad de datos con aproximadamente 15 digitos para obtener mejores
derivadas numéricas de segundo orden. La cantidad de digitos solamente, no asegura derivadas
segundas suaves, sino que los datos deben ser calculados con alta exactitud y precisién. Luego
las tablas son acopladas en una funcién que resultard aplicable en un rango de temperatura mas

amplio que cada tabla individual, por ejemplo entre 1 y 2000 K como se muestra a continuacion.

SYMBOL FUNCTION

FUNCTION FDFTAL 1 FDFTAL1; 430 Y FDFTAL2; 850 Y FDFTAL3; ...; 2000 N !

Es véalido aclarar que el limite de temperatura superior corresponde al limite de los resulta-
dos calculados. Debido a que los métodos de PP con los que se obtuvieron los datos utilizados
en este trabajo no detectan la temperatura de fusion, se deben hacer decisiones sobre qué
descripcién utilizar por arriba de la temperatura de fusién, en este caso de los puros Al fcc y
Ni fcc. En este punto también deberia discutirse la inclusion de la la fase liquida que queda
fuera del alcance de este trabajo. Finalmente, se definié una funcién (FDFTAL) que describe
la energia libre del elemento en la estructura de la fase, en este caso, fcc Al, definida con
una sola subred con mezclado completo de Al y Ni. La funcién FDFTAL reemplaza los poli-

nomios de SGTE con validez entre 298.15 y 6000 K que se utilizan en una descripcién tradicional.
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SYMBOL PARAMETER

PHASE FCC_A1 % 1 1.0 !
CONST FCC_A1 : AL NI : !

PARAMETER G(FCC_A1,AL;0) 1 FDFTAL; 2000 N !
PARAMETER G(FCC_A1,NI;0) 1 FDFINI; 2000 N !

2.3. Primeros principios

Los céalculos de primeros principios (PP) son métodos predictivos de propiedades macroscépi-
cas de la materia, como energia de formacién, constates elasticas, capacidad calorifica, volumen
molar entre otras, partiendo de las propiedades estructurales, atémicas y electronicas de la ma-
teria. Una discusién extensa sobre el potencial y las limitaciones de las técnicas mas utilizadas
actualmente puede encontrarse en [202].

En el presente estudio se trabajé principalmente con dos set de datos calculados de primeros
principios para el sistema Al-Ni. Las energias y voliumenes para compuestos ordenados de Al-Ni
a 0 K fueron calculados por el Dr. Jorg KoSimann [I41] y las energias libres para Al y Ni utili-
zando fonones en la aproximaciéon arménica (h) y quasiarménica (qh) fueron calculadas por el
Dr. Mauro Palumbo [154]. Para la utilizacién e interpretacion de resultados es necesario conocer
con cierta profundidad los detalles del calculo.

Fue posible también en este trabajo realizar una exploracién inicial de energias calculadas en
una fase binaria del sistema Cu-In, Cusln, para la cual se calculd la energia de formacién segin
el esquema de la Sec. los resultados son presentados en el Cap.

2.3.1. Calculos a 0 Kelvin

Las energias y volimenes para compuestos ordenados de Al-Ni a 0 K se obtuvieron de
célculos de estructura electrénica basados en la teoria del funcional densidad (Density Functional
Theory, DFT)[142] como se encuentra implementada en el software Vienna Ab initio Simulation
Package (VASP) [83, 117, 118| 119, 120]. Se utilizé una base de ondas planas para representar
las funciones de onda de los electrones con una energia de corte de 400 eV. Los electrones de
valencia se representaron con potenciales basados en el método de ondas planas aumentadas
por proyectores (Projector Augmented-Wave, PAW), y se utilizé la aproximacion del gradiente
generalizado (Generalized Gradient Approximation GGA) de Perdew et al. [I61] (PBE) para el
funcional de correlacion e intercambio. Se utilizé una grilla de k — points creada con el esquema
de Monkhorst-Pack [I47] con k= 0.020 para la integraciéon en la zona de Brillouin. Todos los
célculos se realizaron con polarizaciéon de spin y relajacién completa de volumen (P ~ 0 Gpa)
para todas las estructuras.

Las energias de formacién de compuestos ordenados se obtuvieron a partir de la energia total
de una fase binaria de estructura cristalina I" y composicién (A;,By) con respecto a la energia
de los elementos en su estructura estable (est), como se indica en la Ec. .

fEF — OEF . ( L ) OEest . ( Y ) OEest 2.97
A,B A,B T+y A T+y B ( )
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! Eﬁ;’ g es la energia de formacién de la fase binaria, OEIIL; 5 PESt y OE%! son las energfas de
cohesién por atomo para la fase binaria, A y B, respectivamente. Los resultados energia-volumen
(E-V) fueron ajustados con la ecuacién de estado de Murnaghan [149].

Un ejemplo de curva E-V se puede ver en la Fig. [2.8 calculada para la fase Cuzln siguiendo el
esquema de calculo anteriormente indicado y las condiciones de 300 eV para la energia de corte,
la aproximacién de la densidad local (Local Density Approximation LDA) para el funcional de
correlacién e intercambio. En el grafico se puede ver la regién de voliimenes escaneada durante
el calculo para detectar el volumen relajado para el cual la energia de la estructura es minima.
Es posible ajustar estos datos con la ecuacién de estado de Murnaghan Ec. aT=0 K.

5;
p(V) = gz [(‘@) - 1] (2.28)

Donde p(V') es la variacion de presién en funcién del volumen, By el médulo de compresibili-
dad y B la derivada del médulo de compresibilidad respecto de la presién. Murnaghan considera
que el coeficiente de compresibilidad varfa linealmente con la presion, B(p) = By + Bj{, p para
integrar B = =V (9p/0V)r. Y mediante la ecuacién de trabajo hidrostético dW = —pdV se
obtiene la Ec.

E=E)+

BoV l%/v)BS + 1] Bolo (2.29)

B, | By—1  Bj-1

Se puede observar entonces que el calculo del volumen relajado Vi y el médulo de compre-
sibilidad By es inherente en el esquema para obtener la energia de formaciéon de un compuesto.
Ambas propiedades son de gran importancia para mejorar las descripciones individuales de cada
fase desde el punto de vista de CALPHAD, en particular aquellas que son metaestables o incluso
compuestos terminales, que son inaccesibles experimentalmente.

A 0 K y presién nula, Ei p coincide con la entalpia de formacién del compuesto ordenado
y de este modo es posible establecer un vinculo con los modelos termodinamicos. La entalpia

;‘45,}13,1 en la Ec. (pardmetro a) correspondiente a compuestos

constituye la energia libre G
ordenados o estequiométricos (que dependen de la distribucién de los elementos en cada subred
de una estructura dada). Un detalle importante es que la temperatura de referencia para las
energias de todas las fases debe ser la misma y las calculadas con DFT tienen su referencia en

0 K.

2.3.2. CaAlculos a temperatura finita

Se trabajé con varios set de datos de energia libre calculada a temperatura finita en base a
vibraciones. Se indicaran los aspectos de la teoria de vibraciones del sélido més relevantes para
la interpretacién de resultados. Existen diferencias en los esquemas de célculo y se indicarédn
oportunamente al comparar datos de distinto origen en la Sec. Una evaluacion de la confia-

bilidad de propiedades termofisicas calculadas con diferentes cédigos se encuentra publicada en
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Figura 2.8: Energia de formacién como funciéon del volumen para la fase Cugln calculada en
este trabajo a 0 K y 0 Pa con VASP, LDA y 300 eV de energia de corte.

[156]. Daré los detalles para los datos calculados por el Dr. Palumbo y aportados a este trabajo
[154].

FEn forma general, para realizar cdlculos de estados vibracionales se debe calcular inicialmente el
estado energético a 0 K. Los célculos de DFT se realizaron en QUANTUM ESPRESSO [67] (QE),
un software de c6digo abierto, utilizando una base de ondas planas y la aproximacién PBE-GGA
para el funcional de correlacién e intercambio [161] con la formulacién de polarizacién de spin
por la naturaleza magnética del Ni. Ni fcc se consider6 en estado ferromagnético y Al fce sin
magnetismo. Se utilizaron potenciales atémicos ultrasuaves (ultrasoft potentials, USP) disponi-
bles en el sitio web de QE [I] (Al.pbe-rrkj.UPF y Ni.pbe-nd-rrkjus.UPF). Se fijaron criterios de
convergencia para asegurar que todas las propiedades convergen hasta la méxima temperatura.
El formalismo se basa en la energia de Helmholtz pues sus variables naturales son la temperatura
y el volumen, este ultimo mas facil de controlar en los cdlculos que la presién en la energia de
Gibbs. Se utilizé la expresion de la energia de Helmholtz, F/(T, V'), en funcién de la temperatura,
T, y el volumen molar, V, de una fase cristalina en la aproximacién adiabatica, Ec. [2.30[que

permite el tratamiento de las distintas contribuciones por separado [155].

F(T,V)=Uy(V) + FNT,V) 4+ FV>(T, V) + F™&(T,V) (2.30)

Donde, (0 K) Uy es la contribucién estatica, F°' la electrénica, FVIP vibracional y F™2&
magnética. Para (0 K) Uy se utiliz6é una energia de corte de 100 Ry (1360.5 eV) para ambos, Al
y Ni; y para la integracion en la zona de Brillouin una grilla de 20x20x20 y 8x8x8 k — points
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creada con el esquema de Monkhorst-Pack para Al fcc y Ni fcc, respectivamente. Se realizé un
smearing con el esquema de Methfessel-Paxton con 0.02 Ry (0.272 €V) de ancho. La energia de
Helmbholtz electrénica se calculé a partir de la densidad de estados (DOS) electrénicos a 0 K en
el volumen de equilibrio, Ec- 231}

FeNT) = ESNT) — T'Sely (T) (2.31)

donde la energia electrénica y la entropia se expresan como,

ENT) =2 foo ENy(E)f(E,T)dE, (2.32)
Sa(T) = —2kp [T (B)[in(f(E))]
+[1 = f(E)]In[l - F(E)}N(E)IE (2.33)

con, Ny (E) la DOS electrénica y f(E,T) la distribucién de Fermi-Dirac. El factor 2 tiene en
cuenta los dos posibles estados de spin electrénico. En f(E,T'), un termino de potencial quimico
w(T') esté presente y es en general dependiente de la temperatura, en estos calculos se asumié
w(T) = p(0).
Normalmente, las vibraciones (fonones) representan la contribucién dominante a la capacidad
calorifica y propiedades relacionadas de los sélidos. Los datos de PP aqui utilizados fueron
calculados en la aproximacion arménica y quasiarménica. En esta dltima, toda la informacién
termodindamica estd contenida en la DOS vibracional, N(E) o N(w), que describe los 3N grados
de libertad vibracionales de un sélido. En una porcién macroscépica de un sélido, N es del orden
de 10%* (constante de Avogadro) resultado un niimero enorme de posibles estados vibracionales.
Por esta razén se trabaja con la densidad de estados vibracional que describe el ntimero de
osciladores con una frecuencia entre w y w+ dw. El calculo computacional implica el computo de
estas frecuencias y la DOS, para un volumen fijo variando la temperatura (aproximacién armé-
nica) y para distintos volimenes y variando la temperatura (aproximacién quasiarmonica [30]).
Para cada volumen, las frecuencias fueron calculadas con la teorfa de la respuesta lineal (LR)
como estd implementada en el codigo de QE, con las mismos criterios de convergencia usados

para la energia estatica. De estas frecuencias se obtiene la energia vibracional de Helmholtz:

y L kg 3 —hw(§,v, V)
FY>(V.T) = 53 Z ho(q,v, V) + T Z In[1 — exp(T)]. (2.34)
q,v q,v

El primer término es la energia de punto cero (zero point energy ZPE) y el segundo término
es la contribucién de los fonones a temperaturas finitas. Las sumas en la Eq. se realizan

sobre todas las frecuencias w(q,v), donde v denota las tres ramas acusticas, ¢ los vectores de
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onda y m? el numero de puntos considerados en la primera zona de Brillouin.

Finalmente, la energia de Helmholtz en la aproximacién quasiarménica se ubtuvo para cada
temperatura/volumen mediante la parametrizacién de la suma FV°4+Uj en funcién del volumen
mediante la ecuacién de estado de Murnaghan (Ec. 2.28). De esta manera se determiné el
pardmetro de red de equilibrio (P=0) a, el volumen de equilibrio V', el médulo de compresibilidad
isotérmico Br y su derivada respecto de la presién B} a cada temperatura. Por derivacién

numérica del volumen se obtiene el coeficiente de expansion térmica 5 por definicion:

1,0V
8=

= V(87T)P (2.35)

La capacidad calorifica a volumen constante se obtuvo directamente de las frecuencias de los

fonones calculadas para el volumen de equilibrio.

i R @)\ exp(hw(dv)/kpT)
= m3 % ( kT ) lexp(fw(q,v) /kT) — 1]? (2.36)

Y la capacidad calorifica a presién constante se obtuvo con la Ec. evitando las derivadas

numeéricas.

TV 32

Cp=Cy+ By

(2.37)

2.4. Técnicas Experimentales

2.4.1. Preparaciéon de muestras

Las aleaciones ternarias de Cu-In-Sn fueron generadas en el Laboratorio de Caracterizacion
de Materiales (LCM-FAIN) de la Universidad Nacional del Comahue previo al comienzo de este
trabajo. Para su generacion se utilizaron sustratos de Cu, In y Sn (5N) pesados y fundidos a
750°C en ampollas de cuarzo bajo atmosfera inerte de Ar. La temperatura de 750°C asegura
la fusién de aleaciones ricas en Cu (region de alta temperatura). Luego de la fusion completa
y homogeneizacién de la aleacién liquida en la ampolla se enfriaron en aire hasta temperatura
ambiente, generando muestras fundidas (F'). Una parte de dichas aleaciones recibi6 un tratamien-
to de homogeneizacion durante 40 dias a 500°C en atmésfera controlada y posterior templado
en agua, muestras homogeneizadas (H). La evolucién microestructural de las muestras H y F
durante la generaciéon de las aleaciones difiere a causa del procesado térmico y las velocidades
de enfriamiento, de modo que las aleaciones H se utilizan para evaluar condiciones cercanas
al equilibrio termodinamico y las F para explorar condiciones similares a la performance en

servicio.
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2.4.2. Microscopia y analisis quimicos

Para la inspeccién microestructural de las aleaciones se utilizaron técnicas de microscopia
6ptica y electrénica (Scanning Electron Microscope, SEM). Se utiliz6 un SEM Philips 515, dis-
ponible en el LCM, equipado con médulos para electrones secundarios (SE), retrodispersados
(BSE) y un médulo para andlisis de composiciéon mediante espectroscopia de dispersién de ener-
gia (Energy Dispersive X-ray Spectroscopy, EDS).

Por otro lado, se utilizé para analisis de composicion cuantitativos una microsonda Cameca SX
Five equipada con un médulo para espectroscopia de dispersion de longitudes de onda ( Wave-
length Dispersive Spectroscopy, WDS) disponible en el Centro Atémico Constituyentes-Comisién
Nacional de Energia Atémica (CAC-CNEA).

La preparacion de las muestras para el andlisis quimico se realizdé con pulido metalografico y
sin ataque quimico, pues para las muestras de Cu-In-Sn en WDS es preferible un bajo nivel de

relieve. Para los andalisis con micocroscopia Optica se utilizé solucién de FeClg.

2.4.3. Calorimetria diferencial de barrido

Los ensayos calorimétricos se realizaron en un calorimetro diferencial de flujo de calor (Heat-
Fluz Differential Scanning Calorimeter, HF-DSC) LABSYS evo disponible en CAC-CNEA. El
equipo permite obtener para el sistema Cu-In-Sn una precisién de £1°C. Se utilizaron criso-
les de alimina y se realizaron ensayos con velocidades de calentamiento y enfriamiento de 1,
5 y 20°C/min como se puede observar en la Fig. Las temperaturas de homogeneizacién
se seleccionaron adicionando 10°C a las temperaturas reportadas en los cortes verticales de los
diagramas de equilibrio de Velikanova et al.[208]. Con rampas de 20°C/min se escaneé el com-
portamiento térmico de las aleaciones y luego se utilizaron bajas velocidades, 5°C/min, para
las determinaciones de temperaturas de transiciéon en condiciones mas cercanas al equilibrio. Se
utiliz6 una rampa de 1°C/min en un rango de temperaturas acotado para resolver senales que
deberian observarse a temperaturas muy cercanas entre si. En todos los ensayos se realizaron
dos ciclos de calentamiento/enfriamiento, de manera que durante el primer calentamiento se
funden las posibles fases metaestables presentes en las aleaciones (H y F) y luego se realiza el
primer enfriamiento a velocidad controlada. Durante el segundo calentamiento, es posible com-
parar la senal obtenida verificando mayor o menor cantidad de picos, y finalmente en el segundo
enfriamiento asumimos que hay homogeneizacion total en fase liquida y se enfria a velocidad
controlada.

Los resultados se analizaron en Origin Lab versién Pro 8.5. La correccién de la linea base se hizo
por sustracciéon de la senal del crisol vacio corrido con los mismos programas de temperatura.
Se utilizé para la deconvolucién de picos ajustes gaussianos y bi-gaussianos, estos ultimos més

adecuados para senales asimétricas como las observadas en las aleaciones de Cu-In-Sn.

2.4.3.1. Simulaciones de curvas calorimétricas HF-DSC/DTA

La senal obtenida en un calorimetro HF-DSC fue simulada en este trabajo para aleacio-

nes ternarias de composicién 17 %at.Cu. Las curvas calorimétricas simuladas demostraron ser
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Figura 2.9: Programas de temperatura utilizados en este trabajo para la determinaciéon de
temperaturas de transiciéon de aleaciones metélicas.

atiles para el estudio del comportamiento térmico de aleaciones complejas multicomponentes,
permitiendo interpretar sefiales superpuestas (no resueltas) o contradictorias en base a datos de
equilibrio [34].

Las simulaciones se realizaron con el cddigo Mathematica notebook de NIST[32] y el software
Mathematica v7.0. Los detalles del formalismo fisico-matematico, en el que se basan las simula-
ciones, se encuentran publicados en [33] y es aplicable tanto a HF-DSC (utilizado en este trabajo)
como para analizadores térmicos diferenciales (Differential Thermal Analysis, DTA). El c6digo
requiere como entrada datos de entalpia-temperatura (H-T) para cada composicién, correspon-
diente a la aleacién analizada. Estos datos se obtuvieron de célculos de equilibrio con TC y
la TDB armada en base a la literatura [I32]. Los parametros experimentales utilizados fueron:
velocidad de calentamiento, 5°C/min, masa de muestra analizada, crisol AlyO3 cuyas propie-
dades térmicas son estimadas por el cédigo. Para los parametros instrumentales de tiempos de
respuesta al flujo calorifico se utilizaron los valores sugeridos en [34]: metal-crisol 12.5 s, pared
de la cdAmara de calentamiento-crisol 18.2 s, y termocupla-crisol 0.82 s, asumidos independientes

de la temperatura.

2.4.4. Difracciéon de rayos X

Se realizaron andlisis de difraccion de rayos-X sobre polvos (X-Ray Powder Diffraction,
XRPD) en un difractémetro Bruker-50 perteneciente al Departamento de Fisica de la Univer-
sidad de San Pablo, durante una estadia de investigacién. Se midieron muestras de la isopleta
con 77 y 80 %at.Cu y los resultados fueron comparados con los medidos previamente con luz
sincrotrén permitiendo el ajuste de pardmetros instrumentales. Los ensayos de XRPD con luz
sincrotrén sobre muestras de 77 y 80 %at.Cu fueron realizados por la Dra. Sommadossi y el
Dr. Lamas en la linea de difraccién de rayos-X (D10A-XRD2) del Laboratorio Nacional de Luz
Sincrotrén en Campinas (LNLS), Brasil. De las aleaciones de Cu-In-Sn (H) y (F) se prepararon
polvos para cada composicién en morteros de dgata y luego se tamizaron hasta 5um para obtener
un tamafio de cristalita adecuado. Especial cuidado se tuvo realizando mediciones previas a la

preparacion de los polvos verificando idénticas posiciones de todos los picos. Se utilizaron 8.8
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KeV en el haz electronico de la linea y calentamiento in situ que permitio eliminar las tensiones
residuales en los polvos y obtener difractogramas a diferentes temperaturas. Todas las medicio-
nes se realizaron en el rango de 26 de 20 a 100°. La relajacion de tensiones se realizdé a 300°C
verificando con mediciones intermedias la misma posicién de todos los picos.

El anélisis de los difractogramas se realiz6 en el software Origin Lab versién Pro 8.5 comparando
los difractogramas experimentales con los patrones o fichas cristalograficas para las fases bina-
rias. Las fichas cristalograficas, existentes solo para las fases binarias de Cu-In, Cu-Sn e In-Sn,
se obtuvieron de la base de datos de estructuras cristalinas ICSD (Inorganic Crystal Structure
Database, ICSD)[106] gracias a la colaboracién con la Dra. Fantini del Departamento de Fisica
de la Universidad de San Pablo. Luego de la identificacién de fases se realizaron refinamientos
de las correspondientes estructuras utilizando el método de Rietveld y el software FullProf. Los
refinamientos permiten cuantificar varios parametros, entre ellos, la red cristalina y la cantidad
de cada fase presente en la muestra. Ambos pardmetros fueron reportados para las aleaciones

pertenecientes a las isopletas de 77 y 80 % at. Cu.
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Capitulo 3

Enfoque predictivo

Este capitulo se titula ~Enfoque predictivo ~ debido a que se utilizan resultados de calculos
de primeros principios en la investigacién del comportamiento termodindmico de un sistema
binario. Las propiedades macroscopicas se predicen a partir de las propiedades basicas de la
materia, estructura cristalografica y electrénica. Debido a que aiin no es posible obtener dia-
gramas de equilibrio inicamente con propiedades calculadas, se exploran las potencialidades de
incorporar dichas propiedades en el entorno semiempirico de CALPHAD. No existe atn acuer-
do generalizado sobre como incorporar en forma consistente datos calculados al entorno de los
cadlculos termodindmicos, y menos ain normalizacién para datos de primeros principios para
realizar comparaciones directas de resultados, andlogo a la base de datos de elementos puros
de SGTE utilizada en el enfoque tradicional. De modo que es importante plantear una estrate-
gia para aplicar una metodologia innovadora (Sec. ; también es importante seleccionar un
sistema adecuado para ensayar este enfoque. Se eligié el sistema Al-Ni por su vasto abordaje
experimental y de modelado previo. Este enfoque se desarrollé durante la estadia de investiga-
cién en el instituto ICAMS-Universidad del Ruhr [2] utilizando datos calculados disponibles en
el instituto, los cuales fueron analizados criticamente en este trabajo para su incorporacién en
el modelado termodindmico. Se analizaron también las propiedades termodindmicas calculadas

en funcién de la temperatura y composicion y el diagrama de equilibrio.

3.1. Antecedentes del sistema Al-Ni

El sistema Al-Ni es la base de las superaleaciones de base Ni. Es un binario experimentalmen-
te bien determinado, explorado inicialmente en forma experimental [14} [36] O8] y posteriormente
con modelos termodinamico. Se han aplicado varios modelos para la descripcién de su diagrama
de fases, equilibrio de fases y metaestabilidades [19, I8, 62]. Un resumen de las fases estables del
sistema Al-Ni y sus estructuras cristalograficas se puede ver en la Tabla

La cinética de crecimiento de las fases del sistema Al-Ni fue estudiada experimentalmente
mediante cuplas de difusién-reacciéon, Ni/Al/Ni, en nuestro grupo sobre la base de los traba-
jos iniciales de Sommadossi et al.[134] [I35]. Los resultados son parte de mi tesis de ingenieria,

Tumminello S. [200] y de publicaciones [201], 204, 205]. En cuplas de difusién-reaccién las fases
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Tabla 3.1: Fases estables del sistema Al-Ni, designacién de Strukturberich, simbolo Pearson
PS, grupo espacial SG y compuesto prototipo de cada estructura.

Fase Strukturberich PS SG Prototipo
Liquido - - - -

(Al) Al cF4 Fm-3m (225) Cu

Al3Ni D013 oP16 Pnma (62) Fe3C
A13Ni2 D513 hP5 Pgml (164) A13Ni2
AINi B2 cP2 Pm3m (221) CsCl
A13Ni5 Ga3Pt5 oC16 Cmmm -

AlNis (v) L1, cP4 Pm3m (221) CugAu
(Ni) (v) Al cF4 Fm3m (225) Cu

crecen en forma de capas mediante un proceso de solidificacién isotérmica de transicion de fase
liquida (TLPB). La identificacién y caracterizacién de las capas e interfases, se realiz6 median-
te andlisis de composiciéon y difraccién de rayos-X, mientras que las propiedades mecanicas se
determinaron con ensayos de microdureza. Uno de los aspectos principales observados, desde la
perspectiva de aleaciones para unidén, es el comportamiento de la fase AINi (B2) que evidencia
un desdoblamiento en dos capas con propiedades diferentes. Una de las capas en la region rica en
Ni (~62-64 %at.Ni) evidencia microestructura martensitica en cuplas de difusién aparentemen-
te formada durante la etapa de templado. El analisis estructural mediante XRD convencional
sobre el volumen de capas es complejo por la relacién entre el espesor de las capas y profun-
didad de penetracion de la técnica, sumado al crecimiento simultdneo de capas intermetéalicas.
La literatura reporta para aleaciones de Al-Ni en el mismo rango de composicién una estructu-
ra martensitica tetragonal L1y (CuAu) con temperaturas de transformacion martensitica entre
-200 y 100°C [21]. El comportamiento termoeldstico de esta fase también es conocido, un estudio
reciente predice en base a calculos de PP con dindmica molecular el comportamiento de la fase
martensitica bajo el efecto de tensiones y defectos [166]. Otros métodos de PP han sido aplicados
al binario Al-Ni como: expansién de clusters (Cluster Ezpansion, CE) y variacién de clusters
(Cluster Variation Method, CVM)[146], 80l [82), [81], estos métodos son de particular importancia
porque se relacionan con el formalismo de compuestos (Compound Energy Formalism,CEF), el
modelo principal del método CALPHAD, y porque representan una descripciéon mas exacta de
la entropia configuracional que la aproximacién de Bragg-Williams-Gorski (BWG), Sec.
Diversos métodos de modelado y simulacién han demostrado ser complementarios al estudio
experimental. Si bien las técnicas de PP son accesibles y eficientes con respecto al tiempo de
calculo y sus predicciones, aun tienen fuertes limitaciones, como por ejemplo, la reproducibili-
dad y exactitud de los calculos de DFT, o la cantidad de atomos que se pueden considerar en
dindmica molecular. Es decir que para la simulacién de aleaciones de ingenieria multicomponen-
te/multifase se necesita un método mas versatil como CALPHAD (Sec. [2.2)).

El modelado termodinamico tipo CALPHAD para este sistema fue realizado inicialmente por
Ansara et al.[I9] quien aplicé por primera vez el modelo de orden-desorden en la fase fcc de
Al-Ni. Posteriormente, Dupin et al.[I8] presentaron la re-evaluacion del diagrama de equilibrio y

propiedades termodindmicas del sistema Al-Ni, evaluando dos modelos para la fase fce-L12, de 2
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y 4 subredes. Una de las limitaciones del CEF es que la complejidad puede aumentar facilmen-
te con el nimero de subredes para ciertas fases, pues se necesitan mas compuestos terminales
(end-members).

Una caracteristica importante del binario Al-Ni es que todas sus fases estables, excepto AlgNi
(D011), representan familias de estructuras relacionadas con fcc o bee por reduccion de simetria.
Esto significa, en el formalismo de CEF, que cada familia de fases con igual estructura base
pueden describirse con una sola funciéon de Gibbs que se estabiliza en distintas regiones de com-
posicién segun la distribucién de Al y Ni en las subredes (sets de composicion).

En el presente trabajo se utiliza el sistema Al-Ni para explorar las potencialidades de incorporar
los céalculos de PP en la prediccion del diagrama y propiedades de las fases. El diagrama de
equilibrio se obtiene combinando energias de formacién a 0 K con la aproximacién de Bragg-
Williams-Gorski [74] para la entropia configuracional. Los resultados se comparan con el dia-
grama de equilibrio aceptado y propiedades termodindmicas calculadas con TCNI8[4], base de

datos propiedad de TC creada a partir de la optimizacién de datos experimentales.

3.2. Estrategia para el estudio del sistema Al-Ni

La Fig. esquematiza la estrategia utilizada para abordar el sistema AI-Ni. Se arman
bases de datos con el formato TDB para utilizar en TC. Se incorporan en las distintas TDB
solamente datos calculados de PP para las fases y elementos en forma modular y jerarquica, en el
sentido que si nuevas propiedades o aproximaciones estuvieran disponibles se pueden adicionar
sobre los célculos del estado fundamental. Se conforma una primer TDB solo con energias de
formacién para compuestos ordenados, luego se incluyen los volimenes para dichos compuestos,
y posteriormente se evalda la incorporacién de la energia libre para los elementos puros, Al y

Ni, calculada mediante PP considerando vibraciones.

Propiedades

H=G'| O Keln TDB 1 Termodinamicas
x o ox Entalpias de
formacion d \/ cp
x Condiciones ﬁ
i fases-T-x-P
v o0 Kelwrl TDB 2 X T
EF + volumen \L
L S MINIMIZADOR Equilibrio de fases
% ENERGIA LIBRE - o~ |
cp| T#0K -t A —
TDB 3 gmi L1 /T
o’ EF + fonones e A AR
Lo > & 600 W f =
T 400 | | L
& 298 — 6000 K B
x TDB 4 A o)
o comercial
T Solidificaciéon Scheil

Figura 3.1: Estrategia utilizada para investigar el binario Al-Ni utilizando solamente datos de
primeros principios.
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Los dos principales set de datos analizados son: las propiedades de compuestos ordenados a
0 K y de los elementos puros a temperaturas finitas. Las energias de formacién y voliimenes para
compuestos ordenados de Al-Ni a 0 K fueron calculados por el Dr. Jérg KoBmann [I41] utilizando
el software VASP[83] y puestos a disposicién para evaluar su incorporacién al entorno de célculo
de CALPHAD. Mientras que, las energias de Helmholtz calculadas con fonones para Al y Ni en
la aproximacién arménica y quasiarménica fueron calculados por el Dr. Mauro Palumbo [154]
con Quantum Espresso (QE)[L]. Se evalué la posibilidad de incluir en la TDB los resultados de
QE con formato de tablas, sin ajustes polinémicos, para mantener la calidad de las propiedades

calculadas con formalismos robustos de PP.

3.3. Estudio termodinamico sin vibraciones

Comenzamos el andlisis de las propiedades calculadas para los elementos puros Al y Ni en la
Sec[3.3.1] luego se presenta el andlisis para los compuestos binarios en la Sec[3.3.2] y el andlisis
de estabilidad de fases en la Sec3.3.3l
Todos los calculos se limitan a fases sélidas y no incluyen energias de defectos estructurales
(tampoco fueron consideradas en los modelos termodindmicos). No se incluyen, en esta instan-
cia, parametros de interaccién (L). Las energias de formacién fueron calculadas para las fases
estables del sistema AIl-Ni, excepto para la fase de baja temperatura AlsNis. Se incluyen ade-
maés energias de formacion de fases metaestables que pueden competir energéticamente con los
compuestos estables, éstas fueron determinadas en base a trabajos previos del grupo de inves-
tigacién, Palumbo et al.[I57]. Dichas fases son: hcp, fases de topologia compacta ( Topologically
Close Packed, TCP), y fases Laves. Las fases TCP o de Frank-Kasper son un grupo de compues-
tos intermetdlicos (ej. A15, o, u, x) con estructura compleja caracterizados por Frank y Kasper
[71L [72] considerando el empaquetado atémico de esferas en términos del poliedro de coordina-
cién de caras triangulares. Las fases de Laves [124] son un subgrupo de fases TCP que poseen
composicién ABg y se clasifican en tres clases: cubica MgCug(C15), hexagonal MgZns(C14) y
hexagonal MgNis(C36). Para cada una de las tres clases si los dos tipos de dtomos tienen una
relacién de radios de /3/2 ~ 1,225, entonces la estructura serfa TCP. Tanto en las fases TCP
como de Laves la geometria tiene un rol importante y se clasifican segtin criterios geométricos.
Son fases fragiles no deseadas pues normalmente precipitan en forma incoherente con la matriz,
en particular en superaleaciones de base Ni pueden precipitar en la matriz coherente /7" cau-
sando detrimento en las propiedades mecanicas de la aleacion.

Al incorporar fases metaestables se puede ver el cardcter predictivo de este enfoque basado en
principios fisicos de la materia, razon esta tltima por la cual no se incluyen parametros de in-
teraccion L tal como se definen en el CEF pues carecen de sentido fisico estrictamente definido.
Se busca mediante la combinacién de modelos de PP y el CEF identificar el sentido fisico de los

parametros en los modelos termodindmicos.
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3.3.1. Elementos puros de primeros principios a 0 K

Las propiedades calculadas a 0 K para los elementos puros Al y Ni (sin energia de punto
cero) son: estabilidad estructural, volumen molar Vi y médulo de compresibilidad B. Estas se
presentan en la Tabla [3.2] donde se comparan con valores de literatura. El esquema de célculo
de PP utilizado se indica en la Sec. las estabilidades estructurales corresponden al primer
termino de la derecha de la ecuacién Ec. [2.27] que aplicada a los elementos puros se puede

reescribir como en la Ec31l

"B A= "Bl 4" B (3.1)

Cabe resaltar que esta expresion se corresponde con el lado izquierdo de las Ecs. 2.6 para
un elemento puro [} Sin embargo, la estabilidad estructural calculada segiin Ec[3.1] difiere de la
presentada en la Ec. en el estado tomado como referencia, estructura estable a 0 K 0 bar
y 298.15 K 1 bar, respectivamente. Los calculos de diagramas de fases utilizando el método
CALPHAD se basan en la competencia energética de las distintas fases que se expresan en
funcién de la temperatura y composicién. Por ello la estabilidad estructural de los constituyentes
del sistema en las diferentes estructuras es un pardmetro fundamental en el formalismo del
método. La estabilidad estructural se define en la Sec[2.2.1.2] del capitulo 2 donde se resume
el estado del arte de este concepto tan importante, y en particular sobre las diferencias entre
los valores calculados y extrapolados de datos experimentales. Los resultados presentados en
Tabla muestran buen acuerdo con los obtenidos por Wang et al. [209] con las siguientes
condiciones de calculo: DFT-PAW-GGA a 0 K, 0 Pa y sin energia de punto cero. Se observa que
la estabilidad del Ni en la estructura A2 es un 30-40 % maés baja que los valores de literatura. En
general las estabilidades estructurales del Al muestran mejor acuerdo con la literatura que las
del Ni en concordancia con un anélisis generalizado [209] en el cual se observa que los elementos
de transicion 3d E| presentan acuerdo parcial con determinaciones experimentales.

El volumen relajado Vi y el médulo de compresibilidad By para Al y Ni puros en diferentes
estructuras muestran buen acuerdo con los valores de literatura principalmente para Al, se
puede apreciar la escasez de datos disponibles para las estructuras metaestables de este sistema.
Se puede ver que para estas dos propiedades se listan dos valores para Al y Ni en la estructura
Al correspondientes a “este trabajo”, el primero corresponde al set de datos calculado por
el Dr. KoBmann [I41] con el cédigo VASP mientras que el segundo es el valor obtenido por
el Dr. Palumbo [I54] con el cédigo QE como parte de los cdlculos de vibraciones. En ambos
casos el estado fundamental no incluye la energia de punto cero. Los resultados para el volumen
muestran excelente acuerdo entre si, mientras que las diferencias en el médulo de compresibilidad
son inferiores al 10 % tanto para Al como Ni. Los resultados del cdlculo a temperatura finita

permiten obtener estas dos propiedades como funcién de la temperatura como se analiza en la

Sec. B41].

1Se debe tener presente que: G=H-TS, F=U-TS y H=U+PV, luego a 0 K y 0 Pa podemos igualar G=H F=U
y U normalmente se denomina E;tq;-
2Elementos con el nivel electrénico 3d incompleto, como el Ni.
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Tabla 3.2: Propiedades termodindamicas para Al y Ni calculadas con DFT a 0 K y 0 Pa y comparacién con
valores de literatura. Estabilidades estructurales (OEQ’ 4 =" ES) con referencia a fcc-Al, volumen Vo y médulo

de compresibilidad Bo para once estructuras cristalinas.

Ref Al A2 A3 Al15 x o n C36 C14 C15 D53 DOy
e

Aluminio

AH (KJ/mol)
este trabajo! 0.0 9.255 3.187 7.740 5.137 6.333 9.969 14.959 14.248 15.623 17.120 1.362

[185] 0.0 9.7 - 7.5 4.9 6.5 9.7 - 13.9 15.1 - -
[209] 0.0 9.21 2.85 - - - - - - - - -
[60]* 0.0 10.083 5.481 - - - - - - - - -
Vo (A3/at)

este trabajo! 16.478 16.906 16.639 16.931 17.125 16.906 17.313 17.452 17.452 17.434 18.781 16.589
este trabajo! T 16.71 - - - - - - - - - - -

[182] 16.629 - - - - - - - - - - _
214" - 17.13  16.85 - - - _ _ _ i i i
[96]* 163 155 155 - - - _ . _ _ i i
By (GPa)

este trabajo! 77.6 69.8 73.3 64.7 69.4 74.0 70.1 65.7 66.3 66.5 67.4 76
este trabajo! T 72.52 - - - - - - - - - - -

[137)° 87.0 88.0 - - - - - - - - , }
[182] 744 - - - - - . - - - - _
[192]* 2.7 - - - - - . - - - _ _
Niquel

AH(KJ/mol)

este trabajo’ 0.0 5.338 2.651 11.242 8.247 8.409 14.121 17.541 17.010 18.148 30.534 5.816
[185] 0.0 88 - 127 9.1 165 160 - 190 213 - -
[209) 0.0 9.15 213 - - - - - - - - -
[60]* 0.0 871 289 - - - - - - - - _

Vo (A% /at)

este trabajo! 10.876 10.939 10.922 11.106 11.073 11.076 11.301 11.398 11.388 11.427 12.197 11.081
este trabajoJr t 1090 - - - - - - - - - - -

[156] 10.938 - - - - - - - - - - -

By (GPa)

este trabajo! 199.3 193.7 189.7 185.3 202.1 189.5 177.2 188.5 198.5 183.5 165.0 145.2
este tmbajoJr 1905 - - - - - - - - - - -
[137]° 248.0 2240 - - - - . - - - } -

[156] 193.0 - - - - - - - - - - -

# experimental.

b Linear Muffin-Tin orbitals (LMTO)- Linearized Augmented Planewave (LAPW).
T Dr. Kofimann célculos en Al-Ni sin publicar [T41].

T Dr. Palumbo calculos de vibraciones en Al y Ni con QE sin publicar [T54].

3.3.2. Fases binarias de primeros principios a 0 K

Las energias de compuestos binarios calculadas en base a PP [I4I] segin el esquema de
la Sec. Ec. se presentan en la Fig. [3.2] En (a) se muestra el estado energético de

compuestos ordenados calculadas a 0 K con respecto a la fase fcc-Al.
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Figura 3.2: Entalpias de formacién calculadas [I41] para compuestos ordenados de Al-Ni con
DFT en la aproximacién GGA-PBE con potenciales PAW y sin energia de punto cero.

Las fases de menor energia son las estables a 0 K, Al3Ni (D01;), AlgNiy (D513), AINi (B2)
y AlNis (L1y), que coinciden con las estables a 298.15 K para este sistema. La mayoria de
los compuestos presentan energias de formacion negativas respecto al estado fundamental de
los elementos, excepto algunas configuraciones de las fases TCP y Laves. En general, las fases
metaestables se encuentran relativamente cerca de las estables aumentando la competencia y la
probabilidad de precipitar ante una transformacién, por ejemplo por aumento de temperatura,
de tensiones, cambio de volumen, defectos, etc. La regiéon 62.5-75 %at.Ni es critica dado que
un compuesto hep se encuentra a solo ~8.21meV /at por encima de la superficie fundamental.
Recientemente, Goiri et al.[87] en un estudio similar al presente trabajo pero utilizando CE y
Monte Carlo ademés de DFT, detectaron una familia de ordenamientos con base fcc y bee que
son o estan a pocos meV del estado fundamental en el rango 62.5-75 %at.Ni. Los autores [87]
afirman que el efecto de vibraciones anarménicas es considerable en la estabilidad de fases a
temperaturas finitas.
Volviendo a la Fig. en particular al resultado obtenido para la fase Al3Ni (D0;1), energéti-
camente es la estructura estable con 25 %at.Ni en concordancia con lo experimental, pero los
calculos predicen dos compuestos ordenados méas de D01; estables con 50 y 75 %at.Ni. Este
hecho hace que sea muy estable en un amplio rango de composicién y se estabiliza mas atin con
la temperatura. Cabe mencionar que la estructura D07 tiene ocupacién parcial en sus sitios
equivalentes, es una estructura primitiva ortorrémbica con 16 dtomos en su celda (oP16, Pnma,
SG.62) y tres sitios de Wickoff: Ni 4¢, Al 4c, Al 8d con posiciones equivalentes no determinadas
por simetria, es decir, que hay posiciones que deben definirse en el esquema de calculo de DFT.
Otra caracteristica de la fase AI3Ni es su compleja estructura de defectos para mantener la

estequiometria. Por estas razones, AlgNi necesita un esquema de calculos diferente al utilizado
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aqui, generalmente con superceldas, una propuesta puede encontrarse en [169, [I76]. Por lo men-
cionado los resultados para D01; pueden considerarse sin perder de vista el esquema de célculo
utilizado. La energia de formacion de D01; con 25 at. % Ni es -422.4 meV /at, en buen acuerdo
con -460 meV /at de Rasamny et al.[169] con otro funcional de correlacién e intercambio. Hay
acuerdo también con -410 meV/at de Saniz et al.[I76] usando GGA. Y con la determinacién
experimental de la energia de formacion, -426.5 meV /at a 298.15 K de Chrifi-Alaoui et al.[47].

Por otra parte, los volimenes correspondientes a las estructuras binarias analizadas se extraen
del mismo esquema de calculo y se presentan en la Fig. La dependencia volumen-composicién
a 0 K para compuestos ordenados del sistema Al-Ni presenta una clara desviacién negativa res-
pecto de la ley de Zen (combinacion lineal de los volimenes de los elementos, mientras que la
ley de Vegard [207] se expresa en términos del pardmetro de red). En el entorno CALPHAD
se busca la incorporacién del volumen para calcular por ejemplo, cambios de volumen asocia-
dos a transformaciones de fases o fracciéon en volumen de fases presentes o para aplicaciones
a altas presiones. Existen muy pocas publicaciones dedicadas al modelado de la dependencia
volumen-composicién. La mayoria de las evaluaciones criticas se hicieron para elementos [136]
usando la integral de la expansién térmica. Para la dependencia del volumen con la composicion
la ley de Vegard [207] es la primera aproximacién. Sin embargo, se ha observado que la relacién

volumen-composicion no es lineal para binarios de Al, Li, Mg y Si [96].
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Figura 3.3: Volumenes relajados calculados [141] para compuestos ordenados de Al-Ni con
DFT en la aproximacién GGA-PBE con potenciales PAW y sin energia de punto cero.

Los resultados de volumen por mol-at para las fases estables de Al-Ni se pueden ver en la
Fig. [3:4] Se realiz6 un ajuste con el modelo de solucién regular, Ec. 3.2 con el fin de estimar
la magnitud de las desviaciones por medio de un volumen de exceso, (4 n;). No se aplico este

ajuste a las dos fases estables, AlsNi y AlsNis, sino que se compararon valores experimentales y
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calculados en la regién de estabilidad.

Ve = (1—2)Vy + a2V + (1 — 2)aQa v (3.2)

En TC la dependencia del volumen con la presiéon y la temperatura se encuentra imple-
mentado como se detalla en la Sec. [2.2.1.2] pero no esta clara la implementacién de volumen-
composicién. Los volimenes a 0 K se pueden definir para cada compuesto como también la

expansion térmica integrada (funcién de la temperatura).
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Figura 3.4: Volimenes calculados [141] para compuestos ordenados de Al-Ni con DFT en la
aproximacion GGA-PBE con potenciales PAW. Comparacién con datos de literatura (a) fcc

ref.m m, (b) bee ref.ﬂﬂl IBIL m y (C) D011—A13Ni ref.ﬂﬁﬁﬂ y (d) D513—A13Nig ref.ﬂm, m
165].

La Fig. [3.4(a) muestran los volimenes de compuestos ordenados de estructura fcc y el ajuste
al modelo de solucién regular, se puede ver el volumen de exceso con desviaciéon negativa de 2.9
cm? /mol. Este resultado podrfa comparase con los voliimenes de exceso estimados por Hallstedt
[96] mediante extrapolacién de datos experimentales, para Al-Li solucién fcc, 3.5 ¢cm?/mol,
Ni-Si solucién fee, 3.35 cm®/mol. Adem4s se observa buen acuerdo con otros datos de volumen
calculados. En (b) se presenta el andlisis comparativo para los compuestos ordenados que forman
la fase bee. El acuerdo con los datos calculados es aceptable considerando diferentes métodos de

célculo, mientras hay buen acuerdo con determinaciones experimentales tomadas del manual de
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estructuras cristalograficas Pearson [I60]. El volumen de exceso resulta de 3.5 cm®/mol después
del ajuste mientras que en la literatura [96] se estima en 1.4 cm®/mol para la solucién bee de Fe-
Al. La comparacién entre volimenes calculados y experimentales para AlsNi (D0;1) se presenta
en (c), el valor calculado para la composicién estable estd en excelente acuerdo con el medido
por Ellner et al. [66]. Finalmente, los resultados para la fase Al3Nis (D5;3) en (d) muestran muy
buen acuerdo con los datos medidos [66, 196] a temperatura ambiente en la region estable.

Para fases metaestables TCP la comparacion se dificulta por la escasez de datos calculados, y la
obtencién por extrapolacion se dificulta pues Al y Ni forman la matriz /4’ en superaleaciones
de base Ni y no son tipicamente constituyentes de fases como p y o. De igual modo los cédlculos

predicen voliimenes de exceso negativos, como se ve en la Fig.

3.3.3. Estabilidad y propiedades de fases a temperatura finita

Los datos calculados de primeros principios se incorporan en los modelos termodindmicos
utilizando el formalismo de compuestos, CEF. La expresién general para la energia de una fase

se indicé en la Ec. y se escribe nuevamente aqui:

oG =ref G¢ — T I8P yer o 4 Tis g9 (3.3)

En este enfoque para Al-Ni, no se incluyen los términos /*G? y ¢*G?, por lo que la energia
de Gibbs se compone de dos términos, uno energético y otro entrépico. Cuando se incorporan
energias de PP, las cuales fueron calculadas a presién y temperatura cero, conviene expresar la
energia libre como energia de Helmholtz, F(T,V) = E(V)—TS, pues sus variables naturales son
la temperatura y el volumen (y no la presiéon). Mas aun, a 0 Pa y 0 K la energia de Helmholtz
es igual a la energfa interna (expresada como E). Luego, la sumatoria de las energias de los
compuestos ordenados, presentadas en la seccién anterior, constituyen la energia de la superficie

de referencia y el modelo queda finalmente expresado como:

G5B (4 ZZZnyDy] oy EISE -

+025RT Y 4V Iy

S %

(3.4)

Para modelar las fases fce, bee y hep, se aplica la Ec. [3.4] utilizando los compuestos indicados
en la Tabla Alli se indican, cuatro compuestos ordenados para la fase bee (B2, B32 y D03, esta
ultima genera dos compuestos segtn se la distribucién de elementos: D03-Al3Ni y D03-AINi3), y
tres configuraciones ordenadas para fcc (L1lg, Llg, esta ultima genera dos compuestos segin se
la distribucién de elementos: L12-Al3Ni y L15-AINi3) y hep (hep, D09, esta tltima genera dos
compuestos segtn se la distribucién de elementos: D019-Al3Ni y D019-AINi3). De modo que, de
todas las energfas calculadas y presentadas en la Fig. [3.2] se utilizan solo algunas para modelar
fases. La razén es que tanto fcc, bee como hep se modelan con 4 SR y la implementacién de este

modelo en el minimizador de energia TC, Sec. [2.2.2.1] requiere la descripcién energética de 3 o 4
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Figura 3.5: Volimenes calculados para compuestos ordenados metaestables de Al-Ni con DFT
en la aproximacién GGA-PBE con potenciales PAW.
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(fee-hep, bece, respectivamente) configuraciones calculando autométicamente las permutaciones
de elementos en esa fase. El modelo para estas fases debe predecir tanto las regiones de existencia

de solucién sélida (desorden) como las regiones con mayor ordenamiento, luego se utilizan cuatro
subredes con mezclado completo de Al y Ni en cada SR (ver Ecl2.21]).

Tabla 3.3: Estructuras cristalograficas utilizadas para modelar las soluciones sélidas fcc, bee y
hep. Se indica el simbolo de Pearson (PS), grupo espacial (SG) y posiciones de Wyckoft.

Fase PS SG WP x(Ni)  Ef(J/mol)
base bec
A2 2 (W) Im3m (229) 2a 0yl Tabla
B2  cP2(CsCl)  Pm3m (221) la, 1b 05  -6631514
B32 cF16 (NaTl)  Fd3m (227) 8a, 8b 0.5 -35621.3
D03  cF16 (AlFes) Fm3m (225) 4a, 4b, 8¢ 0.25  -9580.9
0.75 -40847.8
base fcc
Al cF4 (Cu) Fm3m (225) 4a,4b,8 0y 1 Tabla
Ly  tP2 (CuAu) P4/mmm (123) 1la, 1d 0.5 -52395.5
L1 cP4 (CuzAu) Pm3m (227) la, 3¢ 0.25  -22287.3
0.75 -45426.6
base hcp
A3 hP2 (Mg) P63mmc (194)  2c 0yl Tabla
hcp hP2 P6m2 (187) la, 1f 0.5 -48182.1
DOy hP8 (NisSn)  P63mme (194)  2c, 6h 025  -21200.7

0.75 -44634.6

A diferencia de las soluciones sélidas, para modelar las fases de Laves y TCP se utiliza una
subred por cada sitio equivalente o posicién Wyckoff con mezclado completo de Al y Ni en cada
subred. Luego, la energia de Gibbs para estas fases queda formalizada en la Ec. donde se
toma el ejemplo de la fase o con cinco subredes ABCDFE y no se consideran parametros de
interaccion L. Las posiciones de Wyckoff y el niimero de coordinacién de cada sitio para o se
puede observar en la Fig. la posibilidad de ubicar Al 6 Ni en cada sitio (cada sitio pertenece
a una SR diferente) genera un nimero de configuraciones posibles de 2" y la energia de éstas es

G%peopg en el primer término de la derecha en la Ec. 3.5

Wyckoff ~ Coord.
positions No.

2a 12

af 15 .

8i, 14

8i, 12

8] 14 .

Figura 3.6: Estructura cristalina de o con diferentes colores para cada sitio de Wyckoff, la
multiplicidad cada sitio y el nimero de coordinacién se indican en la tabla adjunta.
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Gro= > yivy v v yE Cancpr + RT <Z a® Yy In yf) (3.5)
ABCDE s i
En la Tabla. se muestran las fases TCP y de Laves consideradas, el nimero de configu-
raciones (Conf.) indica la cantidad de compuestos ordenados que se utilizaron y para los cuales
fueron calculadas las energfas de formacién (Fig. [3.6). Con estos datos en el formato TDB es
posible calcular el diagrama de equilibrio que se muestra en la Fig. entre y 0-6000 K.

Tabla 3.4: Estructuras cristalogréaficas de fases TCP y Laves estudiadas en este trabajo. Se indica
simbolo de Pearson (PS), grupo espacial (SG), posiciones de Wyckoff y niimero de configuraciones.

Fase PS SG WP Conf.
TCP

1 hR39 (Fe;Ws) R3m (166) 3a, 18h, 6¢1, 6co, 63 32

o tP30 (FeCr) P4y /mnm (136) 2a, 4f, 8ij, 8ia, §j 32

X cI58 (a Mg) [43m (217) 2a, 8¢, 24g7, 24g- 16
A15 P8 (CrsSi) Pm3m (223) 6c, 2a 4
Laves

C14 hP12 (MgZny) P63/mmc (194) 2a, 4f, 6h 8
C15 cF24 (MgCus) Fd3m (227) 16d, 8a 4

C36 hP24 (MgNip) P63/mmc (194) A4e, 4f;, 4fs, 6g, 6h 32

Al comparar el diagrama de PP con el aceptado (Fig. ), se observa que la prediccién de las
fases estables es correcta y también la topologia general del diagrama. Sin embargo, la diferencia
en la escala de temperatura en notable, con PP las temperaturas resultan sobrestimadas por
varias razones, entre ellas, por no considerar la fase liquida ni parametros de interacciéon. Se
observa ademas, en la regién bifasica de interés tecnolégico Al () / Lls (7), que la prediccién de
PP es considerablemente mas angosta que en el diagrama optimizado con datos experimentales.

En esta misma region, se evidencia para la fase L1y, un rango no-estequiométrico a 0 K [ﬂ
resultado que se relaciona con el modelo de subredes utilizado. Para predecir correctamente la
tendencia de esta fase a la composicién estequiométrica a 0 K (75 % at. Ni) parece ser necesario
un modelo que considere no solo la interaccién entre primeros vecinos sino también la interac-
cién con segundos y quizas terceros vecinos. Esto se consigue, en el CEF, con un mayor ntimero
de subredes, o en el formalismo de CE, con una unidad de cluster mas grande. Asi mismo, el
término entrépico escanea la ocupacion de mayor cantidad de subredes modificando la curva de
energia libre. Por otra parte, el modelo de 4 SR implementado en TC, Sec. evidencia
ser suficientemente preciso para la fase bcc, la cual tiende correctamente a la estequiometria
a 0 K. Como se mencioné previamente, es posible también trabajar con el formalismo de CE
para calcular diagramas de equilibrio de PP, sin embargo, el esfuerzo computacional es conside-
rablemente mayor al formalismo utilizado en este trabajo y los resultados de CE no presentan
mayor aproximacion al diagrama de equilibrio aceptado. Un trabajo reciente sobre este binario

fue publicado por Goiri et al.[87], mediante CE y Monte Carlo calculan las energias de formacion

30bservar como B2 tiende correctamente a una composicién estequiométrica a 0 K, no asi L1s.
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Figura 3.7: Diagramas de equilibrio del Al-Ni calculados con TC software, (a) basado en PP,
(b) basado en optimizacién de datos experimentales calculado con TCNIS.

de una gran cantidad de compuestos ordenados de Al-Ni y el diagrama de equilibrio de PP. Con
referencia a la tendencia de L1y a 0 K, se puede observar en el diagrama de equilibrio (Fig.17
en su publicacién) que a 600°C el rango de composicién de L1y es ~75-80 %at.Ni, menor que
nuestros resultados a la misma temperatura, ~75-95 %at.Ni. Sin embargo, los autores presentan
el diagrama en el rango de temperatura de 600 a 1200°C y no discuten la extensiéon del diagrama
hasta 0 K o por arriba de 1200°C.

Ademas del diagrama de equilibrio son de interés tecnoldgico los diagramas metaestables, en este
sistema existe gran interés en las fases de estructura fcc, el diagrama metaestable calculado con
la TDB-PP se presenta en la Fig. [3.§ a y se lo compara con el diagrama metaestable aceptado
Fig. [3:8 b. Se puede observar que la topologfa de las regiones predice de manera aceptable la
estabilidad de L1, y A1, y la regién donde podria estabilizarse L1y que, en el equilibrio, compite
energéticamente con B2. El diagrama metaestable aceptado muestra diferencias con relacién al
campo de L1y, mientras que no predice la regién de L1y porque el modelo utilizado tiene 2 SR y
no es posible obtener la configuracién L1g. Se sabe que esta estructura cristalografica corresponde
a la fase martensitica ampliamente estudiada del sistema Al-Ni de caracteristicas termoelasticas
[211 [166]. Esta fase se evidencié también en cuplas de difusién-reaccién [201] con crecimiento en
forma de capa (Cygps). La caracterizacién quimica de la capa martensitica se corresponde con la
region de composicion predicha por el diagrama de PP para la fase L1g. Los resultados respecto
a los diagramas metaestables son favorables para el modelo de 4 SR, sin embargo, con mas SR
el nimero de compuestos terminales aumenta y, en un enfoque tradicional, se hace necesario el
calculo de al menos alguno de ellos, pues rara vez existe informacion experimental para estos
compuestos.

Se investigd una posible mejora en el modelo de la fase fcc para predecir correctamente la tenden-

cia a 0 K. Incorporamos arbitrariamente dos pardmetros de interaccién en el modelo de la fase
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L1s. Un pardmetro regular, Ll?L%h Niseww = 0000, que explica la interaccién de los elementos en
la misma SR y uno reciproco, Ll?L?% Ni:Al N = —30000, que tiene en cuenta la interaccién

entre elementos en distintas SR.
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(a)
1170°C  80min

1170°C 20min

Figura 3.8: Diagramas metaestables de la familia de fases fcc de Al-Ni calculados con TC
software, (a) basado en PP, (b) basado en optimizacién de datos experimentales calculado con
TCNI8. (c-d) Evidencia experimental (C4ps) de la fase martensitica L1y en la regién de compo-
sicién ~64 %at.Ni en uniones mediante TLPB [201], 204].

Con la incorporacién de estos dos pardmetros que corrigen las interacciones con los siguientes
vecinos, se obtiene la tendencia deseada a 0 K como se puede ver en los diagramas calculados
de la Fig. [3.9] Este resultado justifica la necesidad de utilizar un modelo con mayor nimero
de SR, tal modelo permitiria ademas incorporar todas las energias calculadas en la Fig.
y se continda investigando en esta direcciéon. Sin embargo, una de las dificultades de utilizar
un gran numero de subredes surge al intentar extrapolar la descripciéon del binario a sistemas
de orden superior, ya que una fase debe modelarse con el mismo niimero de SR en todos los
subsistemas. El diagrama de interés tecnoldgico, metaestable fcc, se calcula considerando la fase
fcc tinicamente y se presenta en la Fig. [3.9p, se ve como la tendencia a la estequiometria a 0
K es adecuada para las estructuras de base fcc. Cabe aclarar que los parametros de interaccion

utilizados son solo indicativos para demostrar el efecto de la correccién por interaccion de corto
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y largo alcance. Estos parametros de veran modificados al considerar méas fases y modelos con
mas SR.
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Figura 3.9: Diagramas de Al-Ni calculados con TC software y la TDB basada en PP incorporan-
do dos pardmetros de interaccion: regular “2 L9, ;... = 6000 y reciproco "2 LY, vy nive =
—36000, (a) equilibrio, (b) metaestable fcc.

La fortaleza de este enfoque radica en que ademaés de predecir, atin con algunas limitaciones,
el diagrama de equilibrio predice aceptablemente las propiedades termodinamicas de las fases
individuales. La Fig. [3.10] muestra la energfa libre de las fases fcc y bee calculada con la TDB-
PP, (a) y (c), comparada con la calculada usando TCNIS, (b) y (d), tomando como referencia
la temperatura de calculo, 1000 K, para poder comparar resultados de bases de datos con
distinto estado de referenciaﬁ Se puede observar nuevamente que con el modelo de 4 SR, (a) y
(¢), es posible identificar la contribucién a la energia de Gibbs de las fases ordenadas, como la
diferencia entre la curva del compuesto ordenado y la curva de la solucién sélida, completamente
desordenada. Los puntos superpuestos sobre las curvas indican las energias calculadas con DFT
a 0 K. Para el caso de 2 SR, (b) y (d), también es posible identificar la contribucién de fases
ordenadas, sin embargo, se puede calcular para dos compuestos de fcc (Al y Lly) y dos de
bee (A2 y B2). La fase hep es modelada con una sola SR en TCNIS, por lo que no es posible
identificar la contribucién del ordenamiento, y solo se obtiene la curva de la solucién sélida hep
(A3). Estos célculos se realizan definiendo el elemento mayoritario en cada SR generando “sets
de composiciéon”. De manera similar se comparan las entalpias calculadas a 1000 K para las tres
fases: fce, bee, hep (solucién sélida y compuestos ordenados) en (e) con TDB-PP y en (f) con
TCNIS8 de propiedad de Thermo-Calc.

Finalmente se presentan en las Figs. [3.11] a 313} las propiedades termodindmicas: G, H, S,
y Cp, en funcién de la composiciéon calculadas a 1000 K para todas las fases incluidas en la

4TDB basada en PP referencia de los elementos a 0 K 0 bar y TCNIS8 referencia a 298.15 K 1 bar.
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Figura 3.10: Energia de Gibbs y entalpia de las fases fcc, bee y hep de Al-Ni a 1000 K calculadas
con TC software, (a)(c)(e) con TDB-PP y (b)(d)(f) con TCNI8 de propiedad de Thermo-Calc.
Se utilizé como estado de referencia Al-fcc y Ni-fec a 1000 K para comparar resultados de bases
de datos con distinto estado de referencia.
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TDB-PP H En la Fig. se agruparon las fases: fcc, bee, o y u, las dos ltimas metaestables
en este binario pero de gran importancia en superaleaciones de base Ni donde el binario Al-Ni
tiene un rol central. Un estudio experimental reciente [145] revela como bajo ciertas condiciones
precipita primeramente o favoreciendo luego la formacién de u. Es importante remarcar que
tanto o como p compiten energéticamente por el estado fundamental, la Fig. evidencia que los
calculos de PP permiten cuantificar, entre otras cosas, la energia necesaria para la precipitacién
de fases metaestables como o-AlNi segtin la composicién con el fin de prevenirlo. Los puntos
superpuestos en los graficos de G y H son, nuevamente, los valores de DFT a 0 K. La entropia
molar calculada para cada fase con el modelo de las Ecs. es netamente configuracional,
pues en esta etapa no se incluyeron contribuciones vibracionales. Lo mismo es valido para la
capacidad calorifica configuracional. Se puede distinguir claramente en los gréficos de entropia
la contribucion de la fase desordenada o solucién sélida de fcc y bee, Al y A2, presentando el
méximo a x(Ni)=0.5. Ademas, cada una de las contribuciones ordenadas presentan un minimo
en las composiciones correspondientes a su estequiometria, ej. L1s en 75 % at. Ni. Las curvas de
Cp en funcién de la composicién muestran la forma caracteristica de “W "explicada en detalle
por Sluiter y Kawazoe [I84]. Geng et al. [82] exploraron la dependencia con la composicién de
varias propiedades relacionadas entre si: expansién térmica, capacidad calorifica, y parametros
de Griineisen, mediante CVM en el sistema Al-Ni obteniendo la caracteristica forma de “W
"para las propiedades mencionadas. Las escalas, principalmente de S y Cp, fueron adaptadas
para cada fase para poder apreciar las tendencias individuales.

Por su parte la Fig. [3.12] agrupa el resto de las fases TCP y Laves incluidas en la TDB-PP,
se presentan también G, H, S y Cp, en funcién de la composicién calculadas a 1000 K. Para
este grupo el Cp configuracional no muestra tan claramente la forma de “W ”. Las fases de
este grupo son todas metaestables en el binario Al-Ni y se pueden observar en todos los casos
dificultades de convergencia en la minimizacién energética, con cambios abruptos en las funciones
termodinamicas. Sin embargo, estas fases son de gran importancia cuando intervienen elementos
aleantes como: Nb, Ta, Re, W, Fe, Cr, etc., ya que podrian formar con Al y Ni compuestos no
deseados [183].

En la Fig. 3:13] se presentan las propiedades para el resto de las fases incluidas en la TDB:
los dos compuestos estables, D01; v D513, v la fase metaestable hep. Las consideraciones sobre
D011 fueron explicadas en la Sec. @ con relacién a su elevada estabilidad afectando consi-
derablemente la competencia de fases en el equilibrio, por lo que sus propiedades mas alla de
la composicién estequiométrica deben considerarse con precaucién. En las propiedades de la
fase hcp se pueden identificar las contribuciones de dos ordenamientos y la contribucién de la
solucién sélida A3, completamente desordenada, como lo indica la curva de mayor entropia para
esta fase. Es importante notar también la baja magnitud tanto de la entropia como de la ca-
pacidad calorifica pues representan solo la contribucion configuracional. En la siguiente seccion
incorporamos la contribucién vibracional de los elementos puros y analizamos como se modifica

el diagrama de equilibrio y las propiedades individuales de las fases.

SPara o se consider6 T=1200 K para obtener mejor convergencia en el cdlculo.
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Figura 3.11: Propiedades termodinamicas: energia libre (G),

familia de estructuras.
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entalpia (H), entropia (S), y
capacidad calorifica (Cp), de las fases fcc, bee, o y p de Al-Ni calculadas a 1000 K con TC
software y la TDB basada en PP. Las fases ¢ y u son metaestables en este binario, sin embargo,
de gran interés tecnolégico y candidatas a formarse mediante la adicién de aleantes. Unicamente,
o fue calculada a 1200 K para obtener mejor convergencia en el cdlculo. Los puntos en los graficos
de energia libre y entalpia corresponden a las energias de formacion de DFT a 0 K. Para las
fases fcec y bee se muestran las contribuciones de los diferentes compuestos ordenados de esta
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Figura 3.12: Propiedades termodindmicas, energia libre (G), entalpia (H), entropia (S), y capa-
cidad calorifica (Cp), de las fases TCP: A15, x, y de Laves: C14, C15, C36 de Al-Ni calculadas a
1000 K con TC software y la TDB basada en PP. Todas las fases en este grupo son metaestables
en este binario. Los puntos en los graficos de energia libre y entalpia corresponden a las energias
de formacion de DFT a 0 K.
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Figura 3.13: Propiedades termodindmicas, energia libre (G), entalpia (H), entropia (S), y
capacidad calorifica (Cp), de las fases D011, D513 y hep de AL-Ni calculadas a 1000 K con
TC software y la TDB basada en PP. Los puntos en los graficos de energia libre y entalpia
corresponden a las energias de formaciéon de DFT a 0 K.
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3.4. Estudio termodinamico con vibraciones

Incorporamos al estudio de estabilidad termodindmica de fases del sistema Al-Ni la contri-
bucién vibracional tinicamente para los elementos puros Al-fcc y Ni-fce. Es decir, agregamos
una descripcién para la energia libre del Al y el Ni calculada a temperatura finita en base a la
densidad de estados vibracionales. En esta seccién se analiza en primer lugar un set de datos de
propiedades calculadas con fonones, y luego se evalia el efecto que tiene la contribucién vibra-
cional de los elementos puros sobre la estabilidad de fases y las propiedades a temperatura finita.
Para lo cual se incorporan las energias libres a la base de datos que utilizamos en las secciones
anteriores. La diferencia entre el estudio de la Sec. y la Sec. [3.4.2] es que en la primera se
utiliza la aproximacion de BWG para obtener la descripcién a temperatura finita, mientras que
en la segunda se tienen las dos contribuciones BWG y vibracional. Este efecto es fundamental
sobre la entropia y la capacidad calorifica ya que tendremos ambas contribuciones, configura-
cional y la vibracional de los puros en fcc, cabe aclarar que un paso siguiente seria realizar
calculos con vibraciones para los puros en otras estructuras metaestables y posteriormente para
las fases binarias. Los primeros intentos de calculo de Al-bce con fonones dieron como resultado
frecuencias imaginarias para algunos modos vibracionales indicando inestabilidad dindmica y

por lo tanto las funciones termodindmicas S, F, G y Cp no tienen significado alguno [155].

3.4.1. Elementos puros de primeros principios a temperatura finita

Normalmente las propiedades que se pueden obtener a partir del calculo de la DOS vibra-
cionales de elementos puros (en funcién de la temperatura) son: capacidad calorifica, pardmetro
de red, expansién térmica, médulo de compresibilidad, entropia, energia libre, entre otras. La
primer evaluacién de propiedades calculadas es compararlas con determinaciones experimenta-
les. Si bien se analizaron varios set de datos para Al y Ni con diferentes esquemas de célculo, no
es el objetivo aqui el andlisis exhaustivo de los calculos de PP, sino la incorporacién consistente
de estos resultados en los cédlculos de estabilidad termodindmica de fases. En la Fig. se
muestran cuatro propiedades obtenidas a partir del cilculo de la DOS vibracional y electrénica
del Al fec, segtn el esquema de célculo detallado en la Sec. [2.3.2]154]. En (a) se puede observar
con lineas llenas la capacidad calorifica del Al calculada para la aproximacién armonica (verde),
armonica mas la contribucién electrénica (azul) y quasiarménica més electrénica (rojo). Se
ve como la curva verde tiende al valor 3R (Dulong-Petit) y la diferencia con las otras curvas
llenas representa la contribucién adicional sobre la arménica, siendo las vibraciones armonicas
el principal aporte al calor especifico del sélido. En particular se observa el excelente acuerdo
entre la curva roja y la curva de SGTE para Al fcc (negra) que representa datos experimentales
(fue obtenida por optimizacién de propiedades experimentales). Se puede observar también que
no es posible predecir la temperatura de fusién mediante DFT por eso la curva roja continda
més alld de 933 K. En (b) se puede ver la variacién del médulo de compresibilidad B con la
temperatura, los valores calculados siguen la tendencia aunque subestiman el valor de B en un
factor constante. En (c¢) se observa excelente acuerdo experimental y tedrico para la expansion

térmica lineal tomando como referencia el pardmetro de red calculado a 298 K para comparar
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con los valores experimentales. Y en (d) se compara el pardmetro de red calculado con el
medido, se observa un corrimiento constante para todo el rango de temperatura, similar a lo
observado para B. Las diferencias observadas entre valores tedricos y experimentales estan rela-
cionadas con varias cuestiones, entre ellas: diferentes aproximaciones/contribuciones, armoénica,
quasiarmonica, electrénica, anarmonica, vacancias, magnetismo, etc., distinta parametrizacién
interna como las ecuaciones de estado utilizadas (en el ajuste EvsV Sec. , diferencias en los
esquemas de calculo (dependencia del volumen en la contribucién electrénica, energia de punto
cero, etc.) y diferentes criterios de convergencia. Si bien el Al es un elemento prototipo, algunas
de sus propiedades presentan dificultades: experimentales como el calor especifico a elevada
temperatura, y en célculos basados en la estructura electrénica pues se sabe que presenta una

compleja superficie de Fermi [89] [8§].
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Figura 3.14: Propiedades termofisicas del Aluminio calculadas [154] en Quantum Espresso con
distintas aproximaciones: arménica (h), quasiarménica (qh) y electrénica (el). Las predicciones
tedricas son comparadas con datos experimentales: (a) capacidad calorifica, Cp, ref. [194] 10,
174, @2, 09, (139, 140, 9, 95, 63, 109, 24, 64, 78, 69, 25, 57], (b) médulo de compresibilidad, B,
ref. [104, 150} [92) 5T, 139], (c) expansién térmica lineal, ref. [43], B0, 70, 26, 111), 84, 7], y (d)
pardmetro del red, a, ref. [104] 12} 175].

En la Fig. |3.15] se presentan de manera andloga las mismas propiedades calculadas para el
Ni fce, una de las principales diferencias con el Al fcc es la contribuciéon magnética del primero,
y que no fue considerada en los calculos aqui presentados, sin embargo, la transicion magnética

del Ni puede ser calculada con PP mejorando significativamente la prediccién con respecto a
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valores experimentales [I56]. Para el Ni se encontraron determinaciones de expansién térmica
volumétrica (c) cuya dependencia con la temperatura es similar al calor especifico y los célculos
predicen esta tendencia. En (b) y (d) se observa que tanto B como a calculados tienen menor
desviacion que en el caso del Al respecto a los datos medidos. Cabe mencionar que la contri-
bucién electrénica en Al y Ni fue calculada para un volumen constante, el volumen estatico Vg

(en Tabla 3.2)).
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Figura 3.15: Propiedades termofisicas del Niquel calculadas [154] en Quantum Espresso con
distintas aproximaciones: armonica (h), quasiarmonica (qh) y electrénica (el). Las predicciones
tedricas son comparadas con datos experimentales: (a) capacidad calorifica, Cp, ref. [108, 48|
159, [1T15] (58| 162} 193], 148, 68, 38, 111, 1211, 203, 172, B39, 411, 93], (b) mddulo de compresibilidad,
B, ref. [35], 1511, 127, 13|, [76] [44], (¢) expansién térmica lineal, ref. [94] [I80, 195, 113, 216 190,
143, 15, [73), 20, 26], 213], 158, 171], y (d) pardmetro del red, a, ref. [116, 153} [35].

Ademés de estas propiedades se obtiene de los célculos la energia libre para Al fcc y Ni
fce, méas estrictamente Cv, Cp, 3, S, H, se obtienen por derivaciéon numérica de F' y/o de su
relacién con otras propiedades (ej. Ec. para calcular Cp), con excepcién de la aproximacion
armonica que tiene ecuaciones exactas para cada propiedad, ver Ec[B.5
Luego la energia libre como funcién de la temperatura F' = F(T') (o G dependiendo del esquema
de célculo de PP) es la propiedad que se necesita como entrada en el método CALPHAD para
el célculo de diagramas de fases. La energia de Helmholtz calculada para Al fcc y Ni fee con el
set de datos de [86] comparada con la energia de Gibbs de SGTE se puede ver mas adelante en

la Fig. 3.17} tomando para ambas la referencia a 298 K. El acuerdo es satisfactorio, sin embargo
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en lo que sigue se utilizara para los puros F calculada en lugar de la descripcién de SGTE y se
tomara como referencia el estado fcc a 0 K. Las razones que justifican la eleccién de 0 K como

referencia se presentan en la seccion a continuacion.

3.4.1.1. Propiedades termofisicas de primeros principios: incorporacion al método
CALPHAD

Como se mencioné al final de la seccién anterior la energia libre es la propiedad que utiliza
el método CALPHAD para derivar las demas propiedades de elementos, compuestos y fases. La
forma de los polinomios que describen la energia libre en funcién de la temperatura para un
elemento puro tienen la forma de la Ec. de la cual se obtiene S ,H y Cp (Ecs. . La
capacidad calorifica siempre tuvo su papel central por poder determinarse experimentalmente, y
se encuentra tabulada para los elementos puros desde antes del desarrollo de CALPHAD. Asi, la
base de datos para puros SGTE se basa en el ajuste de los datos experimentales a la Ec.[2.§ para
obtener el C'p y finalmente F'. Sin embargo, la complejidad de SGTE se ve en las subsiguientes
extrapolaciones para determinar F' de elementos en estructuras metaestables (ej. Al bec). En
1995 en el Ringberg workshop, una reuniéon anual de investigadores para resolver cuestiones del
modelado termodindmico [46], se formaliz6 la siguiente propuesta para identificar el significado

fisico de los coeficientes de los polinomios de la temperatura, la expresion para la capacidad
calorifica se ve en las Ecs. [3.6] 3.7

C —3R<9E>2€9E/T + T + T2+ TP+ CPY O (3.6)
P= T) (/T —1)2 <~ Nl L '
anarmonicidad anarmonicidad de contribucién
de orden inferior orden superior magnética
modelos

+ contribucién

Einstein o Debye electrénica
ajuste?
T 3 GD/T x4efx
Cp=9R(— e T VI? + i+ Cp 3.7
r <9D> /0 (1_€_r)2m e e 0

donde g y 6p son las temperaturas de Einstein y Debye, respectivamente. El primer tér-
mino de la derecha en ambas expresiones indica dos opciones para la variacién de la capacidad
calorifica con la temperatura por debajo de 298 K, los modelos de Einstein y Debye. El segundo
término relacionado con las excitaciones electrénicas indica que la contribucién electrénica a la
capacidad calorifica, Cpe;, varia linealmente con la temperatura. Siguen las potencias cuadrati-
cas y cubicas de la temperatura relacionadas con efectos anarménicos pero a altas temperaturas.
Y finalmente se incluye la contribucion magnética a la capacidad calorifica. Con en desarrollo
de los céalculos de PP fue posible analizar cada contribucién por separado, y en particular la
contribucién electrénica presenta fuertes desviaciones del comportamiento lineal en algunos
elementos [I55]. Siendo ésta solo una de las dificultades encontradas en el proceso de tener

mayor significado fisico en los modelos termodindmicos. Por otro lado, los modelos de Einstein
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y Debye si bien tienen su fundamento fisico-matematico, representan modelos aproximados de
las vibraciones en un sélido real ﬂ Luego se pueden visualizar dos cuestiones: la primera es la
diferencia entre el modelo (Einstein o Debye) y las determinaciones experimentales, y la segunda
es la diferencia entre estos dos modelos y los célculos de DFT. Pero en ambos casos, sean los
datos experimentales o calculados por DFT, podemos considerarlos como datos “medidos”, dado
que provienen de la evaluacién directa de propiedades fisicas y no de aproximaciones o modelos.
Es decir, que en cualquiera de los dos casos existe un factor de “correccién”, como se definio
en Ringberg 1995 y el presente andlisis de incerteza de los modelos puede hacerse en base a los
calculos DFT asi como en base a los datos experimentales.

En particular, utilizando los calculos para Al y Ni presentados en este trabajo se cuantifica la
diferencia entre los modelos de Einstein y Debye y los resultados de DFT en la aproximacién
armonica. Estos resultados se encuentran en el Apéndice La conclusién extraida de esta
evaluacién es que el efecto de ajustar datos (experimentales o calculados con alta precisiéon) es
la perdida de calidad o de informacién. Por lo que no seria razonable ajustar datos obtenidos
del computo de la densidad de estados vibracional completa (considerando todos los modos
posibles de vibracién) con modelos méas simples como Einstein y Debye. Es importante saber
que estas diferencias existen y pueden ser aun mayores para otros elementos, distintos de AL
y Ni, y para ajustes de datos en aproximaciones quasiarménica o anarménica. Estas cuestiones
motivaron a trabajar en la incorporacién de la energia libre de PP en la TDB con el formato de
tabla evitando ajustes, Einstein o Debye a baja temperatura y polindmico a altas temperaturas,

y manteniendo la calidad de los datos de PP.

Funciones de la temperatura sin ajustes polinémicos

Se evitaron los ajustes de los datos calculados con alta precisiéon y robustos métodos de PP
mediante la incorporacién a la base de datos termodindmica en el formato de tabla, similar al
obtenido como salida de DFT. Las propiedades se tabulan para cada temperatura y el paso
en temperatura se puede seleccionar tanto en DFT (postprocesado de datos) como en TC.
Los detalles de esta herramienta implementada en TC se dan en la Sec. Se incorpora la
energia de Helmholtz calculada (h, h+el, gh+el) [I54] para Al fcc y Ni fec como una tabla con un
paso en temperatura de 1 K. Luego T'C obtiene por derivacién numérica las deméas propiedades
termodindmicas. Las funciones termodinamicas para Al fcc y Ni fce calculadas con TC a partir
de las tablas se presentan en la Fig. [3.16] se compara cada funciéon con los datos originales de
DFT. Para estos resultados se utilizé la energia libre en la aproximacion armoénica incluyendo
la contribucién electrénica. Tanto (a) como (b) indican simplemente la lectura correcta de las
tablas, es decir la energia libre en funcién de la temperatura, tomando como estado de referencia
Al fecc y Ni fce a 0 K. En (¢) y (d) se verifica buen acuerdo entre la entropia calculada con TC

(derivada numérica de primer orden a partir de la tabla) y la entropia calculada de PP. Y en

SEn forma resumida, el modelo de Einstein asume un sélido con sus dtomos y enlaces como osciladores armé-
nicos no acoplados (vibran en forma independiente) vibrando con una frecuencia tnica, wg, llamada frecuencia
de Einstein. Por su parte Debye, asume el sélido como osciladores arménicos acoplados que oscilan en un rango
de frecuencias entre 0 y un valor méximo, wp, llamada frecuencia de Debye.
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(e) y (f) se observa muy buen acuerdo entre la capacidad calorifica obtenida en TC (derivada
numérica de segundo orden a partir de la tabla) y la calculada de PP.

Normalmente las derivadas segundas numeéricas son las que presentan mayor dificultad, y si
la calidad de la informacién es baja la capacidad calorifica puede exhibir mucho ruido.
Otro set de datos calculados de PP para Al fcc y Ni fce en la aproximacién quasiarmonica con
contribucién electrénica [86], se incluyé en la base de datos y de igual manera se evalud la calidad
de los célculos en TC. En este caso se tomé como estado de referencia Al fcc y Ni fec a 298 K
para comparar con las funciones obtenidas de la base de datos de elementos puros SGTE version
5. Los resultados se muestran en la Fig. en (a) se observa excelente acuerdo para la energia
libre del Al de PP con SGTE, mientras que en (b) se observan desviaciones respecto de SGTE a
altas temperaturas para el Ni, muy probablemente por efectos magnéticos, no considerados en
las propiedades de DFT. En (c) es posible apreciar el excelente acuerdo entre SGTE y la entalpia
calculada de PP (posible para la aproximacién quasiarmoénica porque se varfa el volumen) para
el Al, mientas que en (d) la perturbacién observada en SGTE a partir de ~600 K se relaciona con
la transicién ferro-paramagnética del Ni contemplada en SGTE por ser funciones obtenidas de
ajustar datos experimentales. En (e) y (f) se manifiesta nuevamente el efecto del magnetismo en
el Ni, con esa excepcion el acuerdo con SGTE es satisfactorio y la primer derivada de la energia
libre a partir de la tabla (TC) muestra muy buen acuerdo con la entropia de PP. Finalmente en
(g) v (h) se observan derivadas numéricas muy satisfactorias y para el Ni se aprecia claramente
que la diferencia con SGTE es en la contribucién magnética.
Estos resultados muestran que es posible incorporar los datos con un formato diferente a las
funciones polinémicas tradicionales originadas en el ajuste de datos. Es posible evitar el ajuste
de datos calculados considerando todos los modos vibracionales a modelos méas simples (Einstein
o Debye) con la consecuente pérdida de valiosa informacién. Los datos de PP de alta precision
requieren un esfuerzo computacional importante y es recomendable evitar otra etapa de postpro-
cesado. Las tablas aqui utilizadas son una alternativa viable, aunque no se evita completamente
la pérdida de informacion, pues computacionalmente TC efectiia interpolaciéon lineal entre datos
de la tabla cuando necesita un valor intermedio. Sin embargo, un paso menor de temperatura
en la tabla mejoraria esta fuente de “error ”. Esta opcién es posible en TC pues se pueden crear
tablas con distinto paso en temperatura para distintos intervalos de T siendo ttil en regiones

criticas como en las cercanias de una temperatura de transformacion.

3.4.2. Estabilidad y propiedades de fases a temperatura finita

El efecto de incorporar la descripcion energética, energia libre de PP, para los elementos
puros, Al y Ni, sobre el diagrama de equilibrio se puede ver en la Fig. Estos resultados
se calcularon en TC con la base de datos utilizada en la Sec. B.3.3] con la tnica diferencia
de incluir las funciones de energia libre para los elementos puros. Se puede ver que no hay
cambios en el diagrama de equilibrio porque la energia libre fue definida, para todas las fases,
con referencia a los elementos puros en fcc, y el equilibrio termodinamico de fases es el resultado
de minimizar estas energias para todas las fases. De igual modo, como la energia libre en funcién

de la composicién no se modifica por un cambio en los puros, las demés propiedades relacionadas
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Figura 3.16: Propiedades termodinamicas para Al fcc y Ni fce calculadas con TC utilizando
la variacion de la energfa libre con la temperatura (h+el [I54]) con formato de tabla, similar al
formato de salida de DFT. Se comparan los resultados de las derivadas numéricas para obtener
Sy Cp con los resultados originales de DF'T para verificar desviaciones significativas.
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Figura 3.17: Propiedades termodinamicas para Al fcc y Ni fce calculadas con TC utilizando
la variacién de la energia libre con la temperatura (qh+el [86]) con formato de tabla, similar al
formato de salida de DFT. Se comparan los resultados de las derivadas numéricas para obtener
Sy Cp con los resultados originales de DF'T y con las funciones de SGTE.
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tampoco cambian. Este aspecto puede verse también de observar la Fig. donde se comparan
resultados de dos TDB, una con datos de PP sin descripcién energética para los puros y TCNIS8
que utiliza las funciones de SGTE para Al y Ni puros. Se puede ver que es valida la comparacion

independientemente de los elementos puros.

0K/ HAE/ QHAE
black/ red/ blue

1 1 | |

B2 L12

TEMPERATURE_KELVIN

0 T | | T 1
g 0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

MOLE_FRACTION NI

Figura 3.18: Diagramas de equilibrio para Al-Ni calculados en TC con tres TDB basadas en
datos de PP: TDBI energias de formacion de compuestos ordenados (curva negra 0 K ), TDB2
incluyendo TDB1 + energia libre de PP en la aproximacién arménica + electronica para Al y
Ni fec (curva roja HAE) y TDB3 considerando TDB1 + energia libre de PP en la aproximacion
quasiarménica + electrénica para Al y Ni fee (curva azul QHAE).

Sin embargo, la dependencia con la temperatura de las propiedades termodinamicas si se
ve afectada por la descripcién que se eligié para los elementos puros. Tomamos como ejemplo
dos aleaciones estables en este sistema, Al50Ni50 y AI60Ni40, con estructura DO0y; y D53,
respectivamente. Sabemos que la TDB contiene energias de formacién de compuestos ordenados
a 0 K y la energia libre de PP en la aproximacién arménica més la contribucién electrénica
para Al y Ni fcc, con esta informacién es posible calcular las propiedades de estas aleaciones
con exactitud aceptable como se ve en la Fig. [3.19] para la capacidad calorifica. Se evalta la
exactitud con respecto los resultados usando la base de datos de propiedad de TC, TCNIS, que
se muestran en la figura con la curva negra. Se observa el efecto de la contribucién magnética
en TCNIS y diferencias mayores a altas temperaturas donde las contribuciones quasiarménica,
anarmonica y de vacancias son significativas. También se observa las ventajas de este enfoque
al obtener una descripcién por debajo de 298 K, que no es posible con TCNIS.

La Fig. muestra el resultado de la regla de Kopp-Neumann (KN) para la capacidad calorifica
molar de un compuesto, A;B,, que expresa el Cp(A,B,) del compuesto como la suma de los C),

de los elementos ponderada por las composiciones que forman A,;B, [91]. Para las aleaciones
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de la figura la regla de Kopp-Neumann estima la capacidad calorifica de la aleacién como en la

Ec.38

Cpaini(T) = 0,5Cp4(T) + 0,5Cpn(T) (3.8)
Cpainiy(T) = 0,6Cpa(T) + 0,4Cpn;(T) '
En estas expresiones el Cp de los elementos es funciéon de la temperatura, por definicién la
segunda derivada de la energia libre de PP incluida con formato tabla en la TDB. Por lo que
estrictamente, para una dada composicién las propiedades del compuesto incluyen la contribu-
cién configuracional (todas las posibles configuraciones para la misma composicién molar) y la
contribucién vibracional y electronica que aportan los elementos puros.
La regla de KN, normalmente, es la primera aproximaciéon que se realiza para estimar las pro-
piedades de los compuestos y estd implementada en TC, de manera que el calculo aplica la
regla automaticamente si no hay otros datos disponibles. Con esto dltimo se quiere decir, que es
posible incluir una funcién Cpai,ni, (1) medida o calculada de PP con una aproximacién mejor
que la regla de KN para obtener una mejor descripcién termodindmica de los compuestos. Las
funciones, C,(T'), S(T'), F(T'), pueden obtenerse del calculo con fonones para compuestos bina-
rios, estables y metaestables, aunque en muchos casos los compuestos pueden ser dindmicamente
inestables al igual que los elementos puros en estructuras inestables como Al bcc, razén por la
cual no es posible obtener Fape.(1") del célculo de estados vibracionales, aunque existen algunas

propuestas de calculo para salvar estas dificultades.

40 L L 1 40 o | 1
35 = 35 Al;Ni, TCNI8 B
i TCNI8
304 o 304 L
o 25+ AINiphonons h+el L 55 Al5Ni, phonons h+el |
O
= =z
Q o
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Figura 3.19: Capacidades calorificas (en J/molK) calculadas en TC con TCNIS8 (curva negra) y
TDB con energias de Helmholtz de PP en la aproximacién armoénica mas contribucién electrénica
para Al y Ni fee (curva roja), para los compuestos AINi (a) y AlgNia (b).
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3.5. Conclusiones del enfoque predictivo

Los resultados presentados se basan totalmente en datos calculados a partir de la estructura
electrénica y cristalina de la materia (primeros principios), y como tal, predicen el diagrama de
equilibrio del binario Al-Ni considerando la competencia de fases estables y metaestables (de
interés practico) de manera formidable. Asi mismo, la posibilidad de cuantificar las propiedades
termodinamicas de fases estables y metaestables; y mas atn, cuantificar las contribuciones fisicas
individuales a las propiedades termodindmicas macroscépicas representa un aporte significativo
de estos métodos al estudio de estabilidad termodindmica de fases. Otras ventajas y limitaciones

encontradas en este enfoque se listan a continuacion.

= El analisis del estado fundamental es la principal contribucién a la descripcién de un
material y sus propiedades. Y se observa como la estructura jerarquica de los calculos de
primeros principios se refleja en los calculos termodinamicos brindando la posibilidad de

incorporar nuevas contribuciones sobre el estado fundamental.

= Kl modelado termodindmico se beneficia del uso de informacion calculada con buena exacti-
tud para tomar decisiones sobre datos experimentales controversiales, para utilizar modelos
termodinamicos mas complejos-representativos y para identificar el cardcter fisico en los

modelos termodindmicos.

= La buena exactitud de los datos de primeros principios se debe a modelos fisicos comple-
jos y a la vez compatibles con la capacidad computacional actual, esto permite obtener

resultados con alta precisién en tiempos y con esfuerzo computacional razonable.

= Fue posible la incorporaciéon de los datos de primeros principios evitando ajustes, sea
a modelos fisicos méas sencillos (Einsteien o Debye) a baja temperatura, o a funciones
polinémicas a alta temperatura. La alternativa del formato tabla mostré ser adecuada para

este tipo de datos manteniendo la calidad obtenida con robustos métodos electrénicos.

= La incorporacién de energias calculadas a temperatura finita para los elementos puros
permite extender el rango de validez de los modelos termodinamicos hacia la regién de bajas
temperaturas, hasta 0 K. Un aspecto que se desea ya que existen transformaciones que
suceden a baja temperatura (transformaciéon martensitica del Al-Ni entre -200 y 100 °C).
Fue posible calcular tanto el diagrama de equilibrio como las propiedades termodindmicas

de las fases a partir de 0 K.

= Los experimentos mostraron ser igualmente necesarios porque validan los modelos teéricos,
se utilizan para validar densidades de estados calculadas, modelos para potenciales atémi-
cos y propiedades macroscopicas. Sin embargo, una de las ventajas de combinar técnicas
tedricas y experimentales es disminuir el tiempo y costo de la experimentacién, pues ésta

se puede guiar estratégicamente a los puntos de validacién o mayor interés.
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3.6. Perspectivas futuras del enfoque predictivo

El enfoque planteado en esta tesis para abordar el estudio termodindmico del Al-Ni se basa
en la incorporaciéon de datos calculados de primeros principios en cédlculos del diagrama de
equilibrio y propiedades termodindmicas. La estructura modular permite incorporar a futuro
nuevas aproximaciones, para mejorar la exactitud de los modelos termodinamicos. En base a los
resultados de este trabajo se detallan puntos sobre los cuales se proyecta la continuidad de este

enfoque.

= Se observo para la fase fcec L1s que el modelo de 4SR y la aproximacion de Bragg-Williams-
Gorski para la entropia configuracional, tal como estan implementados en TC, es insufi-
ciente para predecir el campo de estabilidad de esta fase. Y la utilizacién de modelos
con mayor numero de subredes o basados en expansiéon de clusters es deseable. Las pri-
meras pruebas incluyendo parametros de interaccién Lfﬁgfg p en CALPHAD indican la

necesidad de un mejor modelo para las interacciones de corto alcance.

= Se debe definir una estrategia a seguir para temperaturas por arriba del punto de fusién

y para la fase liquida.

» La inclusion de defectos puntuales y sus interacciones es deseable en un sistema como
AI-Ni cuya estructura de defectos es compleja. La estructura de este enfoque permite
adicionar esta contribucién sobre la base analizada para mejorar las descripciones a altas

temperaturas [173), 52].
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Capitulo 4
Enfoque empirico

Se eligié la denominacién ~Enfoque empirico~ o también podra ser referido como enfoque
tradicional para resaltar la diferencia con el enfoque predictivo basado en calculos de primeros
principios. No obstante, se combinan experimentos con calculos semi-empiricos y simulaciones

para investigar el sistema Cu-In-Sn.

4.1. Antecedentes del sistema Cu-In-Sn

El sistema Cu-In-Sn surge como un potencial candidato para reemplazar las tradicionales
aleaciones Pb-Sn. Existe particular interés en la regién rica en In-Sn para aplicaciones de baja
temperatura como aleaciones para unién y ensamble de partes electrénicas. Debido a que muchas
de estas partes fueron disenadas para las temperaturas eutécticas del binario Pb-Sn (183°C),
In-Sn presenta la ventaja que el eutéctico 52In/48Sn funde a 120°C y esta aleacién en contacto
con Cu forma un eutéctico ternario (con ~1.2% at.Cu) que funde a 111.2 °C. Por otro lado, es
de interés tecnoldgico la regién rica en Cu debido a que éste es uno de los materiales de contacto
mas utilizados en la industria electronica.

Una extensa determinacién experimental del ternario Cu-In-Sn en la regién rica en Cu (desde
100 a 50 % at. Cu) fue realizada por Koster et al. [I14] publicada en 1972. Los autores reportan
el esquema de invariantes desde 798°C hasta 400°C y evidencia experimental del compuesto
ternario 71-Cuy1InaSn que se forma mediante una reaccién peritectoide a 585°C. Ademés, deter-
minaron la proyeccién de la superficie de liquido, cortes isotérmicos (a 650, 600, 555 y 400°C) y
nueve isopletas(a 83.5, 80, 77, 75, 70, 65, 60 %at. Cu, 4 %at. In y 2 %at. Sn ).

Liu et al. [I32] continuaron la investigacién de este ternario combinando técnicas experimenta-
les, a saber, cuplas de difusiéon, DSC, metalografia y EDS, con modelos basados en el método
CALPHAD. Los resultados incluyen calculos de la proyecciéon de la superficie de liquido, ocho
isotermas en todo el rango de composicién (a 900, 650, 600, 500, 400, 250, 180 y 110°C) y tres
isopletas (a 10, 20 y 30 %wt. Cu), mas los pardmetros termodindmicos optimizados, con los
cuales se armo la base de datos en esta tesis.

El modelado termodinamico de este sistema se desarrollé desde entonces, y surgieron varias

descripciones simultdneamente con la obtencién de nuevos datos experimentales. Por ejemplo,
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la base de datos COST 531 [59] basada en las determinaciones experimentales de Drapala et
al.[61, [100]. La descripcién termodindmica mas reciente para Cu-In-Sn es TCSLD3 v3.2 [6],
propiedad de TC, basada en la descripcién de Liu et al. [I32]. TC ha lanzado sucesivas versio-
nes de esta base de datos especifica para aleaciones de unién que contiene la descripcion de 21
elementos, 139 binarios y 72 ternarios, sin embargo, no hay nuevas modificaciones en el ternario
Cu-In-Sn desde las primeras versiones. En este trabajo se compararon los modelos de TCSLD3
v3.1.1 [5] (de libre acceso, no asi los parametros de dichos modelos optimizados por TC) con los
de[I32] en la Tabla y se calcularon isotermas e isopletas para identificar diferencias (Sec
y Ap. . La conclusion es que no hay enfoques sustancialmente diferentes al utilizado en [132].

Una re-evaluacion del sistema Cu-In-Sn se publicé en 2007 por Velikanova et al.[208] en la
cual los autores aceptan sin modificacién alguna el diagrama propuesto por Koster et al. [114]
por arriba de 400°C y en el rango de composicién entre 100 y 50 %at. Cu. Y aqui surge la
primer inconsistencia entre determinaciones experimentales y modelos termodinamicos pues la
descripcion de Liu et al. [132] presenta diferencias sustanciales respecto a [114], como se detalla
en Sec. Mientras que entre 400-108°C y 0-50 %at. Cu, Velikanova et al. [208] proponen una
serie de invariantes que complementan el trabajo de Liu et al.[I32] respecto a la formacién del
compuesto ternario de baja temperatura 1o-CuslnsSn.

De aqui en adelante se utilizara la nomenclatura indicada en por Velikanova et al.[208] (Tabla
2 en su trabajo) excepto para la extensién ternaria de la fase -(CugSns,Cuzln).

Un resumen de las principales fuentes de datos experimentales y de equilibrio se presenta en
la Tabla [A.]] incluyendo también literatura de modelado termodindmico. Serfan las fuentes de
datos a tener en cuenta en vista de una re-optimizacion del sistema ternario, junto con conside-
raciones adicionales (ver Sec que resultan del presente andlisis. Detalles de las técnicas de

experimentales se pueden ver en Cap.

Tabla 4.1: Resumen de literatura disponible para el ternario Cu-In-Sn sobre modelado termodindmico y deter-
minaciones de propiedades termoquimicas y de equilibrio de utilidad para optimizaciones tipo CALPHAD.

tipo de inv. determinacién método

Ref

72Koe [114] exp diagrama de equilibrio T>400°C DTA,XRD, mtas. homogeneas y
100-50 % at.Cu fundidas.

01Liu [132] modelado diagrama ternario completo. No cuplas difusién-reaccién, DSC,
incluye ¢ tricomponente. EDS.

02Som [187] exp cinética de crecimiento de ¢ cuplas difusién-reaccién, EMPA.
tricomponente

06Pop [164]b exp actividades y entalpias parciales Espectroscopia de masa
liquido a 1273 y 1473 K Knudsen. Ajuste Redlich-Kister

Lha,
06Li [129]b exp Entalpias de mezcla a 1073 K Calorimetria de gota. Ajuste

Redlich-Kister-Muggiano L.

Continta
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Tabla 4.1 — Continuacion

Ref tipo de inv. determinacion método

07Dra [61]* exp datos de equilibrio. No logran cuplas difusion-reacciéon, SEM,
diferenciar ¢ de §; tricomponente ~ WDX.
porque no emplean técnicas para

determinacién estructural.

07Dra[I00]* exp datos de equilibrio.No logran cuplas difusién-reaccién, SEM,
diferenciar ¢ de 61 tricomponente ~ WDX.
porque no emplean técnicas para

determinacién estructural.

07Som [186] exp identificacién estructural de ¢ y cuplas difusién-reaccién, TEM,
1. EMPA.
07Vel [208] evaluacion diagrama de equilibrio y Resumen de modelos, estructuras

actividades, todo el rango de T'y  cristalogréficas, datos

composicién termoquimicos en literatura.
08Lin [130] exp proyeccién de la superficie de DTA, XRD, SEM, EMPA.
liquido. Solidificacién. 0-50 %
at.Cu
09Jen [103]° exp actividad In. liquido a fuerza electromotriz con celda
973-1223 K galvanica (e.m.f). Ajuste

Redlich-Kister-Muggianu L'

12Som [23] exp posiciones atémicas en 7 ternaria  difracciéon de neutrones

® No se recomienda usar estos datos para una nueva optimizacion.
P Los pardmetros L'" pueden tomarse como valores de referencia pero deben ser re-optimizados incluyendo
toda la informacién disponible, es decir que dependen de los set de datos y la ponderacién con los que fueron

optimizados por los autores originales.

La region de bajas temperaturas del sistema Cu-In-Sn es el campo de solidificaciéon primaria
de la fase n-(CugSns,Cusln), para la cual se adopté la nomenclatura que explicita las dos fases
binarias. Estas solubilizan el tercer elemento para formar una solucién solida que se extiende,
en el diagrama triangular, entre los binarios Cu-In y Cu-Sn en forma casi paralela al binario In-
Sn. Tanto CugSns como Cugln presentan rangos de estabilidad en composicién y ambas sufren
transformaciones estructurales complejas (Sec. 4.3)).

Existen dudas respecto al mecanismo de formacién del compuesto ternario de baja temperatura
79-CuolnsgSn y la literatura se muestra contradictoria al respecto. La investigacién de Lin et
al. [130] determina experimentalmente la proyeccién de la superficie de liquido y tres reacciones
ternarias con la fase liquida mediante el estudio de solidificaciéon de aleaciones ricas en In-Sn.
Confirma que 12-CuslnsSn no se forma por cristalizacién primaria y las reacciones invariantes
estan de acuerdo con Liu et al.[I32]. Por otro lado, la investigacién de Riani et al.[I70] sobre
las isopletas ricas en In-Sn (a 1.0, 1.5, 2.0 y 2.5 %at. Cu) presenta evidencia experimental de
la formaciéon de 75-CuslngSn en equilibrio con el liquido. Trabajos basados en solidificacion

isotérmica y cinética de crecimiento en uniones Cu/52In48Sn de Sommadossi et al. [I87] revelan
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el crecimiento solamente de 7-(CugSns,Cusln) por debajo de 200°C, mientras que entre 70-
100°C Kim et al.[I10] evidencian la formacion de n-(CugSns,Cugln) y 72-CuzIngSn en la regién
de union.

Con este escenario a bajas temperaturas, un esquema de reaccién consistente fue propuesto por
Velikanova et al.[208] donde sugiere tres reacciones invariantes que involucran a 75-CugInszSn y
la fase liquida. Un resumen de las reacciones invariantes, calculadas, medidas y propuestas en
literatura se presentan en la Tabla

Es clara la necesidad de més informacion en esta regién, por lo que se investigo la solidificacion
de aleaciones con 17 %at.Cu y los resultados se presentan en la Sec. m

Tabla 4.2: Resumen de reacciones invariantes del Cu-In-Sn en la regién pobre en Cu y que involucran la fase liquida,

determinadas experimentalmente, calculadas y sugeridas en la literatura. Las letras E, P y U corresponden a equilibrios de
cuatro fases, a saber: E = eutéctico ternario, P = peritéctico ternario, U = reaccién de transicién.

No. Reaccion TDB usada Liu et Velikanova Lin et Riani et
Invariante en esta tesis al.[132] et al.[208] al.[130] al.[170]
[152] (TCSLD)
1 L+ (BSn) <> n+ 6 218.62 °C U2 218.5 °C P5 218.5 °C Ul1 210.0 °C 225.0 °C
(218.0 °C) U1
2 L+ &<« n+ (In) - 15641 °C P4 154.1 °C Ul2 - -
3 L @+ n+ (In) 153.92 °C P1 - - - -
4 L+ n+ (In) <> 72 - - ~ 150 °C P2 - -
5 L+ n <+ (In) + 7 143.49 °C U3 - - - -
6 L+ (In) & x + 7 136.78 °C U4 - ~ 140 °C U13 - -
7 L+ (In) < x+7n - 136.8 °C P3 - 138.0 °C -
8 L+ne x+m - - - - 128.0 °C
9 L+m<+<x+n 112.86 °C U5 - ~ 112 °C U14 - (~115°C) U2
10 Len+x+6 111.09 °C P2 111.2 °C E1 111.2 °C E6 119.0 °C (111 °C) E1
11* n4+x 04+ 7 ~109 °C ~109 °C ~109 °C Ul - (~110°C) U3

a Reaccién sélido-sélido, no hay fase liquida involucrada.

La regién de altas temperaturas del sistema Cu-In-Sn es la zona rica en Cu y de precipitacién
primaria de las fases a, f, 1, 72 y €. De forma similar a la fase n-(CugSns,Cuzln) en la regién
pobre en composiciéon de Cu, la fase bee 8 estd presente en ambos binarios y es capaz de disolver
In y Sn formando una solucién solida continua entre Cu-In y Cu-Sn (ver Tabla . Esta fase
presenta una transformaciéon orden-desorden en la fase 8 (bcc), A2-B2-D03, que la relaciona
con 7y (D03) siendo el campo 3 + 71 en realidad el resultado de una familia de estructuras bec
[126], 133, 208].

Por otro lado, varias fases de este ternario, particularmente las de alta temperatura, son binarias
que disuelven el tercer elemento extendiéndose al ternario, pero en cierto rango de temperaturas
y composicién existen como fases ternarias separadas de los binarios, las mismas se describen a
continuacion. Las fases v1-CugSn y 72-Cuglnyg disuelven In y Sn, respectivamente, extendiéndose
hacia el interior del triangulo ternario formando un equilibrio bifasico (alrededor de 650°C). Lue-
go ambas existen como solucion solida ternaria en los rangos de temperatura: 517-520°C para v,
y 509-618°C para 7y, [114], 208]. De manera similar, la fase (-CujoSns disuelve In extendiéndose
al ternario entre 640-582°C. Por debajo de 582°C hasta los 400°C existe como fase ternaria con
composicién casi constante de 77 %at.Cu [I114]. Si bien hay evidencia experimental de { ternaria,

los datos son contradictorios como se muestra en la Tabla [£.1] en la cual remarcamos el trabajo
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de Sommadossi et al.[I86] donde se realiz6 la identificacién estructural de ¢ ternaria con TEM
cuyas conclusiones muestran acuerdo con Koster et al. [I14].

La fase ternaria de alta temperatura 7-Cui1InoSn existe tinicamente como tal, fue descubierta
por Koster et al. [114] quien identificé su formacién a 585°C mediante un peritectoide ternario.
Se extiende hasta los 400°C con 78 %at. Cu practicamente constante y rango de homogeniedad
de 3-10 %at.Sn a dicha temperatura. Cabe mencionar que las estructuras de ambas fases terna-
rias, 71-Cuy1IneSn y 7-CusglngSn no han sido resueltas atin.

Las demés fases de alta temperatura, 61,01, € y «, son binarias y se extienden al ternario por
disolucién del tercer elemento y no se han observado como fases ternarias.

La regién rica en Cu se analiz6 en este trabajo mediante determinaciones experimentales sobre

aleaciones con 77 y 80 %at.Cu y se presentan en la Sec

4.2. Estrategia para el estudio del sistema Cu-In-Sn

En base a los antecedentes de este sistema el estudio se aborda como se indica en la Fig. [£.1]
FEl modelado termodindmico consiste en armar una base de datos termodindmica comenzando
con una descripcién tomada de literatura [132]. Luego se comparan los diagramas de equilibrio
y propiedades termodindmicas calculadas con esta TDB, con experimentos propios (en la figura
LCM-FAIN-FAIN)y otras descripciones termodinamicas disponibles en literatura. Sobre la base
de estos resultados se indican luego posibles mejoras sobre los modelos.
Se realizaron cédlculos comparativos con la TDB armada de literatura y con TCSLD3 [5] pro-
piedad de TC para identificar diferencias (Sec y Apéndice ; el acceso a TCSLD3 es
restringido, y ain si se adquiere la base de datos no es posible tener acceso a los parametros de
los modelos. Por lo que la utilizacién de esta base de datos fue posible gracias a la colaboracion
con la Dra. Davey del Imperial College Londres para el acceso a TCSLD3. Por lo mencionado,
buscamos evaluar la factibilidad de armar una base de datos con modelos termodindmicos que
incluya sistemas de interés para el grupo a partir de literatura, y lograr asi mayor independencia

en combinar y ajustar los modelos con experimentos propios.

Propiedades
calculadas
Condiciones e cp -
fases-T-x-P f Velikanova2007
TDB literatura l modelado
] x T Koester1972
MINIMIZADOR DE “ experimental
ENERGIA LIBRE equilibro de fases -
TDB de propietario Datos propios
TCSLD 3 ThermoCalc Software 500 °C ‘0‘3,*\ oy experimental
a0/, XRPD
4 DSC
Microestructura

SN\
& 0 20 %40 60 80 100
at%in

Figura 4.1: Estrategia aplicada al estudio del sistema Cu-In-Sn.
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4.3. Modelado termodinamico

El modelado termodindmico de acuerdo al método CALPHAD tiene una estructura jerar-
quica en la cual la descripcién de sistemas de orden superior debe ser compatible con aquella
de los sistemas de orden inferior (ver Cap. . El ternario Cu-In-Sn tiene tres sistemas de or-
den inferior, los binarios: Cu-In, Cu-Sn e In-Sn, cuyas principales caracteristicas se describen a

continuacién.

4.3.1. Cu-In

El diagrama de equilibrio del sistema Cu-In [I88] [I89] se muestra en la Fig. a, este es
el diagrama aceptado y se evalud en base a informacién experimental criticamente analizada.
Se puede observar el cardcter experimental en la temperatura inferior (0°). Se puede apreciar
una solubilidad considerable de In en Cu formando una solucién sélida, a-(Cu,In), mientras que
la solubilidad de Cu en In es practicamente despreciable. Presenta seis fases intermedias, tres
de alta temperatura 3-(Cu,In), 72-Cuglng y 7, y tres de baja temperatura do-Curlng, n” y ¢-
Cuiilng. La nomenclatura utilizada difiere de la presentada en el diagrama en la denominacién
con un subindice 2 porque mantendré la nomenclatura de que se definié en la Sec. con
excepcién de la fase, h, A, A’, By C que denominamos 7 y n”. Las fases binarias se ordenan
en la Tabla en fases estables, rango de composicién (maxima), rango de temperatura, y
caracteristicas estructurales.

La informacién controversial para ciertas regiones de este binario (ver Fig. a lineas de puntos
y regiéon sombreada) motivé la investigacién experimental en nuestro grupo. En la regién entre
30-37 %at.In Baqué et al.[29] analizaron el campo de estabilidad de la fase n en todo el rango de
temperatura, los resultados de XRD de estan de acuerdo con el diagrama de fases propuesto por
Subramanian y Laughlin[I88], [I89] y con Elding-Pontén et al.[65], basada esta ultima en XRD.
El campo de estabilidad de la fase  comprende varias superestructuras de la familia NiAs-NisIn
muy relacionadas entre si. Las fases identificadas en [29] son: n (PDF 03-065-0704) y ' que se
divide en tres, A y B superestructuras (hP600) de n (PDF 03-065-0704) y C ortorrémbica de
acuerdo con [65]. Por otro lado, en el rango entre 40-45 %at.In también surgen controversias
respecto a la fase ¢-Cujjlng. Segin investigaciones de nuestro grupo, Baqué et al.[28] indican
que ¢ se extiende hasta temperatura ambiente, en concordancia con [I05], y no encontraron
evidencia de la fase CujgInz (monoclinica C2/m) reportada por [163] probablemente debido al
tiempo de homogeneizacion de las muestras.

El modelado termodindmico de este binario fue publicado por Liu et al.[131] basado en el trabajo
de Kao et al. [105], el primero mejora el modelo de 8 y 2 como no-estequiométricas pero no
incluye defectos. El segundo aplica el modelo de defectos, Wagner-Schottky, para 7. La evaluacion
experimental completa y reciente de Bahari et al. [27] reporta solo dos fases n/n’ concordando
con [I05]. Los modelos termodindmicos utilizados y las referencias aqui mencionadas se listan

en la Tabla[f.4]y el diagrama de Cu-In calculado en este trabajo se puede ver en la Fig. [1.4]
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wt. % In Weight Percent Tin
10 2 30 40 50 60 70 80 90 100 70 80 90 100
. i ) WM N e - ; _— Iy

Temperature °C

Temperature °C

158.834°C

f 231.9661°C

10 2 80 4 50 8 70 00 € 100
Cu at % In In Cu Atomic Percent Tin Sn

a b

Figura 4.2: Diagramas de equilibrio aceptados para los binarios (a) Cu-In [I88] [189] y (b)
Cu-Sn [I77]. Las lineas punteadas indican regiones donde existe informacién controversial y los
limites de fases no se encuentran definidos en base a la informacién experimental.

4.3.2. Cu-Sn

El diagrama de equilibrio aceptado del sistema Cu-Sn [I77] se muestra en la Fig. [4.2[ b
junto con el de Cu-In para resaltar las similitudes entre ambos. El binario Cu-Sn presenta siete
fases intermedias, 3, y1-CusSn, (-Cuy9Sns, 61-Cuy1Sny, e-CusSn, n y 1. Las fases estables se
presentan en la Tabla [£.3] donde se observan asimetrias de solubilidad, Sn en Cu es considerable
y Cu en Sn es despreciable por arriba de los 300°C. Se puede observar que la fase n-CugSns hexa-
gonal transforma a 7'-CugSns monoclinica, de baja temperatura a ~186°C. Ambas estructuras
incorporan In [23, [167] extendiendo su rango de estabilidad en composicién, sin embargo no
existe un estudio sistematico en todo el rango de estabilidad de esta fase en el sistema ternario.
El modelado termodindmico del binario presenta complejidad en la region de estabilidad 8 / 1
debido a transiciones de segundo orden en la familia de estructuras bee, A2/ B2/ D03. Shim et
al.[I81] considera [ y 1 como fases independientes. Posteriormente, Liu et al.[I33] re-evalué este
binario modelando la transicién orden-desorden A2/B2 con dos subredes y mostrando evidencia
experimental de la transiciéon A2/B2/D03; sin embargo, con dos subredes no es posible modelar
la estructura D03. Y mas recientemente, Li et al.[I28] modelaron la fase bce con cuatro subre-
des para describir correctamente las estructuras A2/ B2/ D03 y por lo tanto las transiciones
orden-desorden. Los modelos termodindmicos utilizados y las referencias aqui mencionadas se

listan en la Tabla[£.4]y el diagrama de Cu-Sn calculado en este trabajo se puede ver en la Fig. [4.4]

4.3.3. In-Sn

El diagrama aceptado para el binario In-Sn [8] se presenta en la Fig. separado de Cu-In

y Cu-Sn porque en cierta manera representa la asimetria en el tridngulo ternario que forman
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los binarios. Este sistema es el més sencillo de los tres binarios en cuanto a cantidad de fases
intermedias y domina la regién de baja temperatura de Cu-In-Sn. Las fases estables, estructura
y composicién, se pueden ver en la Tabla In y Sn forman soluciones sdlidas terminales
y dos fases intermedias de amplio rango de estabilidad en composiciéon, x y 6. El modelado
termodindmico de este sistema fue realizado por Lee et al.[126]; sin embargo existe también
una evaluaciéon no-publicada por Ansara [I7] que parece describir mejor las propiedades de este
binario [164]. Los modelos termodindmicos utilizados y las referencias aqui mencionadas se listan
en la Tabla y el diagrama de In-Sn calculado en este trabajo se puede ver en la Fig.

Weight Percent Tin

éc

Temperature

0 T 1 T T T

10 20 Yy 10 50 60 % 80 % 100
In Atomic Percent Tin Sn

Figura 4.3: Diagrama de equilibrio aceptado para el binario In-Sn [8]. Las lineas punteadas
indican regiones donde existe informacion controversial y los limites de fases no se encuentran
totalmente definidos en base a la informacién experimental.

Tabla 4.3: Fases del sistema Cu-In-Sn, rango méximo de composicién, rango de temperatura valido por arriba de 273 K,
denominacién Strukturbericht, grupo espacial, simbolo Pearson y estructura prototipo.

Fase Composicién Temperatura, Struktur  Grupo Simbolo  Compuesto
°C bericht espacial Pearson Prototipo

Cu-In

a-(Cu,In) 0 - 10.9 %at.In <1084 Al Fm3m cF4 Cu

B-(Cu,In) 18.05 - 24.5 %at.In 711.3 - 576.5 A2 Im3m cl2 W

v2-Cuglng 27.7 - 31.3 %at.In 684.1 - 617.8 - P43m cP52 InMng

§2-CurlIng 29.05 - 30.6 %at.In <632.2 - P1 aP40 CuzIng

1-(Cu,In) 32.9 - 37.8 %at.In 670.2 - 276.6 B8 P63/mmc hP4 NiAs

7'’ -Cuzln 33.3 - 36.6 %at.In <388.3 B8 P63/mmc hP6 InNio

¢-Cuiqilng 44 at. %In <305.8 - C2/m mC20 AlCu

(In) 100 at. %In <156.634 A6 I4/mmm tI2 In

Cu-Sn

a-(Cu,Sn) 0 - 9.1 %at.Sn <1084 Al Fm3m cF4 Cu

B-(Cu,Sn) 13.1 - 16.5 %at.Sn 798 - 586 A2, B2 Im3m cl2 w

~v1-CugSn 13.1 - 16.5 %at.Sn 755 - 520 D03 F43m cF16 CuHgo Ti

81-Cuq1Sn11 20 - 21 %at.Sn 590 - 350 - F43m cF416 Cu41Sn11

¢-Cui0Sns3 20.3 - 22.5 %at.Sn 640 - 582 - P63 hP26 Cu10Sn3

e-CuzSn 24.5 - 25.9 %at.Sn <676 - Cmcm oC'80 CusSn

Continia
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Tabla 4.3 — Continuacion

Fase Composicién Temperatura, Struktur  Grupo Simbolo Compuesto
°C bericht espacial Pearson Prototipo

1n-CueSns 43.5 - 44.5 %at.Sn 415 - 186 B8, P63/mmc hP4 NiAs

n’ -CugSns 44.8 - 45.5 %at.Sn <189 - C2/c [122] mC44 -

(BSn) 100 %at.Sn <231.968 A5 141 /amd tl4 BSn

(aSn) 100 %at.Sn - A4 Fd3m cF8 C (diamante)

In-Sn

X 12 - 44 %at.Sn <140 A6 I4/mmm t12 In

0 72 - 98 %at.Sn <224 - P6/mmm hP5 -

Cu-In-Sn

71-Cu11InaSn Cu78.57In14.295Sn7.14 585 - (325+75) ? ? ? ?

72-CuzIngSn Cu33.33In50Sn16.67 <156 ? ? ? ?

& Reaccién sélido-sélido, no hay fase liquida involucrada.

4.3.4. Cu-In-Sn

La descripcién termodindmica se obtuvo de la publicacién de Liu el al.[I32] disponible en
la literatura. A partir de los pardmetros y modelos publicados se armé el archivo TDB y se
calcularon en TC las isotermas e isopletas publicadas en el trabajo original para reproducir los
resultados. Los pardmetros y los modelos utilizados (descripcién detallada de los modelos en
la Sec. se listan en la Tabla para cada fase del sistema ternario. Se indican también
las evaluaciones criticas de las fases binarias sobre las que se realiza la extrapolacion al sistema
ternario. Se marcan ademaés los parametros que fueron modificados respecto de la publicacion
[132] por los autores originales [152], dichas modificaciones no se encuentran publicadas. Con esta
TDB se calculan los diagramas de equilibrio binarios que se muestran la Fig. [£.4] y reproducen
correctamente los publicados [I32]. Se puede observar la simetria de los dos binarios de alta

temperatura y la asimetria generada por el sistema de baja temperatura.

1200 1 | 1 1 1 1 1 1 1 1 1
&)
L3
e
=
©
@
o
£ o]
2 (pSn)
\
\
¥ f n
T T T T T T T T
20 40 60 80 100 20 40 60 80 100
Cu (at.%) In (at.%) Sh (at.%) Cu

Figura 4.4: Diagramas de equilibrio de los binarios que conforman el sistema Cu-In-Sn calcu-
lados en TC con la TDB armada en base a la literatura [I32]. En (a) Cu-In, (b) In-Sn y (c)
Sn-Cu.

Al comprar estos resultados con los diagramas experimentales de las Figs. 4.2y se ve un

acuerdo general satisfactorio. Sin embargo, existen diferencias en los campos de estabilidad de
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fases como 41, 02, €, ¢, n en ambos binarios y ' ', todas son consideradas como estequiométricas

en el calculo. Teniendo en cuenta que una re-evaluaciéon del sistema ternario implica necesaria-

mente la mejora (re-optimizacién) de los sistemas binarios, varios aspectos pueden ponerse en

consideracién: modelado de defectos, orden-desorden para Cu-Sn bce, como se mencioné en la
Sec. modelos asociados a las superestructuras de n (Sec. 4.3.1]), entre otros. Debido a la

jerarquia del método se recomienda el esfuerzo en la mejora en los modelos binarios, esta decisién

puede hacerse en base al analisis de propiedades y comportamiento del ternario aqui presentadas.

Tabla 4.4: Modelos termodinamicos para las fases del sistema Cu-In-Sn utilizados en Liu et al

[5]. Los pardmetros OGf’j & Lf’j , corresponden a los modelos termodindmicos de las Ecs. 2.22
Los pardmetros marcados con (*) fueron modificados por los autores originales de [I32] y fueron ut
TDB [152] armada en este trabajo.

y TCSLD3

2.18} [2.17).

zados en la

Fase Modelo
Ref. °G? o LY a b T ¢ThnT
Liquido
[132],5] (Cu,In,Sn),;
[132],[131],[164] °Léw. 1 -41564.79 +238.616 -29.827
[132],[131],[164] 'L&., 1 -76057.785 +371.306 -44.994
[132],[131],[164] *Lé&w.1n -42076.516 +192.395 -23.281
[132],[181),[164] °Lé&., sn -9002.8 -5.8381
[128] L& 5 -9935.17052 -5.1572292
[132],[181),[164] 'Lé&., sn -20100.4 +3.6366
[128] "Léu.5n -21571.2079 +4.8428506
[132],[181],[164] °Lé&., sn -10528.4
[128] *Léu sn -11005.7526 -2.6059799
[T32],[126] oL, on 711 -1.6934
[17], [164] OL%, sn -828.54 +0.76018 -0.1211767
[132], [126] LE. sn -64 -1.3592
[17], [164] "L sn -115.59 -1.39997
"L 1n, sn +308713.7 -283.755
[T64]* OL&u.1n.5n -59473+7057 726.8442.3 -89.0+5.1
"Léu.1n.5n -138024.654 +150.6387
[164) L&y 1n.sn 156840 -80 -5.57TE—11+4E—12
*Lé&u.1n.5n +22783.4854 -69.65
[164]* L& 1n,5n 13716848819 592.4+52.9 -70.646.4
(Cu) FCC_A1
[132] (Cu,In,Sn),;
[5] L12: (Cu,In,Sn)o,75(Cu,In,Sn)o 25(Va): / Al: (Cu,In,Sn);(Va);
[132],[131] L -6475.911 +21.83
[132],[131] L&, -29935.183 -5.672
[132], [131] L&, +47350.167 -40.21
[132],[181] oL -10672 -1.4837
[128] L -1000 +0.2
Continta
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Tabla 4.4 — Continuacion
Fase Modelo
Ref. °GY LY a b T ¢cTlnT
[132], [181] L&, -15331.3 +6.9539
[128] L&, -18500 +6.8
Cu
oL, 25000
Cu
OL%%H}SH -55000
! (Cé‘u’ﬁ"’sn -55000
2LCqun Sn -55000
(In) TETRAGON AL__A6
X321, [5] (In,Sn),
[132],[126] LY +743 -3.3139
In
[132], [126] "Lk -1487
(Sn) BCT A5
HEELH (CuaIn’Sn)l
[132], [126] or,(sm) -239 +2.8509
B BCC_A2
m (Cu,In,Sn)1
[E] B2: (Cu,In,Sn,Va)o 5(Cu,In,Sn,Va)o 5(Va)s / A2: (Cu,In,Sn,Va),(Va)s
[132],[131] oL 1n -20532.763 +12.724
[132],[131] "L -13379.27 -12.358
L% sn -32656.8 425.015776
"L sn -13862.5 -32.0218
Ll sn -4175.47 +5.0083
OLY, sn +25000
B
OLZ 1 5m +18052.7
1Lgu,1n,Sn -9000
"L 1n.5m +25000
Y2 — OUgITL4
[132],5] (Cu)o,654(Cu,In)o,115(In,Sn)o, 231
[132],[131] °GZ, cuiin -2204.82 -3.443
[132],[131] OGE, 1t -7131.647 +0.11183
°GE, cuisn -7900 5.43113"
°GZ,.1msm 3144.8* -2.4
Ongu:Cu:In,Sn -2000
OL’gu:In:In,Sn -5200
Ongu:Cu In:Sn -2000
62 — CU7ITL3
[1321,[5] (Cu)o,7(In,Sn)o,3
[132],[131] °qe -7991.308 +1.1703
oG o -5200 +0.5
op22 -13800 +10.5
Cu:In,Sn N
n — (CueSns, Cuzln)
Continta
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Tabla 4.4 — Continuacion

Fase Modelo
Ref. °GY LY, a b T ¢cTnT
[132] (Cu)o,545(Cu,In,Sn)o 122 (In,Sn)o 333
5] (Cu,Va);(Cu,In,Sn);(Cu,Va);
[132],[131] OGlcucin -6301.497 -0.9396
[132],[131] OGltnidn -156.679 -7.0297
"Glisnirn +16000
Gluicussn +3200 +2
"Glritnisn 2492 +4
[132], [181] Gl snisn -6869.5 -0.1589
[132], [131] L. Cu, et ~14526.546 +18.02
L. cu, 5m:1n -37093.16 11852
L . custn. sn -19650.8 0.4
LY Smitn -8300
OL. i 1msin.sn -44570.8 +39.6
OLgu:Sn:In,Sn -30000 +1.0
OLgu:Cu,Sn:Sn -8300
'LE..cu,tnisn ~14526.546 +18.02
R -8300
" — Cuzln
[132], 5] (Cu)o,64(In)o,36
[132], [131] ogr. -8173.823 +1.38
¢ — Cuirlng
[1321,[5] (Cu)o,55(In)o 45
[132], [131] Geuirn _7525.6 +1.703
61 — CugaSni
[132],[5] (Cu)o,788(In,Sn)o 212
°Curn 5350 415
[132], [181] °Gelyesm 63235 -1.2808
L&y 1n,6m ~13000 F14.77
¢ — Cu1oSns
[132],[5] (Cu)o,769(Sn)o,231
Gusn -6655.1 -1.485
[181] *GEuisn -6655.0 -1.4483
[128] GEuisn -6382.0 -2.048
e — CuzSn
[132] (Cu)o,75(In,Sn)o,25
5] (Cu)o,75(Cu,In,Sn)o, 25
°G&uirn -7206.2 4.0*
[132],[181] "Guisn -8194.2 -0.2043
[128] *Gu:sn -8113.0 -0.566
"LEuirn,sn -5800 43
n — CugSns_ LT
[132],[5] (Cu)o,545(Sn)0,455

Continta
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Tabla 4.4 — Continuacion

Fase Modelo
Ref. °G? o Lk a b T ¢cTlnT
QT . -7129.7 +.4059
x — InSn__A6
[132],5] (In,Sn),;
[132], [126] LY o, -235 -3.6954
¥ — InSn__gamma
[132], 5] (In,Sn),;
[132],[126] oL, sn -15715.5 +19.3402
71 — Cuir1InaSn
[132], 5] (Cu)o,77(In,Sn)o,23
°GZrm -6250*
°GZ..om -7000 1.0
L% 1m 5m -4600
79 — CualInsSn
[1321,[5] (Cu)o,33333(In)o,5(Sn)o,16667
°GZ, 1nism -9315 +5

& Vélidos entre 1273-1473 K.

Existe, sin embargo, menor acuerdo entre calculos y experimentos en el ternario, esta des-
cripcién [152] no reproduce correctamente algunas propiedades de las fases individuales y por
lo tanto tampoco reproduce ciertas regiones del diagrama de equilibrio como se analiza a conti-
nuacioéon.

Se menciond en la Sec. que la evaluacion critica més reciente del sistema ternario [208] acepta
sin modificaciones la descripcion [114], esto se puede observar en la Fig. donde se compara
la isoterma de 400°C de ambos trabajos notando que no hay diferencias. En particular en esta
isoterma se ve claramente la regién de estabilidad de la fase ( ternaria aceptada por ambos auto-
res. Los simbolos vacios en (a) representan puntos experimentales, circulos regiones monfésicas,
cuadrados bifdsicas y triangulos trifasicas.

A continuacioén en la Fig. se compara la isoterma de 400°C de [114] con la calculada usando
[152], la diferencia fundamental radica en la la fase ( cuya extensién a ternaria no se considera
en Liu et al. [I32] y tampoco en [5] (ver Apéndice [C.1)).

Otra diferencia, surge de considerar la fase § y 1 de Cu-Sn como una sola fase bee en el modelo
termodindmico, mientras que Koster et al.[114] indican claramente dos fases en base a resultados
experimentales. En la Fig. [£.7] se compara la isoterma a 600°C donde se puede observar clara-
mente el campo de estas fases de alta temperatura. Debido a la relacién entre sus estructuras
cristalograficas (Sec. el modelo termodindmico adecuado seria de cuatro subredes para
calcular apropiadamente la transicion A2/ B2/ D03.

Por ultimo, se compara la isoterma de 400°C calculada con la TDB de literatura [152] y la
calculada con TCSLD3, Fig. las regiones de coexistencia presentan diferencias de composi-
cién y en fases coexistentes. Segun [152] predice la regién 71 4+ ¢ + d2 y € + 1 + 71 mientras que
esos equilibrios no aparecen en la minimizacion realizada con [5], pero con esta tltima existen

los equilibrios 81 4+ d2 + € y 71 + d1 + 9. Estas diferencias se deben a que ambas descripciones
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Figura 4.5: Isoterma de Cu-In-Sn a 400°C, (a) determinada experimentalmente Koster et
al.[114] los simbolos vacios representan datos experimentales: circulo 1 fase, cuadrado 2 fases y
tridngulo 3 fases. (b) Evaluacién de Velikanova et al. [208].
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Figura 4.6: Isoterma de Cu-In-Sn a 400°C, (a) determinada experimentalmente Koster et
al.[IT4] los simbolos vacios representan datos experimentales: circulo 1 fase, cuadrado 2 fases y
tridngulo 3 fases. (b) Modelado termodindmico y optimizacién de pardmetros de Liu et al. [132].
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(a) Sn (b)

50
g:(CCu“)Sn B A2 Im-3m B /y1 50
L.CUnSN, v D03 F-43m (Cu, In, Sn),
£-CusSn
nN-CugSn,
n-Cuzln ’ \g? _ .
v1-CUsSn g_ L T=600°C

y2-Cuglny

40

05-Cuzlng
&
o
¥
15
10-
7\
3 0 ~ A ~ v A n X
Cu 10 20 5, 40  In C(I.).I 5 10 15 20 25 30 8235 40 45 I?‘O
at.% In at.% In

Figura 4.7: Isoterma de Cu-In-Sn a 600°C, (a) determinada experimentalmente Koster et
al.[I14], campo bifdsico f+1. (b) Liu et al. [I32] modela 8 y 1 como una sola fase.
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Figura 4.8: Isoterma calculada de Cu-In-Sn a 400°C, (a) Liu et al. [I32] (b) TCSLD3. [5]. Se
observan diferentes campos de coexistencia alrededor de 7.
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utilizan modelos diferentes para algunas fases como se indica en la Tabla [£.4]

Un modelo termodindmico adecuado debe predecir correctamente las propiedades individuales
de cada fase y no solo el diagrama de equilibrio. De hecho es posible reproducir un diagrama de
equilibrio utilizando pocos o ningin dato termoquimico, debido a que los limites de fases repre-
sentan diferencias en la energia de Gibbs mientras que las entalpias pueden estar muy lejos de
las experimentales [I38]. Es decir que la sustraccion G = H —T'S podria generar compensaciones
resultando G adecuado con H y S no representativos. Con la descripcién actual del ternario no
es posible reproducir adecuadamente las entalpias de mezcla ternaria, pues aparentemente Liu
et al.[I32] no utilizaron datos de entalpias de mezcla en su evaluacién. Estas fueron medidas
experimentalmente a 1073 K por Li et al. [129] y publicadas en el ano 2006 posteriormente
al trabajo de Liu 2001. Los autores realizaron un gran ntimero de determinaciones barriendo
una regién importante en composicién, comparan (Fig.9 en su trabajo) las entalpias de mezcla
medidas a 1073 K para la isopleta con relacién de composiciéon In:Sn=1:1 con las calculadas
utilizando la descripcién de Liu et al.[I32], verificando desviaciones significativas en los valo-
res calculados. En la Fig. [£.9] se reproducen estos resultados tomando los datos experimentales
publicados y comparandolos con el calculo de las entalpias de mezclado para dicha la isopleta,
In:Sn=1:1, con la TDB armada en este trabajo [I52]. En el trabajo de Li et al. [129] se evaltian
tres extrapolaciones para los coeficientes de exceso, a saber, Muggianu, Kohler y Toop, siendo la
extrapolaciéon de Toop la que reproduce mejor las mediciones. Esta extrapolacién es adecuada
en sistemas como este, en el cual uno de los tres binarios tiene un comportamiento distinto
generando asimetria, ya que Cu-In y Cu-Sn muestran similar comportamiento respecto de las
entalpias de mezclado y no asi In-Sn. Estas mediciones son informaciéon fundamental para una
re-evaluacién del sistema Cu-In-Sn.

Las diferencias mencionadas motivaron los andlisis experimentales presentados en la Sec. [1.4]
con el objetivo de tomar decisiones respecto a las modificaciones que podrian realizarse en los

modelos termodinamicos presentados para mejorar dichas descripciones.
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Figura 4.9: Entalpias de mezclado calculadas con TC y la TDB armada [I52] y experimentales
de Li et al. [129] para la isopleta con relacién In:Sn=1:1 y 1073 K.
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4.4. Analisis experimental

Los experimentos llevados a cabo en el grupo de investigacién del Laboratorio de Carac-
terizacién de Materiales (LCM) sobre este sistema fueron disenados en base a las regiones del
diagrama donde falta o existe informacién contradictoria, algunas mencionadas en Sec. Las
aleaciones generadas se muestran en la Fig. [£.10] y fueron seleccionadas estratégicamente con el
objetivo de validar los modelos o caracterizar regiones poco exploradas del sistema. Se realizé la
caracterizacién de las aleaciones y se compararon los resultados experimentales con los calcula-
dos usando la TDB [152] y con la propuesta de Velikanova et al.[208] cuya evaluacién contempla
modelos y experimentos.

Para cada composicion se prepararon muestras fundidas y homogeneizadas. La microestructura
de la muestras fue analizada utilizando técnicas metalograficas y microscopia éptica/electrénica.
La composicién quimica se determiné mediante analisis de EDS/WDS. Y se realizaron medi-
ciones calorimétricas de temperaturas y calor de transicién con HF-DSC y determinaciones

cristalograficas mediante XRPD. Para detalles de las técnicas experimentales ver Sec.

Sn

x 17 at.% Cu
© 44 at.% Cu
© 77 at.% Cu
® 80 at.% Cu

40

60\ 40

In

Figura 4.10: Aleaciones de Cu-In-Sn estudiadas en este trabajo, la composicién quimica se
superpone sobre la isoterma a 400°C de [20§].

4.4.1. Isopleta 17% at. Cu

Se analizaron muestras fundidas con composicién 17 %at. Cu, las cuales fueron preparadas
como se indica en la Sec. Los ensayos calorimétricos se detallan en la Tabla Se uti-
liz6 la técnica HF-DSC (Sec. para determinar las temperaturas de transicion y el calor
involucrado.

Los resultados obtenidos para esta isopleta se resumen en la Tabla [£.7] donde la primer
columna indica la composicién global de la muestra, luego se indican las fases identificadas

(nomenclatura aceptada de [208]) y su composiciéon antes y después de las mediciones calo-
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Tabla 4.5: Composicién y peso de las aleaciones con 17 % at. Cu medidas con la técnica HF-DSC
aplicando los correspondientes programas de temperaturas.

[¢]
Muestra Peso, mg Programa de temperatura, °C

Calentamiento Isotérmico Enfriamiento

50-600, 5°C/min 600, 10 min  600-50, 5°C/min

Cul7 In68 Snlb 179.16
Cul7 In48 Sn35 159.79
Cul7 In23 Sn60 50.63

50-500, 5°C/min 500, 10 min  500-50, 5°C/min
Cul7 In8 Sn75 62.57

rimétricas. La columna siguiente indica las temperaturas de transicién obtenidas de la sefal
de HF-DSC en calentamiento y en enfriamiento y a continuacién el calor asociado a dicha
transicion determinado en el segundo ciclo de enfriamiento. En la tltima columna se muestran
los campos de fases asociados a la transicién (cuando fue posible) o el campo final observado en
la inspeccion microestructural luego de la corrida de HF-DSC. Se indica en esta tltima también
el porcentaje en masa involucrado en la transformacién estimado a partir de los calculos de
equilibrio.

Tres cortes isotérmicos y las composiciones estudiadas se muestran en la Fig. para ilustrar
las etapas iniciales de la solidificacién en condiciones de equilibrio. En (a) se observa la topologia
de la proyeccién de la superficie de liquido y las lineas monovariantes (rojo). En (b) la isoterma
de 555°C muestra el campo de 1-(CugSns,Cuzln) extendiéndose desde el binario Cu-In hasta el
binario Cu-Sn de acuerdo a las temperaturas de solidificacién: n-Cusln a 670°C y 1-CugSns a
415°C. Por lo tanto el campo de estabilidad de 7-(CugSns,Cuzln) se estrecha en la region rica en
Sn. A temperaturas mas bajas (c) se puede apreciar como la solidificacién de n-(CugSns,Cusln)

ocurre primero en la region rica en In.

; o 3
(a) liquidus a-(cu) (b) 555 °c e (c) 500 °c 100 S
surface Bry,-(Cu,Sn) 3,-Cu,Sn,, ¢-CuSn
¥,-(Cu,In) €-Cu,Sn 80 7,-Cuy,In,Sn
7,-CuyyIn,Sr 8,-CuyIng

e-Cu_Sn R
3 8,-CuyIng

1-(CugSng,C ,-,§

n-(CugSng,Cuyln)
11-(CuESnS,CuZIn) é‘ 60

0

N N

@ 0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 @ 0 20 %240 60 80 100 @ 0 20 %240 60 80 100
at.% In at.% In at.% In

Figura 4.11: Secciones calculadas con la TDB de Liu et al.[I52] (a) proyeccién de la superficie
de liquido y monovariantes (curva roja), (b) Isoterma a 555°C y (c) isoterma a 500°C. Las
composiciones de las aleaciones estudiadas se indican con puntos negros.

En la Fig. [£.12] se muestra un panorama general de los resultados obtenidos, se muestran
las temperaturas de transicién medidas superpuestas a la seccién de 17 %at. Cu calculada. Las

lineas rojas horizontales indican las temperaturas invariantes del ternario. Los simbolos que
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apuntan hacia arriba (color naranja) corresponden a la temperatura de transicién obtenida de
la curva de calentamiento y los que apuntan hacia abajo (color azul) de la curva de enfriamiento.
Se pueden observar corrimientos en temperatura de ~20°C con respecto a las calculadas. Ain en
el trabajo de Liu et al.[I32] se pueden observar corrimientos en temperatura (aunque en menor
magnitud) para esta isopleta y observaciones similares realizaron Riani et al.[170] respecto a las
temperaturas de liguidus en +10°C. En la misma Fig. [£.12] se indican el nimero de fases detec-
tadas con simbolos a 50°C, por inspeccién microestructural luego de los ensayos de HF-DSC. El
acuerdo con las regiones calculadas es parcial, razén por la cual se re-consideraron las técnicas
metalograficas, luego de experimentar dificultades al pulir estas aleaciones extremadamente
blandas [56], las muestras nuevamente pulidas parecen revelar las fases esperadas a partir del

calculo, se volvera sobre esta cuestion mas adelante.
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Figura 4.12: Isopleta de 17 %at.Cu y tres aumentos en regiones de interés indicando los campos
de fases y en lineas rojas los planos invariantes. Los simbolos superpuestos indican: tempera-
turas determinadas con HF-DSC (on heating/on cooling) y ntmero de fases observadas en la
microestructura.

4.4.1.1. Relacién entre respuestas de HF-DSC y microestructuras

La microestructura observada luego de los ciclos calorimétricos y las respuestas obtenidas
en ambos ciclos se muestran en la Fig. El analisis de las curvas de HF-DSC se basa en las
curvas de enfriamiento del segundo ciclo (azul) asumiendo como estado inicial la homogeneizacién
completa a ~20°C por encima de la temperatura de liquidus reportada en [I132]. El primer ciclo

(color naranja) corresponde a la muestra fundida y por lo tanto a otro estado inicial. El criterio
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adoptado cuando los picos presentan forma de hombro fue tomar la temperatura a la cual el
pico regresa a la linea base.

Para todas las muestras analizadas se registra un pico a alta temperatura mas alejado de
los demds que corresponde a la cristalizacion de la fase 7-(CugSns,Cusln), de baja intensidad,
forma de hombro en calentamiento y pico definido en enfriamiento. Se observa que la intensidad
de este pico decrece con el aumento en composicién de Sn como se aprecia en la Fig. [£.13] Este
comportamiento esta relacionado con proximidad de las aleaciones ricas en Sn a la linea mono-
variante (ver Fig. (a)). La discusién a continuacion, se refiere solo a las sefiales observadas
luego de la precipitacién primaria de 7-(CugSns,Cusln).

En la Fig.[4.13|(a) se muestra la microestructura junto con los analisis de composicién de la mues-
tra Cul7In68Sn15, que confirma la cristalizacién primaria de 7-(CugSns,Cugln) y la formacién
de la fase binaria x-(In,Sn) en la matriz. Estos resultados concuerdan con Lin et al.[I30](Fig.
3j en la publicacién) donde reportan una microestructura y composicién de n similares en una
aleacion Cu20In60Sn20 luego del enfriamiento hasta 100°C en DTA a 1°C/min. Sin embargo,
la muestra pulida nuevamente en este trabajo revela una fase peritéctica rodeando precipitados
de 7-(CugSns,Cuzln) que muy posiblemente sea 75-CuslnzSn. Respecto al pico a 135.8°C se
puede decir que corresponde a un conjunto de transiciones muy cercanas en temperatura entre
~150-135°C (ver Fig. e incompletas pues el analisis quimico a temperatura ambiente revela
la presencia de 7-(CugSns,Cuzln) retenida. La senal que se detecta solamente en calentamiento
estd relacionada con la fusién de fases metaestables formadas en la aleacion fundida inicial.

Para la aleacion Cul7In48Sn35 la microestructura resultante se muestra en la Fig. [4.13(b), se
observa en gris oscuro la fase primaria 1-(CugSns,Cusln) y una segunda fase peritéctica crece
rodeando la fase primaria y en contacto con la matriz. La senal de HF-DSC en enfriamiento
revela un segundo pico intenso probablemente relacionado con la fase liquida y un tercer pico
de baja intensidad sugiriendo una transicién sélido-sélido. De la comparacién con la Fig. [£.12] el
segundo pico parece estar relacionado con los invariantes muy cercanos entre si en el rango ~120-
110°C, mientras que el tercer pico estd muy alejado en temperatura(>20°C) de los invariantes.
En la Fig. se muestra el perfil de composicién medido con WDS en la region indicada con
la linea punteada (linescan) para esta aleacién. El andlisis de WDS confirma la presencia de
7-(CugSns,Cugln) rica en Cu y 72-CuglngSn pobre en Cu. Ademés el andlisis quimico revela que
x rica en In y 6 rica en Sn conforman la matriz, con # en menor proporciéon. Las composiciones
medidas se superponen con la isoterma calculada a 80°C en la Fig. y se ve claramente
la presencia de 7-(CugSns,Cusln) retenida y a causa se ello las composiciones de x y 6 estén
corridas respecto a las de equilibrio (vértices del tridngulo donde coexisten y + 6 + 72). Estos
resultados son evidencia concreta que 79-CuolngSn cristaliza en forma secundaria mediante una
reaccién quasi-peritéctica (Clase II) en equilibrio con el liquido. Ademas es evidencia de que hay
reacciones incompletas por la presencia de 7-(CugSns,Cusln) debajo de ~100°C. Este tipo de
microestructura, concuerda con las reacciones peritécticas donde el equilibrio se alcanza en la
interfase pero la velocidad de difusién no es suficiente para asumir homogeneidad en las fases
solidas en el tiempo que dura el proceso de solidificacién. Como consecuencia se observan cuatro

fases en lugar de las tres que predice el calculo (Fig. [4.12)).
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Figura 4.13: Microestructuras después de HF-DSC obtenidas en SEM/BSE para las aleaciones
analizadas indicando resultados de composicién. Curvas de HF-DSC medidas a 5 °C/min, primer

ciclo (curva naranja) y segundo ciclo (curva azul) para las siguientes aleaciones con 17 %at. Cu:
(a) In68Sn15, (b) Ind8Sn35, (c) In23Sn60 y (d) In8Sn75
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La aleacién Cul7In23Sn60 se analiza en la Fig. c) donde la microestructura y andlisis
quimicos revelan dos fases, 7-(CugSns,Cuzln) y 6-(In,Sn) y no se observa evidencia de la fase
ternaria como se esperaria en la Fig. La segunda senal registrada con HF-DSC parece
estar relacionada con la transicién L +n /L 4+ n+ 60 y la formacién de la matriz debido a la
gran intensidad, mientras que la tercera sefial indicaria la transicion L +n + 6 /n + 6 donde
solidifica el liquido remanente. Finalmente, la aleacién Cul7In8Sn75 se analiza en la Fig.|4.13{(d),
la microestructura revela una matriz de (8Sn) en equilibrio con 7-(CugSns,CuzIn) como se
esperaba de la isopleta calculada, Fig. [£.12] En la respuesta de HF-DSC el segundo pico agudo
e intenso sugiere una transicién que involucra la fase liquida, sin embargo, un solo pico deberia
explicar la transicion a través de tres campos de coexistencia.

Una mejor interpretacién de las senales de HF-DSC surge de simular la respuesta calorimétrica
utilizando datos de equilibrio. Esto ayuda a comprender como se reflejan las transiciones de

equilibrio en la respuesta de un HF-DSC. Los detalles de las simulaciones se indican en la

Sec. 24311

4.4.1.2. Relacién entre respuestas de HF-DSC experimentales y simuladas

Se comparan las respuestas experimentales de HF-DSC, solo el segundo ciclo, con la res-
puesta simulada en base a datos de equilibrio de entalpia-temperatura calculados. El resultado

general observado en las Figs[A.15][4.16] es el acuerdo parcial entre picos experimentales y cal-
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culados. Debemos marcar dos razones posibles, la primera es que las simulaciones se basa en
datos de equilibrio sin considerar la cinética y la segunda es que aln en el equilibrio invariantes
tan cercanos en temperatura se reflejan en la respuesta de HF-DSC como picos superpuestos y

no resueltos.
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Figura 4.15: Termogramas experimental y simulado correlacionados con el diagrama de canti-
dad de fase para: (a) Cul7In68Sn15 y (b) Cul7In48Sn35. Los termogramas en azul corresponden
al 2do. ciclo medido y en rojo a la respuesta simulada en base a datos entalpia-temperatura
calculados con TC-TDB[I52]. El diagrama de cantidad de fase indica las temperaturas de trans-
formacién y las fases coexistentes en el equilibrio.

Para este grupo de aleaciones el primer pico en la curva de enfriamiento (experimental y
simulado) corresponde al efecto térmico asociado a la cristalizacion de 7-(CugSns,Cugln) prima-
ria.

En la Fig. (a) se presenta un diagrama de equilibrio de cantidad de fase en funcién de la
temperatura (diagrama NP) que se correlaciona con el eje de temperatura de la respuesta ex-
perimental de HF-DSC para la muestra Cul7In68Sn15. Por arriba de 550°C existe solo liquido,
con el enfriamiento ocurre la cristalizacion de n-(CugSns,Cugln) que se refleja en el primer pico
experimental. La cantidad de fase 7 aumenta mientras la cantidad de liquido disminuye entre
el primer y segundo pico. En la temperatura inicial del segundo pico simulado el diagrama NP
indica tres fases en equilibrio L 41+ 72, y por lo tanto la transicién de L+n / L+n+ 12 y luego

L+n+my /L+19. Mientras, que el tercer pico simulado refleja la superposicién de dos transicio-
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nes: L+ 7y /L+ 19+ (In) y el invariante ternario (cuatro fases en equilibrio) L+ (In) <> x + 7o,
reaccién No. 6 en la Tabla [£.2] Experimentalmente, las dos sefiales simuladas se detectan como
un solo pico asimétrico irresoluble, lo que no sorprende pues ain la simulacién en equilibrio
presenta superposicion sumado al hecho experimental de reaccién incompleta. El area bajo el
pico experimental es similar a la suma de los picos simulados pero con un corrimiento hacia tem-
peraturas mas bajas. Esto se relaciona con cierto sobrenfriamiento pues se observaron dendritas
en la microestructura, pero no se observan picos con formas tipicas de sobrenfriamiento.

Para la aleacién Cul7In48Sn35 (Fig. [.15|(b)) los picos simulados por debajo de 140°C repre-
sentan dos reacciones invariantes (No. 9 y 11 en la Tabla de acuerdo al diagrama NP. La
respuesta experimental sin embargo, es un solo pico asimétrico e irresoluble confirmado por la
microestructura y fases observadas, 7 + x + 6 y 7 retenida. Sin embargo, el hecho que las tem-
peraturas experimentales sean mayores que las calculadas sugiere que el modelo termodindmico
necesita mejoras. Para esta aleacion la tercer sefial en enfriamiento podria estar relacionada
con una transicién que no predice el modelo termodinamico y por lo tanto no se observa en
la simulacion: 79 + x / 72 + x + 0. Esta senal también se observé con velocidades mayores de
enfriamiento de 20°C/min durante escaneos preliminares realizados en este trabajo (Tabla [4.7)).
Y ademés fue reportada por Riani et al.[I70] para la aleacién Cu2.5In62Sn35.5 a una velocidad
de enfriamiento de 1°C/min. Esto representa evidencia de un posible desplazamiento del limite
entre los campos de coexistencia de 7o + x /72 + x + 0.

Los resultados para la aleacién rica en Sn Cul7In23Sn60 se presentan en la Fig. |4.16(a), se ob-
serva que el segundo pico simulado en enfriamiento corresponde a la precipitacién de 6-(In,Sn),
el ancho del pico refleja la extensién del campo de tres fases: L + n 4 6. Un pico incipiente se
observa en la simulacion a ~80°C correspondiente a la formacién de 5. Grandes diferencias en
temperaturas de inicio se observan para esta composicién muy probablemente como consecuen-
cia de la formacién de dendritas observadas en la microestructura final. Para esta muestra, el
nuevo pulido metalografico no revela 75, por lo que en enfriamiento no se cruza el limite n+ 6 /
N+ 6 + 72 como se esperaria de la Fig. [£.12]

Finalmente, en la Fig. |4.16|(b) se observa la respuesta para la aleacion Cul7In8Sn75, el segundo
pico simulado en el enfriamiento corresponde a la precipitacién de 6-(In,Sn) y la tercera senal,
de muy baja intensidad, se explica por la cristalizaciéon de la solucién sélida (5Sn). Experimen-
talmente, se detecta un solo pico corrido a temperaturas menores que las simuladas, y su forma
e intensidad sugieren una transicién que involucra la fase liquida. En base a la microestructura
observada, no se encontré evidencia de la fase 6-(In,Sn) en la matriz y por lo tanto, la reaccién
L + (BSn) <> n + 6 probablemente no ocurri6.

En resumen, los resultados para la isopleta con 17 %at. Cu arrojan evidencia experimental de
reacciones incompletas, con caracteristicas peritécticas, quasi-peritécticas en sistemas ternarios.
El anédlisis microestructural revela formacién de dendritas con un enfriamiento de 5°C/min, por
lo que la comparacion con el equilibrio debe considerarse como una referencia y no buscar per-
fecto acuerdo. Un paso siguiente podria ser la comparaciéon con simulaciones en base al modelo
de solidificacion Scheil-Gulliver, que representa el caso limite de solidificacién considerando que
no hay difusién en el sélido y existe difusién infinita en el liquido. Sin embargo, para los célculos

de solidificacién Scheil se necesita la descripciéon termodindmica, TDB, y parece conveniente
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primero realizar las mejoras en los modelos termodindmicos. Por otro lado con la TDB utilizada
en este trabajo [I52] fue posible simular curvas que ayudaron a distinguir eventos térmicos en
el equilibrio “encubiertos”en picos irresolubles. Pero también se observé que existe superposi-
cién en picos simulados cuando las transiciones se encuentran muy cercanas en temperatura.
Con respecto al trabajo experimental futuro, es posible realizar corridas de HF-DSC a menor

velocidad de enfriamiento como por ejemplo 1°C/min para resolver los picos superpuestos.
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Figura 4.16: Termogramas experimental y simulado correlacionados con el diagrama de canti-
dad de fase para: (a) Cul7In23Sn60 (b) Cul7In8Sn75. Los termogramas en azul corresponden
al 2do. ciclo medido y en rojo a la respuesta simulada en base a datos entalpia-temperatura
calculados con TC-TDB[152]. El diagrama de cantidad de fase indica las temperaturas de trans-
formacién y las fases coexistentes en el equilibrio.

4.4.2. Isopleta 44 % at. Cu

La isopleta de 44 % at. Cu corresponde en su mayor parte, al igual que la de 17 %at. Cu, a
la regién de cristalizacién primaria de la fase n-(CugSns,Cugln), sin embargo, las aleaciones con
44 % at. Cu y con menos de 10 % at. In entran en el campo de precipitacién primaria de la fase
de alta temperatura €. Esto se ve claramente en la Fig. donde se muestra la superficie liqui-
dus calculada con la TDB armada de literatura, las lineas monovariantes (rojo) y superpuestas
la composicién nominal de las aleaciones estudiadas con 44 % at. Cu. Todas las aleaciones de
esta composiciéon son muestras fundidas (Sec. , se realizaron ensayos de calorimetria con
HF-DSC (Sec. para determinar las temperaturas de transicién y el calor involucrado.
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Los programas de temperatura utilizados y la cantidad de muestra analizada se indican en la
Tabla El resumen de los resultados para esta isopleta se presenta en la Tabla [4.7) junto con
los resultados para la isopleta de 17 %at. Cu. La primer columna indica la composicién global
de la muestra, luego las fases identificadas (nomenclatura aceptada de [208]) y su composicion
antes de las mediciones calorimétricas. La columna siguiente indica las temperaturas de transi-
cién obtenidas de la sefial de HF-DSC en calentamiento y en enfriamiento y a continuacién el
calor asociado a dicha transiciéon determinado en el segundo ciclo de enfriamiento. En la dltima
columna se muestran los campos de fases asociados a la transicion (cuando fue posible) o el
campo final observado por inspeccién microestructural y el porcentaje de fase transformada

estimada de los calculos de equilibrio.

Sn
1.0 a-(cu)
superficie ' B/y,-(Cu,Sn)
liquidus v,-(CuIn,)
x-Cu3Sn

Figura 4.17: Superficie liquidus
del sistema Cu-In-Sn calculada
con la TDB armada de literatu-
ra. Se indican las regiones y fases
de precipitacién primaria, lineas
monovariante (rojo) y la compo-
0.2 sicién de las aleaciones estudiadas
con 44 %at. Cu.

n-(CUSSnS,CUZIn)

Tabla 4.6: Composicién y peso de las aleaciones con 44 % at. Cu medidas con la técnica HF-DSC
aplicando los correspondientes programas de temperaturas.

Muestra Peso, mg Programa de temperatura, °C

Calentamiento Isotérmico Enfriamiento

Cu44 In50 Sn6 28.07
Cu44 In34 Sn22 73.34
Cu44 In20 Sn36 81.45
Cu44 In2 Snb54 64.50

50-700, 5°C/min 700, 10 min  700-50, 5°C/min

Los resultados de calorimetria e identificacién de fases se comparan con la isopleta de 44 %
at. Cu calculada con TC-TDB[I52] en la Fig. [£.18(a), se indican con simbolos triangulares las
temperaturas de transicién (rojo determinadas en calentamiento y azul en enfriamiento) y la
cantidad de fases observadas mediante inspeccién de la microestructura a 80°C. Con respecto
a las temperaturas de liquidus se observa, al igual que en las aleaciones de 17% at. Cu, una
diferencia respecto al calculo de ~10°C por debajo en las determinaciones experimentales. Con

excepcion de la aleacion rica en In para la cual no se detectd la sefial a mayor temperatura.
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Estas observaciones también se aprecian en el trabajo de Liu et al.[I32] en particular para la
seccion de 30% peso Cu (44 %at.)(fig. 7c en su trabajo). La inspeccién microestructural se
realizé sobre las muestras fundidas antes del ensayo calorimétrico, y se puede observar que la
cantidad de fases esperada no coincide totalmente con el calculo de equilibrio posiblemente
por las velocidades de enfriamiento de las muestras fundidas (Sec. . Si bien es deseable el
anélisis de microestructura posterior a las medidas en HF-DSC, del anélisis en la seccién anterior
Sec. SEM-EDS no es suficiente para detectar ciertas fases como por ejemplo, 79-CuslngSn,
y se requieren andlisis en microsonda, WDS. Esta dificultad también se observé en las aleaciones
de esta isopleta, en la Fig. 4.18(b) se muestra la isoterma a 80°C calculada y los resultados de
composicion medidos en SEM-EDS que evidencian un corrimiento significativo. El simbolo de
la composiciéon nominal indica la cantidad de fases observadas y con lineas de puntos se indica
la composicién de las fases individuales. Los corrimientos se deben a que una de las fases no es

detectada, ej. Cud44In34Sn22, o se detecta una fase de alta temperatura retenida.
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Figura 4.18: Resultados para las aleaciones con 44 % at. de Cu comparados con: (a) seccién de
composicién constante 44 % at. Cu calculada con TC-TDBJ[I52] los simbolos en negro indican
la cantidad de fases identificadas en la microestructura y las temperaturas de transformacion
determinadas con HF-DSC, (b) seccién de temperatura constante a 80°C donde se observan
las lineas de equilibrio de los campos bifasicos, los simbolos indican la composicién medida en
SEM-EDS y la cantidad de fases presentes.

En la Fig. se muestran los resultados para cada aleacién comparando la microestructura
observada antes de la corrida calorimétrica y la senal de HF-DSC obtenida. Las micrografias
6pticas y el andlisis quimico en SEM-EDS [31] representan el estado microestrucutral inicial
cuya evolucién en calentamiento corresponde a la curva del primer ciclo (naranja). Las curvas de
calentamiento del primer y segundo ciclo coinciden en la cantidad de picos observados para las
aleaciones con 44 % at. Cu, esto indica que la microestructura antes de la corrida calorimétrica
no difiere significativamente de la que se obtiene luego del primer ciclo, validando el analisis

desarrollado a continuacién.
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En (a) se observa la microestructura de aleacion de Cu44In50Sn6(F) que evidencia en el éptico
dos fases bien definidas y segin la composicién medida se relacionan con 7 y la solucién sélida
de (In) en concordancia con el diagrama calculado. La respuesta de HF-DSC indica tres senales
en enfriamiento, las dos de alta temperatura representan la precipitacion de n probablemente
en presencia de alguna heterogeneidad en el estado liquido, porque por otro lado se ven como
un solo pico en el calentamiento. La senial a 142.7°C indica la desapariciéon del liquido y la
formaciéon de (In). Una senal adicional en las curvas de calentamiento de ambos ciclos parece
estar relacionada con el cruce del invariante (quasi-peritectoide) que propone Velikanova et
al.[208] (fig. 21 en su publicacién). Resultados similares se observan en la publicacién de Liu et
al.[I32] en la fig. 7b de su publicacién para una aleacién con Cu32In60Sn8 y en la fig. 7c para
una aleacién con Cu44In40Sn16 (Cu30In50Sn20 % en peso).

En (b) la microestructura para la aleacion Cu44In34Sn22(F) evidencia dos fases asociadas por
su composicién con n y x (matriz). La senal de HF-DSC registra dos picos en calentamiento
y en enfriamiento y para ambos ciclos, el de alta temperatura asociado a la cristalizacion de
n v el de baja temperatura relacionado con la desaparicién del liquido remanente en cercanias
del eutectoide. Dos observaciones se desprenden de estos resultados: 1) que posiblemente 75 se
encuentre presente tanto antes como después del la corrida calorimétrica y deberia analizarse
la muestra con WDS. 2) La forma del pico de baja temperatura es similar a la transformacién
en la composicién eutéctica, aspecto que también se observd en las aleaciones de 17 % at. Cu
cercanas a la composicion del eutéctico ternario. De la segunda observacién se concluye que el
liquido transforma a n+x+6 o n+7e+6, con 79 o 6 en la matriz, de modo que el limite de fases
calculado, L+n/L+n+72, podria estar desplazado.

En (c) se puede observar la microestructura de la aleacién Cu44In20Sn36(F) donde se detectan
dos fases que segtn el andlisis de composicion serian 7 y 6. La sefial de HF-DSC evidencia tres
picos tanto en calentamiento como en enfriamiento y en ambos ciclos. El pico a alta temperatura
corresponde a la precipitacién de 7, mientras que los dos picos a baja temperatura corresponden
la formacién de 6 y desaparicién del liquido, respectivamente. No se observd senal que indique
el cruce al campo n+60+(5Sn).

Por tltimo, en (d) se presenta la microestructura para la aleacién més rica en Sn, Cud4In2Sn54(F),
se pueden apreciar tres fases que, segtin su composicion se las asocia a, € retenida, 7 y soluciéon
sélida de (BSn). La senal de HF-DSC evidencia tres picos en el enfriamiento, los dos de alta
temperatura corresponden al cruce de la region L+n+-¢, mientras que la senal de la precipitacion
primaria de € no se observa y posiblemente suceda a una temperatura superior a 700°C por
la forma del termograma en esa regién. Este resultado concuerda con las mediciones en [132]
donde se registra para Cu44In8Sn48 (Cu30In10Sn60 % en peso) una temperatura de liquidus
mayor que la calculada. El pico de baja temperatura en el enfriamiento corresponde a la des-
aparicion del liquido. En la microestructura final muy probablemente exista e retenida, atin con
enfriamiento lento de 5°C/min, pues las curvas en calentamiento evidencian igual cantidad de
picos, es decir que, no hay cambios en la cantidad de fases precipitadas.

Para una mejor interpretacién de los termogramas se los compara con el correspondiente diagra-

ma de equilibrio calculado expresado como cantidad de fases en equilibrio a cada temperatura

en la Fig.

89



4.4. ANALISIS EXPERIMENTAL I. Sabato - UNSAM

Cu44In50Sn6
antes DSC n 20r (a) 1°c
(In) Cu 68.0 at.%

In 27.0
Cu15at.% Sn 5.0

In 81.0 \

Sn4.0

616.9 °C |

606.9 °C

10

Heat Flow (mW)

577.3°C

20 um |l 1404 °C

N
o
!

100 200 300 400 500 600 700
Sample Temperature (°C)

Cu44in34Sn22 . = (b) Cu44in34Sn22 (F)
“antes.DSC Y - 1°c
R el S Vi 207 2%c 592.4°C |
=3
E 122.0°C
=
5
LL
50
[}
I
_ 592.0°C
1205 °C
-20 '

1 1 1 1 1
100 200 300 400 500 600 700
Sample temperature (°C)

Cu44In20Sn36 Cu441n20Sn36 (F)

4
antes DSC Cu 0.0 at% 2°z
In' 22:0 )
i 22 R 567.3°C
=
£
z -
o
[T
Cu 63.0 at% ©
In 14.0 T |
Sn 23.0 *
146.0 °C 566.0 °C

-107116.8°C

50 um

100 200 300 400 500 600 700
Sample Temperature (°C)

30 T T T T
Cu44In2Sn54 Cu44In2Sn54 (F)
antes DSC (BSn) : (d)
Cu 2.0 at.%
In 0.0
Sn 98.0

1c
2c

N
o
T

1

419.9°C 4491°C
186.5 °C

Heat Flow (mW)
o

o

g )
5 *Cu 72,0 at.%
100 unt [ W 00
aEred LY . .~ Sni28.0 10

100 200 300 400 500 600 700
Sample Temperature (°C)

Figura 4.19: Microestructuras antes de HF-DSC obtenidas mediante microscopia Optica y
composiciones medidas en SEM-EDS [31]. Termogramas de HF-DSC obtenidos a 5 °C/min,
primer ciclo (curva naranja) y segundo ciclo (curva azul) para las siguientes aleaciones con

44 %at. Cu: (a) In50Sn6, (b) In34Sn22, (c) In20Sn36 y (d) In2Sn54.
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comparados con los termogramas experimentales de las aleaciones con 44 % at. Cu.
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Los diagramas de la Fig. permiten visualizar con mas claridad la cantidad de fase
que efectivamente transforma en cada transicion; de modo que es posible tener una primera
estimacion del calor por unidad de masa efectivamente transformada. Una determinaciéon ex-
perimental de la masa transformada requiere una importante cantidad de muestra y tiempo
para realizar una buena estadistica de volumen examinando diferentes cortes de la muestra.

El calor asociado a cada transicién se presenta para las aleaciones con 44 %at. Cu en la Tabla

Tabla 4.7: Resultados experimentales para aleaciones de Cu-In-Sn con composicién 17 y 44 %at. Cu. Se
resumen las composiciones medidas, las temperaturas de transformacién y calores asociados determinados
con HF-DSC. También se indican los campos de fases asociados a la transicion, o las fases identificadas en

la microestructura final. Los valores entre paréntesis se obtuvieron de las curvas calorimétricas simuladas.

muestra fases EDS/WDS HF-DSC en HF-DSC en calor de campos de fases
EDS composicién composicién de calentamiento enfriamiento trans. en asociados a la
global, %at. fase, %at. 2° ciclo 2° ciclo enf. 2°c., transicién (mtr)Jr
Cu In Sn Cu In Sn T+1°C T+1°C J/gt
17 68 15 518.2 490.5 171.0 L/L+4n (m¢r30 %)
antes de DSC -2 489.22
21.0  66.0  13.0 n 66.0 290 5.0 (527.8) (526.8)
X 0.0 84.0 16.0 133.7 135.8 339.3 X+7 (m¢r70 %)
despues de DSC 134.12 132.52 n retenida,
n 63.2 30.3 6.4 (135.3) (149.5) presumible-
X 1.0 87.0 12.0 (138.3) (140.1) mente T2
(146.8) (137.3) detectada
17 48 35 509.4 484.9 214.3 L/L+n (m¢r30 %)
antes de DSC 430.52 467.62
23.0 49.0 28.0 n 65.0 18.0 17.0 (505.4) (504.5)
X 1.0 51.0 48.0 117.7 119.3 250.4 L+n/mo+x+n
despues de DSC 119.52 115.0* (my-70 %)
n 55.2 26.5 18.3 (111.5) (113.8)
T2 30.7 51.5 17.8 (103.0) (103.9)
X 0.5 70.9 28.6 85.7 70.5 61.7 To+x/T2+X+0
0 0.7 29.7 69.6 - @ 68.12 n retenida
17 23 60 461.5 441.5 77.0 L/L+n (m¢-30 %)
antes de DSC 306.02 438.32
18.0 23.0 58.0 n 60.0 10.0 30.0 (480.6) (480.6)
0 00 230 77.0 183.4 153.8  209.4 Ltn/LAn+0
(BSn) 160.4% 168.5% (mer35%)
despues de DSC (190.0) (187.6)
94 210  69.6 " 556 114 33.0 118.0 118.7 417 Ltn+0/n+6
0 0.7 19.7 79.5 117.42 115.52 (m¢r-35 %)
(BSn) (86.5) (85.7)
17 8 75 439.2 423.5 70.3 L/L4n (m¢30 %)
before DSC 369.92 430.5*
18.0 7.0 75.0 n 68.0 2.0 30.0 (467.2) (465.8)
(BSn) 1.0 1.0 98.0 202.1 184.6 154.1 L+n/n+(B8Sn)
after DSC 204.8* 203.52 (m¢r 70 %)
17.3 1.2 81.5 n 62.6 2.7 34.7 (213.2) (208.0)
(BSn) 26 43 931 (196.1) (194.7)
44 50 6 616.7 616.9 29.8 L/L+n (m¢-50 %)
antes DSC 577.3 606.9 282.0 L/L4n (m¢r25%)
49 46 5 n 68 27 5 140.4 142.7 58.0 L+n/(In)+n
(In) 15 81 4 143.52 142.6* 8.9 (m¢r25 %)
44 34 22 592.0 592.4 111.2 L/L4n (me77 %)
Continda
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Tabla 4.7 — Continuacion

muestra, fases EDS/WDS HF-DSC en HF-DSC en calor de campos de fases
EDS composicién composicién de calentamiento enfriamiento trans. en asociados a la
global, %at. fase, %at. 2° ciclo T £ 2° ciclo T &+ enf. 2°c., transicién
Cu In Sn Cu In Sn 1°C 1°C J/gT
antes DSC 120.5 122.0 62.6 n+x (m¢r23 %)
49 31 20 n 66 20 14 120.1# 119.1# 7.6
X 6 63 31
44 20 36 566.0 567.3 108.3 L/L+n (m¢r78%)
antes DSC 146.0 147.7 98.2 L+n/L+n+0
45 20 35 n 63 14 23 122.0* 156.4* 6.3 (m¢r11 %)
0 0 22 78 116.8 119.8 41.8 L+n+6/n+6
117.32 114.7# 2.6 (myr11 %)
44 2 54 503.3 449.1 69.5 L+e/L4e+n
antes DSC -a 489.12 2.2 (m¢r55 %)
40 1 59 € 72 0 28 410.6 419.9 65.5 L+e+n/L+n
n 53 2 47 418.0* 410.2* 2.3 (m¢-40 %)
(BSn) 2 98 216.4 186.5 178.0 L+n/n+(8Sn)
216.7* 212.5% 25.6 (m¢7-20 %)

a HF-DSC de 20°C/min.

T energfa por gramos de fase transformada (m¢,) calculada con TC expresada en porcentaje de la masa total de la muestra.
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4.4.3. Isopletas 77 y 80% at.Cu

Se analizaron aleaciones con alto contenido de Cu, 77 y 80 %at., con diferentes composiciones
de In y Sn y con dos procesos térmicos, homogeneizadas (H) y fundidas (F), como se detalla
en la Sec. 2:4.1] En la Fig. [£:21] se puede observar la regién del ternario investigada con estas
aleaciones. El estudio de aleaciones con 77 %at.Cu y bajo contenido de Sn se centra en la esta-
bilidad de la fase 71 mientras que en aleaciones de alto contenido de Sn se analiza la estabilidad
de ¢ como fase ternaria, sobre la cual existen estudios experimentales que arrojaron resultados
contradictorios, como se menciond en la Sec. El estudio de aleaciones con 80 %at.Cu sigue
el mismo objetivo de analisis con la diferencia que las fases antes mencionadas estan en contacto
con la fase a-(Cu,In,Sn) en el extremo més rico en Cu, de interés tecnolégico en ensambles
electronicos donde se utilizan comtnmente contactos de Cu.

Para explorar esta regiéon del diagrama ternario se utilizaron cuatro técnicas experimentales, a
saber, difraccién de rayos X sobre las muestras en polvo (XRPD), calorimetria diferencial de ba-
rrido (HF-DSC), anélisis de microestructura y determinaciones de composicién con EDS/WDS.
Los ensayos de XRPD se realizaron con calentamiento in situ como se indica en la secciéon
Sec. Tanto en el proceso de fabricacién como en la preparaciéon de los polvos para medir
se produce acumulacién de tensiones en la muestra y en los cristales de polvo que afectan el
espectro de difraccién, para evitar este efecto se realizaron mediciones a 300°C. Los ensayos
calorimétricos se realizaron sobre muestras en polvo (Sec. , los programas de temperatura
utilizados y el peso de las muestras se indican en la Tabla Los resultados de la identificacién
de fases se resumen en las Figs. [£.22]y [4.23] superpuestos a los diagramas pseudobinarios de Ve-
likanova et al.[208]. El acuerdo entre nuestros resultados y esta evaluacién es muy satisfactorio,
confirmando la evaluacién realizada por Velikanova sobre toda la informacion, experimental y
calculada, disponible en el momento de la publicacién. Cabe aclarar que las secciones verticales
de Liu et al.[132] resultan considerablemente diferentes, pues no considera en los modelos ter-
modindmicos la extension ternaria de la fase (-CuygSng. Todos los resultados para las aleaciones

analizadas en estas isopletas se presentan resumidos en la Tabla [£.10]

% © 77at% Cu
. ® 80 at.% Cu

Figura 4.21: Isoterma a 400°C
[208] indicando las fases de Cu-
In-Sn (negro), las lineas mono-
variantes (gris), las fases de cris-
talizacion primaria (gris claro)
y las composiciones analizadas
en las isopletas 77 y 80 %at.

%at. In
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Figura 4.22: Isopleta de 77 % Cu [208] con resultados experimentales superpuestos, de calori-
metria HF-DSC, e identificacién de fases mediante XRPD y observaciones de microestructura.
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Figura 4.23: Isopleta de 80 % Cu [208] con resultados experimentales superpuestos, de calori-
metria HF-DSC, e identificacion de fases mediante XRPD y observaciones de microestructura.
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Tabla 4.8: Composicién y peso de las muestras medidas con la técnica HF-DSC aplicando los corres-
pondientes programas de temperaturas, se corrieron dos ciclos por muestra con el mismo programa.

Programa de temperatura, °C

Muestra Peso, mg
Calentamiento Isotérmico  Enfriamiento
Cu77In17Sn6(H) 215.44 50-800, 20°C/min 800, 10 min  800-50, 20°C/min
Cu77In17Sn6(H) 82.61 50-750, 5°C/min 750, 10 min  750-50, 5°C/min

Cu77In17Sn6(H) 205.63 500-750, 1°C/min 750, 10 min  750-500, 1°C/min
Cu77In6Sn17(H) 189.94 50-800, 20°C/min 800, 10 min  800-50, 20°C/min

Cu77In0Sn23(H)  135.08  50-800, 20°C/min 800, 10 min  800-50, 20°C/min
Cu77In0Sn23(H) 67.57  50-800, 5°C/min 800, 10 min ~ 800-50, 5°C/min

Cu80In20Sn0(H) 59.14 50-800, 5°C/min 800, 10 min  800-50, 5°C/min
Cu80In16Sn4(H) 133.68 50-800, 20°C/min 800, 10 min  800-50, 20°C/min
Cu80In4Sn16(H) 157.29 50-800, 5°C/min 800, 10 min  800-50, 5°C/min

Cu80In0Sn20(H) 116.50 50-800, 20°C/min 800, 10 min  800-50, 20°C/min

Por otra parte los patrones cristalograficos utilizados para la identificacién de las fases se
resumen en la Tabla [1.9] se puede observar que solo hay disponibles fichas para estructuras

binarias.

Tabla 4.9: Estructuras cristalograficas binarias utilizadas para identificar las fases en aleaciones de
composiciéon 77 y 80 % at. Cu.

Fase Estequiometria G. E. Pearson Pardmetros de red [A] PDF/ICSD Ref.
Cu-In
«a Cug,9Ing,1 Fm3m cF4 a=3.7075 PDF-657274 [208]
Cu a=3.615 1CSD-52256
B8 Cuygln Im3m cl2 a=2.9902 PDF-421477
Y2 Cuglny P43m cP52 a=9.097 PDF-421476
Cuglng a=9.2503 1CSD-627995
Cuglng a=9.2503 ICSD-106556
o2 CurIng P1 aP40 a=10.071 b=9.126 ¢=6.724 a= 90.22° f= ICSD-102983
82.84° ~=106.81°
Cu-Sn
o Cus,g45n0,12 Fm3m cF4 a=3.6390 ICSD-629282
B Cu0,85Sng,15 Im3m cl2 a=3.0261 ICSD-103107
Y1 CusSn F43m cF'16 a=6.1176 ICSD-103101
51 Cuyo,55n11  F43m cF416  a=17.980 ICSD-800
¢ CuypSns P63 hP26 a= 7.330 c= 7.864 ICSD-1847 37
e Cusz,0251n0,98 Cmcm 0(C'80 a=>5.529 b=47.75 ¢c=4.323 ICSD-103102

4.4.3.1. Estabilidad de fases binarias con 77 y 80 %at.Cu

En ambos binarios existen fases intermetalicas que ademéds son fases de Hume-Rothery [143]
o fases electronicas, las cuales se caracterizan por formar estructuras cristalinas definidas a

ciertas concentraciones electrénicas. Esta propiedad presentan los metales nobles como el Cu,
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Ag y Au y las fases derivadas de ellos, las estructuras claves son fcc, bee, hep que se encuentran
presentes en ambos binarios. Las reglas de Hume-Rothery para aleaciones complejas relacionan
la estructura cristalina con la concentracién electrénica y su objetivo era definir los factores
influyentes en el proceso de aleacién. En particular el Sn es tetravalente, esto indica que una
pequena variacién en la composicién local puede generar la aparicion de diferentes fases y como
resultado los procesos de precipitacion y descomposicién tienen una complejidad considerable
en estos binarios. Estudios experimentales pioneros del sistema Cu-Sn no habian identificado
todavia la fase (-CujpSns [212]; luego se encontré evidencia de (-CujpSns en aleaciones con
13.7 y 16.5%at Sn [53, 206] en una microestructura tipo lamelar en contacto con las fases
martensiticas o y . Los autores concluyeron que (+«’ tienen caracteristicas comunes con la
bainita inferior de los aceros, siendo o’ de estructura fcc con fallas de apilamiento al igual que
B3, esta ultima con menor densidad de fallas que la primera. Cuatro fases del sistema Cu-Sn
son fases martensiticas y se forman bajo diferentes condiciones de enfriamiento y composicion:
vy (14.5-16.3 %at. Sn) y &’ (25%at. Sn) tienen estructura hcp con twinning, las otras son /3’
(13.1-14.8 %at. Sn) y o/ de estructura fcc con fallas de apilamiento. Estas fases metaestables, han
sido estudiadas recientemente mediante microscopia de transmisién (TEM), han identificado
dos mecanismos de precipitacién en aleaciones con 8.6 %Sn: continua (dentro de los granos) y
discontinua (en bordes de grano) [210} 211]. Los resultados indican que la relacién de orientacién
entre el precipitado y la matriz es un factor influyente en el estudio de estabilidad de fases.
La fase ¢ observada bajo diferentes condiciones de procesado evidencia ser la estructura de
equilibrio (P63) y muestra una relacién de orientacién mas favorable con a y o/ que con e.

Con estos antecedentes comenzamos el analisis de los resultados obtenidos en este trabajo para
aleaciones binarias de Cu-Sn y luego de Cu-In. Para la aleacién Cu77In0Sn23, tanto (H) como
(F) evidencian un difractograma con senales de d1+¢ y algo de ( retenida pero existen diferen-
cias en la intensidad de las senales entre ambas muestras, Fig. Se observa que la fase ( se
encuentra en menor proporciéon en la aleacién homogeneizada que la muestra fundida, lo que
indica que luego de 40 dias de homogeneizacion a 500°C aiin quedan rastros de ( retenida en el
enfriamiento. En la Fig. [4.25(a) y (b) es posible ver la microestructura eutectoide de d;+¢ y los
precipitados de la fase e primaria. Los ensayos de HF-DSC se agrupan en la Fig. [4.27) al final de
esta seccién, junto con el diagrama de equilibrio calculado y la microestructura de la aleacion
después del segundo ciclo de HF-DSC a 5°C/min. Para esta composicién (a) se registraron curvas
de HF-DSC a dos velocidades de enfriamiento, la primer sefial en enfriamiento corresponde a la
cristalizacién de 71, sin atravesar el invariante peritéctico, Fig. b, L+ — 71 con liquido de
composicién ~19 %at.Sn [I77], ~15 %at.Sn [I32]. No se observaron senales alrededor de 640°C
en enfriamiento en relacion al peritectoide de (. El pico a 622°C pareciera ser un pico espurio.
La senal a 616°C estaria relacionada con la transicion al campo v;+¢€, aunque se encuentra a
24°C por debajo de las mediciones de otros autores [77]. La senial a 587°C se observé solo en
calentamiento con 5°C/min e insinuada con 20°C/min y finalmente la senal a 585°C deberia

estar asociada a la temperatura eutectoide de descomposicién de (.
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Figura 4.24: Cu77In0Sn23 difractogramas de la aleacién homogeneizada 40 dias a 500°C (H)
y fundida (F) con la identificacién de los picos segin los patrones cristalograficos en la Tabla

£

;Iru77InUSn23 40d 500°C DSC 5

o

B

i

C/min Cu77INn0Sn23 40d 500°C DSC 5 °C/min

Figura 4.25: Cu77In0Sn23 microestructura luego del segundo ciclo del ensayo calorimétrico a

5°C/min [56].

La composicion Cu80In0Sn20 fue analizada mediante HF-DSC, Fig. b), se observaron

tres transiciones, la primera en enfriamiento correspondiente a la cristalizacién de 1, la se-

gunda senal se relaciona con la temperatura peritectoide de formacion de ;1 y la tercer senal

seria la correspondiente al eutectoide de descomposicién de 1. La curva de calentamiento obte-

nida esta en excelente acuerdo con las mediciones de Furtauer et al.[77] (Fig.5 en su publicacion).

98



CAPITULO 4. ENFOQUE EMPIRICO I. Sabato - UNSAM

Con relacién al binario Cu-In se analizan los resultados de XRPD para la aleacién
Cu80In20Sn0, Fig. éstos muestran interferencia correspondiente a [ en baja propor-
cién y en ambas aleaciones, (H) y (F), se observan las fases de equilibrio « y Jo (triclinica,
aP40). Las microestructuras resultantes de ambos procesos se muestran en la misma figura, con
una morfologia més fina en la aleacién homogenizada y mas gruesa en la fundida (enfriamiento
en aire). El termograma de HF-DSC para esta aleacién (Fig. 4.27|c)) evidencia tres transfor-
maciones en buen acuerdo con el diagrama de equilibrio binario. El primer pico en enfriamiento
corresponde a la cristalizacion de «, el segundo corresponde al peritéctico y la formacién de
£. Cabe mencionan que estrictamente deberia verse otro pico pues luego del invariante existe
una regiéon muy pequena de liquido y 5 antes de la desaparicién total del liquido, sin embargo,
esta region es tan estrecha en rango de temperatura que no se detecta con un enfriamiento
de 5°C/min. Por ultimo el tercer pico indica el cruce del eutectoide para la formacién de la
microestructura final de a+d,. La presencia de trazas de  se detectan con XRPD por ser una

técnica de mayor sensibilidad.

15
i 8,-Culn,
¢ g-Cu,ln
v a-(Cu,ln)
10
©
=a i .
- i
(] I
3 A i
Cu80In20Sn0(F 2 T TR ; i Co
(F) g 05 A Lo gy i
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Figura 4.26: Cu80In20Sn0 difractogramas de la aleaciéon homogeneizada 40 dias a 500°C (H) y
fundida (F), micrografias 6pticas de la microestructura fundida y homogeneizada 40 dias 50°C.
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Figura 4.27: Resultados calorimétricos para fases binarias de Cu-Sn y Cu-In, de izquierda a
derecha se presenta la microestructura registrada con microscopia electrénica y éptica [45, [31],
los termogramas y las temperaturas medidas comparadas con el diagrama de equilibrio binario
correspondiente calculado con la TDB armada en este trabajo [I52] para: (a) Cu77In0Sn23 (b)
Cu80In0Sn20 y (c¢) Cu80In20Sn0.

4.4.3.2.

Estabilidad de la fase ternaria 7;-Cu;1InySn

Se analiza la estabilidad de la fase ternaria de alta temperatura 7-Cuj1IneSn, en compo-

sicién y temperatura como también el efecto del proceso de fabricaciéon de la muestra. Debido

a que no hay un patrén cristalografico para esta fase por no estar resuelta su estructura,

se analizan primero dos muestras homogeneizadas a 500°C por 40 dias, Cu77In17Sn6(H) y
Cu77In15Sn8(H), donde es mayor la probabilidad de tener tnicamente 7 (ver Fig. 4.21)). Los

difractogramas de estas dos aleaciones se presentan en la Fig. el acuerdo entre ambos es

considerable particularmente en las posiciones de los picos, no asi en intensidad, registrandose

picos de mayor intensidad en Cu77In15Sn8(H) con mayor composicién de Sn.
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Figura 4.28: Difractogramas T en aleaciones homogeneizadas a 500°C por 40 dias con diferente
composicién, Cu77In17Sn6(H) y Cu77In15Sn8(H).
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Figura 4.29: Cu77In17Sn6 difractogramas de la aleacién homogeneizada a 500°C por 40 dias

(H) y fundida (F).
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Posteriormente, se verific6 que ningin patrén cristalogréafico (Tabla logra explicar la
totalidad de los picos de estas aleaciones. Se considerd entonces el difractograma de la aleacion
Cu77In17Sn6(H) como patrén cristalogréfico interno de la fase 71 para continuar el andlisis de
las aleaciones en las isopletas 77 y 80 %at.Cu.

La estabilidad de 71 respecto al proceso de fabricacién de la aleacién se puede observar en la
Fig.[4.29) donde se comparan los difractogramas de la aleacién Cu77In17Sn6(H) y (F), se observa
excelente acuerdo en las posiciones de los picos y mayor intensidad en la muestra homogeneiza-
da. Este resultado revela alta estabilidad de 7; en condiciones similares al proceso de generacion
de uniones (muestra fundida), la cual luego de la fusién a 750°C se enfrié en aire a velocidades
relativamente altas y sin periodo de homogeneizacion.

Continuamos el andlisis de 71 sobre las aleaciones Cu77In17Sn6(F) y Cu77In15Sn8(F) fundidas,
se puede observar en la Fig. que hay coincidencia en la posicién de los picos y mayor
intensidad a mayor composicién de Sn. Ademaés se muestra concordancia en la microestructura
obtenida por Koster et al. [114] para una aleacién Cu77In16Sn7 y la microestructura de la
muestra Cu77In15Sn8(F).
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Figura 4.30: Difractogramas T; en aleaciones fundidas con diferente composicién,
Cu77In17Sn6(F) y Cu77In15Sn8(F), y microestructura de 7 para Cu77In16Sn7 [114] y
Cu77In15Sn8(F) obtenida en nuestro grupo [31].

La aleacion Cu77In17Sn6(F) fue medida a diferentes temperaturas, Fig. el difracto-
grama a temperatura ambiente corresponde a la aleacién fundida, a 300°C la muestra relaja
las tensiones acumuladas en el proceso de enfriamiento y a 400°C se observa mayor dilatacion
en la red, desplazamiento de los picos hacia menores dngulos. Se puede ver claramente que no
aparecen ni desaparecen picos por lo que es posible afirmar que no hay transformaciones de fase

entre temperatura ambiente y 400°C.
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Figura 4.31: Cu77In17Sn6 difractogramas medidos a distintas temperaturas: 25, 300 y 400°C

para la aleacion fundida.
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Se realizaron también corridas calorimétricas (HF-DSC) sobre la aleaciéon Cu77In17Sn6(F)

para determinar las temperaturas de transformacion que se reportan en la Tabla [£.10] junto con

los calores y los campos de fases asociados a las transformaciones. El efecto de la velocidad

de enfriamiento/calentamiento sobre la determinacién de temperaturas de transformacién se
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observa en la Fig. Las temperaturas de transformacién se determinaron principalmente
a partir de la curva de enfriamiento del segundo ciclo, donde se asume que el estado inicial
de la aleacién es completamente liquido homogéneo. Se ve claramente como altas velocidades
de enfriamiento pueden generar picos no resueltos y encubrir transiciones muy cercanas en
temperatura o con poco calor involucrado. Los campos de fases involucrados en las transiciones

se indican en la Tabla [£.10]y se pueden comparar con la Fig. [£.21]

71-Cu;1InsSn coexistencia con solucién sélida a-(Cu,In,Sn)

La aleacién ternaria Cu80In18Sn2 con bajo contenido de Sn, pero suficiente para formar la
fase ternaria 71, se analizé con XRPD sobre las aleaciones, homogeneizada y fundida (Fig. |4.33)).
Ambas evidencian la presencia de a+7y, si bien no se encuentra presente la fase do que se espera
segtn la isopleta de Velikanova et al.[208], este resultado esta de acuerdo con las observaciones
de Koster et al. [I14] a 500°C (Fig.9b en su publicacién) donde indica la presencia de un campo
bifasico. Ademas se midi6 el difractograma de esta muestra a 535°C (Fig. y se observa
claramente la presencia de la fase 8 inicamente, esta temperatura se encuentra 36°C por debajo
de la publicada en [208, [114](Fig. |4.21)).

Por otra parte, la aleacion Cu80In16Sn4 también evidencié la fase ternaria 73 como se ve en
los difractogramas de la Fig. [£:33] tanto H como F, junto con la fase o y podria haber una
contribucién de la fase 8 retenida. Con excepcion de ésta ultima las demés fases presentes estan
de acuerdo con la literatura [208| [I14]. La senal de esta aleacion a 550°C (Fig. evidencia
la fase [ Unicamente, esto indica que la transicién al campo monofasico de 3 podria estar por
debajo del esperado segin los trabajo de Velikanova y Koster. Por otro lado la senal de HF-DSC,
que se muestra en la Fig. el primer pico en enfriamiento corresponde a la cristalizacion
de ( primaria, la forma del pico parece indicar que hay en realidad dos picos no resueltos
a esta velocidad de enfriamiento que podrian verse probablemente a menores velocidades y
corresponderfan a las transiciones L/L+p y L+3/5. Los tres tltimos picos vistos en conjunto
presentan forma de hombro-pico similiar al comportamiento en las cercanias de un eutéctico, en
este caso, un eutectoide ternario mediante el cual se descompone 5 (f — a+ 711+ v ~ 83 %at
Cu) segun lo publicado a 568°C. La primer senal de la terna corresponde a la formacién de
(ver Fig. , el segundo a la cristalizaciéon de 71 y el tercer pico es el cruce de la temperatura
invariante del eutectoide donde desaparece la fase 8. Nuestros resultados de HF-DSC indican
que la temperatura del eutectoide es 547.1°C en concordancia con las mediciones de XRPD a

550°C donde observamos la fase 8 tnicamente.
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Figura 4.33: Cu80In18Sn2 y Cu80In16Sn4, difractogramas medidos a temperatura ambiente
de muestras homogeneizadas y fundidas, se observa la presencia de las fases de equilibrio o y 7.
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Figura 4.34: Cu80In18Sn2 y Cu80In16Sn4, difractogramas medidos a temperatura ambiente,
535 y 550°C ambas aleaciones se encuentran en la zona de cristalizacién primaria de .
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Figura 4.35: Cu80In16Sn4(H) termograma medido en HF-DSC a 20°C/min.

4.4.3.3. Evidencia experimental de la fase (-Cu;pSn3 como extension ternaria

Las aleaciones de 77 %at.Cu y alto contenido de Sn evidenciaron la extension ternaria de la

fase (-CujpSns. La aleacién Cu77In9Sn14(H) muestra interferencia correspondiente a (-CujpSns
con 9 %at.In disuelto sin mezcla de fases, a partir del andlisis de su difractograma mostrado en
la Fig. m En la misma figura se compara la aleacién Cu77In9Sn14(F) que evidencia la mezcla
de ¢ y €, esta iltima en menor proporcién que (. La presencia de € indica un posible camino
de solidificacién desplazado hacia la region de precipitacién primaria de € con menor contenido
de Cu (~75 %at.Cu) siguiendo la tendencia de las curvas monovariantes (ver Fig. [£.21](a)). Sin
embargo la presencia de ( tanto en la aleacién homogénea como fundida indica alto grado de
estabilidad.
Las aleaciones Cu77In6Sn17(H) y (F) también indican la presencia de ¢ con 6 %at.In disuelto
mediante el andlisis de los difractogramas, Fig. Se pudo identificar ademaés la presencia de
la fase € en baja proporcién en ambas aleaciones y en la muestra fundida se identificaron rastros
de 71. Se midieron para la muestra fundida difractogramas a altas temperaturas, Fig.
para analizar las transformaciones de esta aleacion. Al igual que a temperatura ambiente, se
identificaron las fases (, € y 1 con las dos ultimas en menor proporcién. Se puede observar
que a 550°C la fase ¢ desaparece completamente, pudiendo identificar € y ~;. Mientras que a
600°C solo se registran picos correspondientes a y; desplazados hacia angulos menores, es decir
con un parametro de red mayor que el correspondiente a la fase binaria. Por ultimo analizamos
el difractograma a 400°C que se midié luego de llevar la muestra a 600°C, se puede ver que
cristaliza ( y € en menor proporcién con rastros de ~y; retenida.

Por otro lado, los resultados calorimétricos para esta aleacién medidos a 20°C/min en la
Fig. [4.38) muestran buen acuerdo con las isopletas de Velikanova et al.[208] (Fig. en la
temperatura de liguidus 720.4°C donde se produce la precipitacion de ;. También hay coinci-
dencia en la temperatura 585.1°C donde pasa del campo monofasico y; a v1 +(; sin embargo,

se requieren velocidades de enfriamiento menores para detectar la transicién de v1+¢ al campo
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Figura 4.36: Cu77In9Sn14 y Cu77In6Snl17, difractogramas de

fundidas medidos a temperatura ambiente.
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Figura 4.37: Cu77In6Sn17 difractogramas de la aleacién fundida medidos a diferentes tempe-

raturas: ambiente, 400, 550 y 600°C.
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de ¢ monofasico. Por su parte los resultados de difracciéon a 550°C muestran la presencia de v,

y €, no (.
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Figura 4.38: Termograma medido en HF-DSC de Cu77In6Sn17(H) a 20°C/min.

(-CujpSnz como extensién ternaria coexistencia con solucién sélida a-(Cu,In,Sn)

La aleacion Cu80In6Sn14 con mayor contenido de Cu respecto de Cu77In6Sn17 evidencia la
presencia de la fase ¢ con un 6 %at de In como se observa en los difractogramas de la Fig. [4.39]
tanto para la aleacién homogeneizada como la fundida. Ademads se investigd la estructura a
575°C (Fig. y se observo la fase «y; como tnica fase en concordancia con lo esperado segin
la isopleta 80 %at.Cu (Fig. 4.21)).

Se analizé también la aleacién Cu80In4Sn16 mediante XRPD (Fig. los resultados indi-
can la presencia de o y ¢ en una muestra fundida. Se puede observar también concordancia con
la microestructura en la Fig. donde el sélido alargado y facetado corresponde a ( rodea-
dos por una microestructura tipo eutéctica, més precisamente eutectoide, formado por a+(. La
micrografia obtenida [56] en este trabajo se compara con la obtenida en 1972 por Koster et al.
[114]. En la misma imagen se presenta el termograma medido 5°C/min, en el mismo se puede
observar en enfriamiento la temperatura de liquidus donde precipita 8 primaria. El segundo pico
es el comienzo de la cristalizacién de v; y los dos picos de baja temperatura corresponden a la

apariciéon de ¢ y la formacién de la microestructura eutectoide final.
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Figura 4.39: Cu80In6Sn14 y Cu80In4Sn16, difractogramas medidos para las aleaciones homo-

geneizadas y fundidas.
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Figura 4.40: Cu80In6Snl4 difractogramas de la aleaciéon fundida medidos a distintas tempe-

raturas, ambiente y 575°C.
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Figura 4.41: Cu80In4Sn16(H) comparacién de la microestrucutra obtenida en este trabajo [50]
con la publicada por Koster en 1972 [114]. Termograma para esta aleacién medido a 5°C/min .

Tabla 4.10: Resultados experimentales para aleaciones de Cu-In-Sn. Las temperaturas medidas en DSC

se indican para 5°C/min se sefialan los valores medidos a otras velocidades.

muestra fases EDS/WDS HF-DSC en HF-DSC en calor de campos de
EDS composicién composicién de calentamientoenfriamiento transiciéon en fases asociados
global, %at. fase, %at. 2° ciclo 2° ciclo enfriamiento a la transicién
Cu In Sn Cu In Sn T+1°C T=H1°C 2° ciclo, J/g
77 17 6(H) 704.5* 704.6* 50.5 L/L+p8
antes DSC 705.0 701.3 44.5
79.5 16.0 4.5 T 79.0 150 5.0 -b 694.1° 53.0
T XRPD 25°C 687.72 688.42 23.4 L+8/B+72
después DSC 686.7 689.5 31.1
752 18.6 6.2 1 76.8 174 5.8 685.6" -b
626.9* 633.52 4.7 B+v2/B+v2+711
626.8 636.4 3.9
626.4 631.7° 13.1
588.42% 575.00F -
587.9 574.9 20.4
585.8P 576.2P 15.4
Continta
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Tabla 4.10 — Continuacién

muestra, fases EDS/WDS HF-DSC en HF-DSC en calor de campos de
EDS composicién composicién de calentamientoenfriamiento transicién en fases asociados
global, %at. fase, Y%at. 2° ciclo T' & 2° ciclo T £+ enfriamiento a la transicién
Cu In Sn Cu In Sn 1°C 1°C 2° ciclo, J/g
-2 573.92 7.3 B+v2+71 /[‘34—’)’24—7’1
-a 559.9% 12.1 B+y2+711/v2+T1
-a 553.4 2.1 Y2+T1/T1
7 17 6(F)
antes DSC
80 15 5 T1 79.0 15.0 6.0 71 monofésica
1 XRPD 25°C
1 XRPD 300°C
1 XRPD 400°C
77 15 8(H)
antes DSC
T 82.0 11.0 7.0 71 monofésica
Tl XRPD 25°C
s 15 8(F)
antes DSC
ial 79.0 13.0 8.0 71 monofésica
1 XRPD 25°C
77 9 14(H)
antes DSC
¢ 86.0 5.0 9.0 granos
coalescentes
¢ XRPD 25°C ¢ monofasica
s 9 14(F)
antes DSC
¢ 76.0 9.0 15.0
€ 74.0 9.0 17.0
¢+e*  XRPD 25°C
7 6 17(H) 719.5P 720.4P 92.1 L/L+v1
antes DSC 592.0P 585.1P 24.5 y1/m+C
¢ 81.0 3.0 16.0
¢+ XRPD 25°C
T 6 17(F)
antes DSC
¢ 75.0 4.0 21.0
¢+e+71" XRPD 25°C
C+e XRPD 400°C
e+ XRPD 550°C
Y1 XRPD 600°C
77 0 23(H) 728.4 737.2 66.5 L/m
antes DSC 732.6P 738.0P 82.7
77.5 0.0 22.5 5 82.0 0.0 18.0 - 6221
€ 77.0 0.0 23.0 -b -b
e+61+¢" XRPD 25°C - 616 - y1/71+€
e+61+¢ XRPD 25°C(F) - 615P -
después DSC - 611 vit+e/C+e
76.0 0.0 24.0 5 77.4 0.0 22.6 -b 610P
€ 76.0 0.0 24.0 587 -
589P 589P
584 585 C+e [o1+e
Continia
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Tabla 4.10 — Continuacién

muestra, fases EDS/WDS HF-DSC en HF-DSC en calor de campos de
EDS composicién composicién de calentamientoenfriamiento transicién en fases asociados
global, %at. fase, %at. 2° ciclo T' & 2° ciclo T £+ enfriamiento a la transicién
Cu In Sn Cu In Sn 1°C 1°C 2¢ ciclo, J/g
584P 587P

80 20 0(H) 749.7 748.2 15.0 L/L+«
antes DSC 704.7 712.2 53.0 L+a/B

80.0 20.0 0.0 o 90.0 8.0 0.0 573.3 563.4 31.9 B/a+6d2

o2 72.0 28.0 0.0

a+d+8" XRPD 25°C
después DSC

772 228 0.0 a 889  11.1 0.0
o 789  21.1 0.0

80 18 2(H)
antes DSC
80.5  19.0 0.5 a 90.0 2.0 8.0

1 78.0  16.0 6.0
a+Ty XRPD 25°C
B XRPD 535°C(F)

80 16 4(H) 704.6 722.6° 66.7 L/3
antes DSC 592.8P 593.9P 5.5 B/B+71
80.5 16.0 3.5 o 90.0 9.0 1.0 570.7P 558.8P 5.1 B+71 /8471

T 770 19.0 4.0 -2 547.1P 22.7 B+71 /T4
a+7m+8" XRPD 25°C
B XRPD 550°C (F)

80 6 14(H)
antes DSC
79.5 5.5 3.5 a 92.0 8.0 0.0

¢ 780  21.0 1.0
a+¢ XRPD 25°C
" XRPD 575°C (F)

80 4 16(H) 747.2 740.1 20.2 L/L+8
antes DSC 726.8 732.8 60.2 L+8/L+B8+7
795  17.0 3.5 a 92.0 6.0 2.0 571.2 561.0 11.7 Y1 /y1+¢

¢ 81.0 4.0 15.0 531.4 505.3 7.7 y+¢/a+¢
a+¢ XRPD 25°C (F)

80 0 20(H) 734.5P 746.0P 85.0 L/v1
antes DSC -b 578.6° 12.9 y1+C¢— 61
79.5 0.0 20.5 a 85.0 0.0 15.0 515.0P 469.2P 2.0 y1 — a+é1

51 80.0 0.0 20.0

a2 HF-DSC de 1 °C/min.
P HF-DSC de 20 °C/min.
* baja proporcién.

T posible pico espurio.
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4.4.3.4. Refinamiento estructural de fases con composicién 77 y 80 % at.Cu

A continuacién se presentan los resultados de los refinamientos estructurales realizados sobre
los difractogramas experimentales analizados en la Seccién [£.4.3] Se utiliz6 el método de refina-
miento de Rietveld tal como se explica en el capitulo Métodos (Seccién .

El presente andlisis sigue la organizacién de la Seccién [A.4.3] en la cual se identificaron las
fases mediante comparacién con patrones cristalograficos. La organizacién consiste en dos te-
mas centrales, primeramente se discute la estructura cristalografica de la fase ternaria de alta
temperatura, 7-Cui1InoSn, y, posteriormente se investiga la estructura la fase (-CuigSnsg como
extension ternaria al incorporar In. Las demas fases presentes se analizaron segin sean estables
en coexistencia con 7y, , o sean de precipitacién primaria y se determinaron los porcentajes de
fases presentes en las aleaciones analizadas.

El refinamiento de estructuras de composiciéon 77 y 80 % at. Cu atin se encuentra en proceso. El
sistema Cu-In-Sn presenta varias complejidades desde el punto de vista cristalografico; en primer
lugar existen dos fases ternarias de estructura cristalina no resuelta. En el rango de composicion
analizado es estable la fase 71-Cui1InaSn cuya senal se analizé en la seccidén anterior y resulto
perfectamente consistente entre muestras monofasicas de dicha fase, evidenciando asi estabilidad
tanto en temperatura como en composicién. A su vez, ninguna ficha binaria permite explicar
completamente el difractograma de esta fase, y por esta razén se adopté el difractograma expe-
rimental como patrén interno para el andlisis de estas isopletas. Koster et al. [I14] reportaron
la estructura de la fase 71 del tipo de v-CusZng (ICSD-2092). La resolucién de estructuras uti-
lizando datos de difracciéon de polvos podria ser posible, por ejemplo, mediante el método de Le
Bail [125]. De cualquier modo, el mismo requiere una celda aproximada, grupo espacial y para-
metros de perfil de pico. Se han realizado varios calculos de Le Bail, sin embargo, no se arrib6 a
una solucién consistente. Dado que para la resolucién de estructuras cristalinas es recomendable
disponer de datos de monocristal, se ha intentado también identificar y aislar monocristales en
las aleaciones generadas, pero mediciones de difraccién indicaron policristalinidad. De modo que
los esfuerzos por resolver la estructura de esta fase contintan.

Existen para el sistema Cu-In-Sn patrones cristalograficos inicamente para fases binarias, los
utilizados para el andlisis de las isopletas 77 y 80 % at. Cu se indican en la Tabla Esto im-
plica que para investigar la extension ternaria de las fases binarias es necesario ubicar el tercer
elemento en la estructura cristalina mediante un modelo cristalografico. El modelo considerado
para todas las fases analizadas es: In y Sn comparten los mismos sitios de Wickoff como se indica
en la Tabla Il Este modelo es inicialmente vilido debido a la similitud electrénica de estos

elementos.
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Tabla 4.11: Modelos cristalograficos utilizados para la extensién ternaria de fases binarias de composicién
77y 80 % at. Cu.

. Wickoff X v Z modelo
Atomo

¢-Cui0(In,Sn)3 ICSD-1847

Cul 2a 0 0 -0.022314
Cu2 2b 0.6667 0.3333 -0.090023
Cu3 6¢c 0.647215 -0.017911 -0.084512
Cu4 2b 0.3333 0.6667 0.073717
Cub 6¢ 0.357413 0.0351 0.083112
Cub 2b 0.6667 0.3333 0.245026
Snl 6¢ 0.68003 -0.02004 0.25

Inl 6¢ 0.68003 -0.02004 0.25
E-Cug,oz(ln,sn)o,gs ICSD-103102

Cul 4c 0 0.06821(16) 0.25
Cu2 4c 0 0.16903(18) 0.25
Cu3 4c 0 0.26900(16) 0.25
Cu4 4c 0 0.36930(17) 0.25
Cu5 4c 0 0.46879(17)  0.25
Cub 8g 0.2607(11) 0.01577(13) 0.25
Cu7 8g 0.2514(10) 0.11574(13) 0.25
Cu8 8g 0.2508(11) 0.21594(12) 0.25
Cu9 8g 0.2525(11) 0.31594(12)  0.25
Cul0 8g 0.2528(10) 0.41585(12) 0.25

Snl 4c 0 0.96627(8) 0.25

Inl 4c 0 0.96627(8) 0.25
Cull 4c 0 0.96627(8) 0.25

Sn2 4c 0 0.86612(8) 0.25

In2 4c 0 0.86612(8) 0.25
Cul2 4c 0 0.86612(8) 0.25

Sn3 4c 0 0.76617(8) 0.25

In3 4c 0 0.76617(8) 0.25
Cul3 4c 0 0.76617(8) 0.25

Sn4 4c 0 0.66630(8) 0.25

In4 4c 0 0.66630(8) 0.25
Cul4 4c 0 0.66630(8) 0.25

Sn5 4c 0 0.56660(8) 0.25

Inb 4c 0 0.56660(8) 0.25
Culb 4c 0 0.56660(8) 0.25
~41-Cus3(In,Sn) ICSD-103101

Cul 4a, 0 0 0

Cu2 4b 0.5 0.5 0.5

Cu3 4d 0.75 0.75 0.75

Snl 4c 0.25 0.25 0.25

Inl 4c 0.25 0.25 0.25

Extension de fases binarias al ternario Cu-In-Sn.

En las aleaciones con 77 % at. Cu ricas en Sn se analizaron las estructuras ternarias de las
fases (, € y 71, mediante el refinamientos de Rietveld utilizando los modelos de la Tabla [4.11
Los resultados se agrupan por fase, Tabla para visualizar el efecto de la composiciéon en
los pardmetros de red. Se observa para la fase hexagonal ¢ una leve disminucién (con respecto al
patrén) de los parametros a y b con la concentracién de In, y un aumento en el parametro ¢, y por

lo tanto en la relacién c¢/a. La tendencia de los pardmetros de red con la composicién de In para
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€ no es tan evidente y también parecen disminuir. Para el caso de la fase de alta temperatura
~1 se observa una disminucién de los parametros de red con la variacién de composicién de Cu

y Sn.

Tabla 4.12: Resultados del refinamiento estructural de fases binarias y ternarias de composicién 77 y
80 % at. Cu en el sistema Cu-In-Sn.

a(A) b(A) c(A) c/a % fase esquema

Composicién

¢-Cuio(In,Sn)s

Cu20Sn6 ICSD-1847 7.3304 7.3304 7.8645 1.07 100
Cu77In0Sn23 (H) 7.3379 7.3379 7.8744 1.07 4.8
Cu77In6Sn17 (H) 7.3306 7.3306 7.89337 1.08 92.1
Cu77In9Sn14 (H) 7.30948 7.30948 7.91138 1.08 100

e-Cusz, 025n0,98

Cu3.02Sn0.98 ICSD-103102  5.5298 47.756 4.3235 - 100 €
Cu77In0Sn23 (H) 5.51640 47.6727 4.3346 - 29.9
Cu77In6Sn17 (F) 5.52210 47.8138 4.3353 - 45.3 5,2
Cu77In9Sn14 (F) 5.51557 47.8073 4.33104 - 26.4

90
v1-CuzSn
Cu3Sn ICSD-103101 6.1176 6.1176 6.1176 - 100
Cu77In6Sn17 (F) 600°C 6.11115 6.11115 6.11115 - 100
Cu80In6Sn14 (F) 575°C 6.08823 6.08823 6.08823 - 100

Cuantificacién de fases.

El método de Rietveld permite cuantificar las fases presentes en una muestra. Como se men-
cioné anteriormente los datos de refinamiento estructural para estas isopletas continiian siendo
procesados y se presentan aqui los resultados preliminares. En la Fig. [1.42] se puede observar
el refinamiento obtenido para la aleacién binaria Cu77In0Sn23 (H) junto con los porcentajes
de cada fase. Este resultado concuerda con el andlisis cualitativo presentado en las Figs. [£.24] y
4.25], evidenciando ademaés la sensibilidad de la técnica al cuantificar un 5% de ¢ retenida.

El resultado del refinamiento para la aleaciéon Cu77In6Sn17 (H) se muestra en la Fig. [4.43
los porcentajes de fases obtenidos indican: 92% ¢ y 8% €, en concordancia con el anélisis de las
Figs. [£.30] y [£.37

Por otro lado, se presenta en la Fig. [4.44] el resultado del refinamiento de la estructura
ternaria de ¢ en una aleacién monofasica Cu77In9Sn14 (H). Y en la Fig. se puede observar
el efecto del procesado térmico sobre la estabilidad de fases, en la aleacién Cu77In9Sn14 (F)

estan presentes ¢ y € en 73.6 y 26.3 %, respectivamente.
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Figura 4.42: Refinamiento de Rietveld de la aleacion Cu77In0Sn23 (H) indicando la cantidad
de cada fase.
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Figura 4.43: Refinamiento de Rietveld de la aleacion Cu77In6Sn17 (H) indicando la cantidad
de cada fase.
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Figura 4.44: Refinamiento de Rietveld de la aleacién Cu77In9Sn14 (H) monofésica.
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Figura 4.45: Refinamiento de Rietveld de la aleacién Cu77In9Sn14 (F) bifésica.
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4.5. Conclusiones del enfoque empirico

Los resultados presentados en este capitulo se basan principalmente en el andlisis empirico,
observacién y determinaciones experimentales. Utilizamos en este trabajo los modelos termo-
dindmicos publicados por Liu et al.[I32] para calcular diagramas de equilibrio y como fuente
de informacioén para extraer las propiedades termodinamicas, como entalpia-temperatura de las
aleaciones aqui analizadas. Aun asi, la descripcién termodindmica publicada en [I32] es de tipo
CALPHAD y fue obtenida de manera tradicional en base a datos experimentales disponibles
(método semi-empirico). De modo que, en el capitulo siguiente se plantean mejoras a la descrip-
cién termodinamica aqui utilizada, teniendo en cuenta la combinacién con datos calculados.

Si bien los modelos termodindmicos de Liu et al.[I32] no reproducen correctamente todas las
regiones del diagrama de equilibrio, es un punto de partida mas que satisfactorio para implemen-
tar mejoras en base a experimentos propios del grupo. También demostré ser de gran utilidad
como fuente de informaciéon para alimentar simulaciones de curvas calorimétricas. A su vez,
éstas resultaron de gran ayuda para la interpretacion de termogramas en aleaciones ternarias
con complejidades térmicas como las de Cu-In-Sn.

Las conclusiones que se listan a continuacién se desprenden de la investigacion individual de

secciones con composiciéon constante de Cu y se destacan cuestiones especificas observadas.

Del andlisis de la isopleta 17 % at. Cu:

= Se encontr6 evidencia experimental de la solidificacién secundaria de fase T9-CuslngSn
en contacto con la fase liquida ambas involucradas en una reaccién invariante de tipo

quasi-peritéctica.

» Se encontré evidencia experimental de 7-(CugSns,Cugln) retenida por debajo de 111°C y

por lo tanto de reacciones incompletas.

= Se observo para la aleacion Cul7In48Sn35, un pico a baja temperatura ~70°C que no predi-
cen las simulaciones. Este pico fue registrado a diferentes velocidades de enfriamiento: 1, 5

y 20°C/min probando ser una transicién efectiva, y no relacionado con fases metaestables.

» Se observé la formacién de dendritas con enfriamientos de 5°C/min, que se reflejé en
corrimientos de ~20°C por debajo de las temperaturas de equilibrio.

Del anilisis de la isopleta 44 % at. Cu:

= Se encontré evidencia experimental de la precipitacion primaria de e-CusSn en la zona rica
en Sn como fase retenida a baja temperatura.

» Se evidencié la precipitacién primaria de 7-(CugSns,Cugln) en aleaciones con mas de
20 %at. In.

= Se observaron corrimientos en composicion respecto a las lineas de equilibrio calculadas,
por la presencia de fases retenidas (metaestables) o por la presencia de fases que requieren

alta resolucién en composicién para su deteccion, como 19-CuslIngSn.
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= Se observaron igual cantidad de senales en ciclos consecutivos de HF-DSC, lo que indicaria

similitud entre la microestructura obtenida antes y después de las corridas calorimétricas.

= La aleacién Cu44In34Sn22 evidencié una senial de HF-DSC con caracteristicas similares a

la de un eutéctico, lo que sugiere un posible corrimiento del limite de fases calculado.
Del anélisis de las isopletas 77 y 80 %at. Cu:

= Se encontrd evidencia experimental de la fase (-Cui9Sng ternaria, estable por debajo de su
temperatura de descomposicion en el binario Cu-Sn (582°C). Se observé que con un 9 % at.
de In la fase (-CujgSns ternaria tiene estructura cristalina hexagonal pero con parametros

de red distorsionados por la incorporacién de atmos de In de mayor tamafio que Cu y Sn.

= Se encontré evidencia experimental de la gran estabilidad de la fase ternaria de alta tem-
peratura, 71-CujiInaSn, tanto en composicion como en temperatura. La presencia de esta
fase de observé incluso en muestras fundidas. La identificacién de 71-Cuj1IngSn se realizéd
mediante XRPD utilizando un patrén interno (pues no existen fichas cristalograficas para
fases ternarias de Cu-In-Sn) obtenido para una muestra homogeneizada con alta probabi-

lidad de formar esta fase.

= Las aleaciones con 80 %at. Cu mostraron estabilidad termodindmica de las fases 71 y ¢ en

presencia de la solucién sélida a-(Cu,In,Sn) rica en Cu.

= Se encontré evidencia experimental mediante XRPD de la descomposicion de 8 a tempe-

raturas menores que las publicadas [114], 208].

» Para todas las fases binarias que admiten un tercer elemento en su estructura cristalina se
observaron distorsiones en los parametros de red respecto de los patrones binarios dispo-
nibles. Esto indica la necesidad de un refinamiento de estructura para determinar dichas

distorsiones.

= Para estas isopletas no fue posible la comparacion experimental con el diagrama de equili-
brio calculado utilizando la presente descripcion termodinamica, porque los modelos pre-
sentan discrepancias significativas con las observaciones experimentales. Las discrepancias

fundamentales fueron detalladas en la Sec. [.4.3

4.6. Perspectivas futuras del enfoque empirico

Las perspectivas futuras que surgen del presente andlisis se centran en la determinacion de
estructural de fases ternarias del sistema Cu-In-Sn y en la mejora de los modelos termodindmicos

en base a un estudio integrado.

= Una de las lineas de investigacion que surge del anélisis estructural policristalino de la fase
71-Cu11InsSn es la resoluciéon de estructura mediante técnicas de difraccién sobre mono-
cristales. Se realizé una primera exploracién sobre un monocristal de esta fase obtenido
de la aleacion homogeneizada en condiciones adecuadas para estabilizar a 71 y los resul-

tados indicaron un patrén con posibles estructuras gemelas (twinning) y/o la posibilidad
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de que el cristal seleccionado no sea monocristal. Si bien fue posible realizar las primeras
mediciones con esta técnica, no fue posible resolver la estructura cristalina, y los primeros
resultados indicaron que hay varios puntos a considerar para continuar en esta direccién

como la obtencién de monocristales por métodos no convencionales.

= Es deseable para investigar el comportamiento térmico de las fases y para la mejora de los
modelos termodindamicos, realizar determinaciones de calor especifico de las fases indivi-

duales, que pueden llevarse a cabo en un HF-DSC.

» Las determinaciones experimentales con difraccion de neutrones son deseables en el estudio
estructural de las fases de Cu-In-Sn por las caracteristicas electronicas del In y el Sn que

dificultan la identificacion de las posiciones atémicas mediante técnicas electrénicas.

= Los cédlculos basados en la estructura electronica de la materia, como DFT, son deseables
en sistemas como Cu-In y Cu-Sn por ser sistemas prototipo de Hume-Rothery, el estudio
de la estructura electrénica de sus fases permite predecir las propiedades macroscépicas y

vincularlas a los célculos termodindmicos. Este vinculo es explicado en detalle en el Cap.
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Capitulo 5

Combinaciéon de ambos enfoques

La complementariedad de ambos enfoques, predictivo y semiempirico, se puede apreciar mas
claramente al analizar en detalle las posibles contribuciones sobre los modelos del sistema Cu-In-
Sn. A partir de las conclusiones parciales obtenidas para cada enfoque se deduce la posibilidad
de incorporar propiedades, experimentales y calculadas, de las fases de Cu-In-Sn en vistas de
futuras optimizaciones de los modelos termodinamicos.

Un primer aspecto del ternario Cu-In-Sn es que dos de sus binarios, Cu-In y Cu-Sn, son sistemas
prototipo de Hume-Rothery (H-R). Esto significa que el factor electrénico es dominante en las
propiedades de sus fases, que se clasifican como estructuras de H-R. Si bien las propiedades de
todas las fases tienen origen en la estructura electronica de la materia, las fases o compuestos
se clasifican segun el factor dominante, otro ejemplo son las fases TCP y de Laves en las cuales
domina el factor geométrico y se clasifican segtin los poliedros de Frank-Kasper [I83]. Son en-
tonces, los métodos de cédlculo basados en la estructura electrénica adecuados para este sistema,
y ya estan siendo desarrollados por colaboradores de la Universidad Nacional del Comahue en
este sistema [199].

Las posibles mejoras en los modelos termodindmicos utilizados en este trabajo, en base a la
publicacién de Liu et al. [I32], se resumen en la Tabla

Una de las principales conclusiones del estudio experimental de la isopleta con 77 % at.Cu (ver
Sec. es la evidencia de la fase (-CujgSns ternaria, y por ello se propone un modelo para
su extension ternaria. En la Tabla se indican debajo del nombre de la fase los sitios equiva-
lentes correspondientes a la ficha cristalografica de la fase. En la columna de modelo se indica
primero el modelo utilizado en este trabajo y luego una propuesta en base a datos disponibles.
La primer suposicion, para esta fase, es asumir que el In se ubica en la misma subred que el Sn
y se propone un modelo con 2 SR que genera dos compuestos terminales de los cuales uno es
hipotético, Cujglns. Las energias de formaciéon para ambos compuestos fueron calculadas me-
diante DFT-GGA [16§] e indican que ambos son inestables a 0 K, la inestabilidad de CujpSns
a 0 K estd en concordancia con los célculos De Jong et al. [54] disponibles en la base de datos
de Materials Project|165]. Es decir que esta fase se estabiliza a mayor temperatura por efectos
vibracionales y entrépicos. Por cierto, la adicién de In hace que se estabilice a temperaturas

cercanas a 400°C por debajo de la temperatura de descomposicién en el binario Cu-Sn, como
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se observ6 experimentalmente (ver Sec. [4.5). No se han encontrado célculos para esta fase con
los tres elementos. Desde el punto de vista del CEF utilizado en CALPHAD la elecciéon de un
compuesto terminal cuya energia no sea la minima (estado fundamental) no representa una li-
mitacién para el modelo, ya que éste es capaz de predecir estructuras con menor energia que
las utilizadas como input de PP [2I5]. Otro modelo de SR podria plantearse en base a los sitios
equivalentes, idealmente se desearia una SR por cada posicién de Wyckoff, pero el incremento
de SR implica mayor esfuerzo computacional y cantidad de compuestos terminales que deben
calcularse.

Por otro lado, se analiza la fase n-(CugSns,CusIn) de comportamiento particular, pues se extien-
de a través del ternario casi paralelo al binario In-Sn, ver Sec[4.4.1] La extensién de esta fase se
ha modelado sobre la estructura hexagonal de alta temperatura. En la Tabla se observa el
modelo utilizado y se puede ver que los compuestos terminales binarios son los que representan
las fases CugSns y Cugln. Para estas dos fases existen valores de energias de formacién calcu-
ladas de PP, en particular, el cdlculo para Cusln se realizé en este trabajo (la curva de energia
de formacién a 0 K como funcién del volumen se puede ver en la Fig. . La energia calculada
resulta positiva, en concordancia con [168| [165] indicando nuevamente inestabilidad a 0 K, de
la comparacién con la energia de formacién de CALPHAD se observa que la fase se estabiliza a
298 K. Con respecto a la fase de baja temperatura ' monoclinica ternaria se propone el modelo
de SR utilizado por Ramos et al.[167] para el estudio de las propiedades termofisicas de esta fase
en funcién de la composicion y el agregado de In partiendo de la binaria 7’-CugSns monoclinica.
El CEF requiere la energia de los ocho compuestos terminales indicados en la Tabla[5.1] estables
a 0 K. Luego la fase ) tanto en su estructura hexagonal como monoclinica se extiende al ternario
y se requiere un modelo que pueda predecir esta transicién para cada composicién. La fase 7
hexagonal fue investigada mediante difraccién de neutrones [23] determinando las posiciones:
Cuen 2a, Sn en 2c y Cu, In en 2d, para la fase ternaria. Por otro lado la fase ’ monoclinica se
observ6 en muestras con 5 %at. In y fue determinada la transicién 1’ <+ 7 para esa composicién
~160°C [22]. La variacién de volumen con la composiciéon de In en la fase ternaria fue deter-
minada también mediante difracciéon de neutrones para la estructura hexagonal [23], existe una
significativa variacién de volumen con el incremento de In en esta estructura. Mediante cdlculos
de PP la dependencia del volumen con la composiciéon de In fue analizada para la estructura
monoclinica en [167] evidenciando desviaciones negativas respecto de la ley de Vegard. Estos
resultados indican la necesidad de incluir propiedades termofisicas integrales en los modelos de
CALPHAD, como fue evaluado para el Al-Ni en el Cap. [3] Un andlisis basado en célculos Ab
initio sobre la transicién 7’ <> n y propiedades termofisicas se puede ver en [85].

Por 1ltimo, se discute la implementacién de un modelo de 4 SR para modelar la transicién orden
desorden de la fase -(Cu,Sn). Este modelo fue optimizado por Li et al. [I28] para el binario
Cu-Sn para calcular la transicion A2 <> B2 <> D03 observada experimentalmente por Liu et
al. [133]. El modelo es igual que utilizado para la fase bce del Al-Ni (ver Ec. Tabla [3.3) con
4 SR y mezclado completo, ahora de, Cu y Sn en cada SR y sin incluir parametros de interaccion.
La complejidad de este modelo fue explicada en la Sec.[2.2.2.1|donde se ve en detalle la diferencia
con el modelo de 4 SR para fcc. En una fase bee las cuatro SR forman un tetraedro irregular

en el cual hay interacciones no solo entre primeros vecinos sino también con segundos vecinos.
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Estas se observan en la parte ordenada de la fase como pardmetros W, Tabla La extension
de este modelo a tres elementos es posible e incluso la utilizacién de parametros de interacciéon
reciprocos, por €j. L4 p.a B:xx, para modelar el orden de corto alcance, segtn se indica en [97]
e implementado en TC.

Para todas las propuestas mencionadas es aconsejable la combinacion de calculo y experimen-
tacion. En primer lugar debe determinarse cudl serd el modelo més adecuado, siendo posible la
reduccion del nimero de SR combinando posiciones de Wyckoff. Esto puede hacerse analizando
la coordinacién de cada sitio con la ayuda de determinaciones experimentales (como difraccion
de neutrones para resolver In y Sn) de las posiciones atémicas preferenciales, resultando adecua-
do para simplificar el CEF. Una vez seleccionados los modelos se procede al armado del archivo
POP, Sec [2.2.2] con todos los datos, experimentales o calculados, para cada equilibrio de todas
las fases de Cu-In-Sn. Finalmente, con referencia a la cantidad, calidad y tipo de equilibrio se
seleccionan los pardmetros a optimizar. Un detalle importante es la optimizacién del ajuste entre
energias a 0 K y la utilizacién de los elementos puros de SGTE cuya descripcién estd referida a
la entalpia en el estado estdandar de referencia (HSER). Este ajuste se relaciona con el término
entrépico entre los compuestos terminales y los elementos puros, este aspecto es de gran impor-
tancia en el acople de informacién calculada de PP al método CALPHAD como se desarrolla en
[144].

Tabla 5.1: Modelos termodindmicos propuestos para fases del sistema Cu-In-Sn donde se observaron discrepancias
con resultados experimentales o diferencias entre distintos autores. Se resume solo la parte ordenada de las fases
concerniente al nimero de SR aplicando el CEF. WP indica posiciones de Wyckoff, PS simbolo Pearson y SG

grupo espacial. Los valores de energia de formacién, Ef, de la literatura [I32] [5] corresponde a 298 K, el resto de
los valores incluyendo “este trabajo”corresponden a la energia calculada a 0 K.

Fase
WP Modelo Ef (J/mol) Ref.
PS/SG
¢(-Cu10Sn3 (Cu)o,760(Sn)0,231 [132] 5]
2a 2b1 2b2 2b3 6C1 6C2 6C2a CumSng -6655.1 [132}
hP26 (Cu)o,769(In,Sn)o,231 [168]
CuyoSns " 664.0 [168]
Cu101n3 353.0 [168}
n—(CuGSng,CuQIn) (Cu)0,545 (Cu,In,Sn)o,uQ (In,Sn)07333 [132}
2a 2¢; 2c2 (CugSns)® Cu:Cu:In =(Cu)o 667(In)o.333 -6301.497 [132]
2a 2c 2d (CuzIn) © Cu:In:In =(Cu)o,545(In)o,455 -156.679 [132]
P63/mmc Cu:Sn:In =(Cu)o,545(Sn)o,122(In)o,333 +16000 [132]
Cu:Cu:Sn =(Cu)o,667(Sn)o,333 +3200 [132]
Cu:In:Sn :(Cu)0’545 (In)oylzg(sn)oy;ggg -2492 [132}
Cu:Sn:Sn =(Cu)o,545(In)o,455 -6869.5 [132]
Cuzln =(Cu)o,s67(In)o,333 3855.23 este trabajo
CUQIH :(Cu)07667(1n)0,333 7631.0 [55]
CuzIn =(Cu)o,e67(In)o,333 8105.9 [165]
CuzSn =(Cu)o,667(Sn)o,333 13960.0 [168]
4a 4e 8f 8f 4e 8f; 8f; (Cu)24(In,Sn)4(In,Sn)s(In,Sn)s [167]
(Cu65n5)d
Continta
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Tabla 5.1 — Continuacion

Fase

WP Modelo Ef (J/mol) Ref.

PS/SG

mC44 Cu24Sn4Sn8Sn8 -3350 [167]
Cu24In4Sn8Sn8 -3445 [167]
Cu24Sn4In8Sn8 -2369 [167]
Cu24Sn4Sn8In8 -3868 [167]
Cu24In4In8Sn8 -2266 [167]
Cu24In4Sn8In8 -3826 [167]
Cu24Sn4In8In8 -1568 [167]
Cu24In4In8In8 -0778 [167]

B-(Cu,In,Sn), (Cu,In,Sn); [132]
(Cu,Sn)o,25(Cu,Sn)g,25(Cu,Sn)o,25(Cu,Sn)o 25 [128]
(Cu)o,25(Cu)o,25(Cu)o,25(Cu)o,25 0.0 [128]
(Cu)o,25(Cu)o,25(Sn)o,25(Sn)o,25 -4W1 Tt [128]
(Cu)o,25(Sn)o,25(Cu)o,25(Sn)o,25 2W1-3w2 T 1 [128]
(Cu)o,25(Cu)o,25(Cu)o,25(Sn)o,25 -OW1-1.5W2 T f [128]
(Sn)o,25(Sn)0,25(Sn)0,25 (C)o 25 2W1-1.5W2f T [128]
(Sm)o,25(Sn)0,25(Sn)o,25(Sn)o,25 0.0 [128]

> 1CSD-1847

b ICSD-56282
¢ ICSD-657611
4 1CSD-106530

T También inestable a 0 K [I63].

T1W son energias de enlace, W1 entre primeros vecinos, W2 ente segundos vecinos [97].
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Capitulo 6

Conclusiones generales

Este trabajo tenia como objetivo el estudio termodinamico de sistemas multicomponente de
manera integral mediante la coordinacién de actividades experimentales y teodricas. Se realiz6
dicho estudio termodindmico de manera integral sobre los sistemas, Al-Ni y Cu-In-Sn, mediante
la combinacion de técnicas experimentales, de calculo y simulacion. Se investigé el equilibrio y

la estabilidad de fases desde dos enfoques diferentes de cardcter complementario.

6.1. Conclusion

Inicialmente se presenté el enfoque denominado “predictivo” que sigue un esquema tipo
bottom-up, conectando directamente la estructura electronica de la materia con el equilibrio ma-
croscopico de fases. Se aplico este esquema al sistema Al-Ni por ser un binario adecuado para
implementar una estrategia nueva y 100 % basada en cédlculos. De esta investigacion se logrd con-
formar una base de datos con modelos termodindmicos tipo CALPHAD alimentados con datos de
primeros principios, que admite la continua incorporacién de datos de mayor jerarquia. Combi-
nando entalpias de formacion de primeros principios y la aproximacién de Bragg-Williams-Gorski
para la entropia configuracional, fue posible predecir la topologia del diagrama de equilibrio y
propiedades termodindamicas de fases estables y metaestables. La proximidad al diagrama de
equilibrio aceptado puede cuantificarse mediante el ajuste de parametros de interaccion. Fue
factible evaluar una alternativa al ajuste polinémico cuando se utilizan datos calculados con
alta calidad, compatibilizando los formatos de entrada y salida de los métodos de céalculo.

A continuacién se presentd el enfoque denominado “empirico”que sigue una direccién tipo top-
down, desde el comportamiento experimental al equilibrio y propiedades individuales de las fases.
Se investigd el ternario Cu-In-Sn para el cual también fue posible conformar una base de datos
termodinamica abierta, en este caso a partir de parametros publicados en la literatura, de modo
que es posible efectuar modificaciones futuras en los modelos utilizados. Se realizé6 una compa-
racion exhaustiva de resultados experimentales, propios y de literatura, con la base de datos
de modelos termodindmicos tipo CALPHAD de Liu et al.[I32]. Luego de la comparacién con
experimentos propios, los resultados confirman las evaluaciones experimentales de Velikanova et

al.[208] y Koster et al. [114]. Finalmente, la complementariedad de ambos enfoques se acentud
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al proponer mejoras en los modelos termodinamicos de este sistema, que se basan en asistir al
formalismo termodindmico con datos de primeros principios calculados por colaboradores en la

Universidad Nacional del Comahue.

6.2. Contribuciones y perspectivas
Las principales contribuciones de esta investigacion doctoral se listan a continuacién.

= Se desarrollaron dos bases de datos de modelos termodindmicos segtin el método CALPHAD,
abiertas, que pueden tomarse como punto de partida para implementar mejoras y pueden
utilizarse en investigaciones futuras. Y asi mismo extender las estrategias de investigacion

aplicadas en este trabajo a otros sistemas de interés.

= Se presenté una evaluacion critica de datos experimentales de alta calidad para Cu-In-Sn

v datos calculados de alta calidad para Al-Ni.

= Se presentd un andlisis exhaustivo para ambos enfoques, se identificaron las limitaciones,

y se plantearon posibles mejoras.

= Este trabajo abre nuevas lineas de investigacién enfocadas en la combinacién de trabajo
experimental con modelos termodindmicos y célculos de primeros principios. Un campo

que se encuentra en sus inicios en nuestra institucion.
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Apéndice A

Relaciones termodinamicas importan-

tes

Dado que la mayor parte de la informaciéon experimental estd disponible a temperatura,

presién y composicién conocida es conveniente utiliza la energia de Gibbs como funcién béasica

para el modelado termodindmico y a partir de ella derivar las demas propiedades, como se indica

a continuacion [138]:

Energia de Gibbs

Entropia
Entalpia
Volumen

Potencial quimico

Capacidad calorifica

Expansién térmica

Compresibilidad isotérmica

Modulo de Compresibilidad

G = G(T,p, N’L)
oG
S T (W)p’]\[z
H:G+TS:G—T(8G>
oT /), n,

oG
(%)

Op T,N;
i = ( 8G>

ONi ) 1N, (A.1)

902G
oeor(59)
T2 .

1<WG>

*= v \orop
1% D N,

1 (a?a)

K= —— | —=
VvV \ op? TN,

1
B =

K



Apéndice B

Material suplementario al Capitulo 3

B.1. Modelos para vibraciones armoénicas

Se presenta en esta seccion una evaluacién de los resultados de DFT considerando vibraciones
para Al y Ni realizada con el objetivo de cuantificar las diferencias que existen entre los resultados
originales de DF'T y el ajuste de estos datos con un modelo como el de Einstein o Debye.

Se presenta en las Ecs. el formalismo matematico de los modelos fisicos de Einstein
y Debye, respectivamente, que predicen la dependencia de la capacidad calorifica de un sélido
con la temperatura. El concepto fisico de cada modelo es: Einstein supone un sélido con sus
atomos y enlaces como osciladores armonicos no acoplados (independientes) vibrando con una
frecuencia unica, wg, llamada frecuencia de Einstein. Por su parte Debye, asume un sélido
como osciladores armoénicos acoplados que oscilan en un rango de frecuencias entre 0 y un valor
méximo, wp, llamada frecuencia de Debye. Se puede apreciar la simplicidad de ambos modelos
al tener presente que los 3NV grados de libertad vibracionales de un sélido (con N tipicamente del
orden de 10?3) son reducidos a uno en el modelo de Einstein y un ntimero limitado por wp en el
modelo de Debye. Los pardametros caracteristicos en cada modelo son la temperatura de Einstein,
0g, y Debye, 0p, constantes que dependen del material y por tanto son caracteristicas de cada
elemento. En el modelo de Debye, 0p, es una constante asociada al modo vibracional mas alto
permitido. Si bien las simplificaciones que asume cada modelo parecen excesivas, ambos predicen
satisfactoriamente la dependencia con la temperatura como T para materiales aislantes (metales
se observa una dependencia adicional con T) y tienden en el limite correctamente al valor de
3R (R la constante universal de los gases) de Dulong-Petit. Sumado a que existe gran cantidad
de informacion expresada en funciéon de las temperaturas de Debye y la relativa simplicidad
matematica, ambos modelos son tradicionalmente utilizados atin conociendo sus limitaciones.
Las temperaturas 0 y 0p pueden obtenerse de ajustar una de las tres funciones termodindmicas
en las Ecs. sin embargo, no se obtiene la misma temperatura, fg y 0p, del ajuste de
la capacidad calorifica y de la entropia o de la energia libre. Este es otro punto débil de ambos

modelos.
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Fp=U+ gRGE +3RTIn (1 - e—9E/T) hwp = kplp
Sk =3R KQT’E) m —In(1 — e_eE/T))} (B.1)
Cp =3R (‘)TEY m
Fp=Uy+9R0p + RT {3ln (1 —e*BD/T) - D (91?)} hwp = kplp
Sp=R {—3111 (1= e/T) 44D (?)} (B.2)
co-on(E) [

Donde:

R la constante de los gases, R = Nkp, la constante de Boltzman.
h la constante de Planck.

hwg = kpfOg la definicién de la temperatura de Einstein.

hwp = kpOp la definiciéon de la temperatura de Debye.

El ajuste de datos experimentales a estos modelos fue sugerido formalmente [46] para la regién
de baja temperatura con el objetivo de identificar el significado fisico detras de las funciones
polinémicas utilizadas en CALPHAD. Se marcé también la necesidad de factores de correccion

entre estos dos modelos y datos experimentales como se indica en la Ec[B.3]

Ccor,Einstein = Cexp — Cfit,Einstein

(B.3)
Ccor,Debye = Cea:p - Cfit,Debye

En el lugar de datos experimentales tenemos ahora datos calculados con alta precisiéon de PP,
los cuales se pueden obtener actualmente en tiempo y con precisién razonables, y se evaluaran

las diferencias explicitadas en la Ec. [B.4]

Ccor,Einstein = CDFT - Cfit,Einstein
CconDebye = C'DFT - Cfit,Debye
Scor,Emstein = SDFT - Sfit,Einstein (B 4)
Scor,Debye = SDFT - Sfit,Debye .
Fcor,Einstein = FDFT - Ffit,Einstein

Fcor,Debye = Fprr — Ffit,Debye
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Se utilizan los datos de DFT calculados en Quantum Espresso por el Dr. Palumbo [154]
para las vibraciones del Al fcc y Ni fce en la aproximacién armoénica, que permite obtener la
energia de Helmholtz vibracional, F,;;,, la entropia vibracional, S,;, y la capacidad calorifica
vibracional, Cy, en forma exacta, Ec. [91]. Las aproximaciones de orden superior requieren
derivadas numéricas introduciendo una incerteza asociada al cdlculo numérico que no buscamos

cuantificar aqui.

hw
Fyp = = +kpThn [1— e he/keT]

Frarmr) = Nat/O F(w)pn N (w)dw

_ hw 1 hw/kpT
Sph—kB{(kBT> [e(m/kBT)_1+1] —1In {e B —1]}

Sha’rm(T) = Nat/o S(w)th(w)dw

hw \2  elw/kpT)
-t
[el

kgT hw/kpT) _ 1}2

C'har‘m(T) = ]Vat‘/O C(w)th(w)dw

Donde:
ph significa phonon.
F,, energia libre de un modo de vibracién con frecuencia w.
Spr entropia de un modo de vibracién con frecuencia w.
Cpn capacidad calorifica de un modo de vibracién con frecuencia w.
Fharm(r) energia libre arménica en un sélido con N dtomos y densidad de estados N (w)
Sharm(T) €ntropia arménica en un sélido con N atomos y densidad de estados N (w)

Charm(t) capacidad calorifica arménica en un sélido con N atomos y densidad de estados N (w)

Teniendo disponibles los datos de PP el procedimiento que se llevo a cabo fue, ajustar los
datos de Cyi(T) calculados con DFT al modelo de Einstein y Debye, para obtener 0g y 0p y
con ellas calcular Sp, Sp, y Fg, Fp. Luego se registraron las diferencias de la Ec. [B.4] para cada
temperatura y se graficaron en funcién de la temperatura.

Las temperaturas de Einstein y Debye para Al y Ni calculadas son:

Al: 0 = 286.23 K Ni: 0 = 281.41 K

Al: 0p = 386.87 K Ni: 0p = 380.13 K

Los resultados se presentan en la Fig. en la columna izquierda para Al fcc y en la derecha
para Ni fce, en rojo (+) las diferencias con el modelo de Einstein y en verde (x) las diferencias

con el modelo de Debye.

v



APENDICE B. MATERIAL SUPLEMENTARIO AL CAPITULO 3 I. Sabato - UNSAM
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Figura B.1: Diferencias entre propiedades calculadas con DFT en la aproximaciéon armoénica
y calculadas con los modelos de Einstein y Debye a partir del ajuste de la capacidad calorifica
vibracional de DFT para obtener las temperaturas de Einstein y Debye. (a,c,e) Al'y (b,d,e) Ni.
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Se puede apreciar en todos los casos que la curva roja se aleja del cero en el eje vertical
mas que la verde, indicando que las predicciones del modelo de Debye se acercan mas a las del
modelo arménico, Cyip,Syin, Fuib, que las de Einstein. Esto cuando se obtienen las temperaturas
de Einstein y Debye del ajuste de la capacidad calorifica. En (a) y (b) se observan diferencias por
debajo de 500 K para Al y Ni, justamente en la regiéon donde se sugiere la utilizacién de estos
modelos. La curva roja marca desviaciones positivas (max. 1.5 J/molK para Aly 1.3 J/molK para
Ni subestimados respecto al modelo arménico) y negativas (sobrestimado respecto al arménico),
mientras que la verde se mantiene positiva por debajo de 0.5 J/molK. Estas diferencias pueden
ser o no significativas respecto al valor de Cp (pequefio a bajas temperaturas) y al rango de
temperatura de interés. En (c) y (d) se observan las diferencias para la entropia vibracional,
éstas se mantienen casi constantes con la temperatura aprox. 1 J/molK Einstein y menor a
0.5 J/molK Debye para Al. Para el Ni, el modelo de Einstein también subestima la entropia
mientras que Debye presenta una pequena desviacién negativa para temperaturas mayores a
500 K. Por tltimo en (e) y (f) se observan desviaciones negativas con variacién lineal en T para
la energia libre del orden de los 1.5 KJ/mol con Einstein para altas temperaturas. El modelo
Debye presenta diferencias inferiores a 0.5 KJ/mol, sobrestima para Al y subestima para el Ni.
Este andlisis indica que teniendo tres modelos, Einstein, Debye y armoénico, de complejidad
creciente, no es adecuado ajustar los datos calculados con alta precisién a modelos méas simples.

Siendo una alternativa la utilizacion de los datos de DFT con el mismo formato de salida de PP.
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Apéndice C

Material suplementario al Capitulo 4

C.1. Comparacion entre TCSLD3 y TDB de literatura

Se realizaron calculos de equilibrio para los binarios, ispoletas e isotermas de Cu-In-Sn uti-
lizando la base de datos armada en este trabajo, a partir de la descripcién Liu et al.[I32], y
la base de datos propiedad de TC, TCSLD3 - T'CS Solder Alloy Solutions Database version 3
[5]. Los resultados se comparan a continuacién para evaluar el efecto que tienen los diferentes
modelos en el equilibrio de fases. Dado que TCSLD3 es una base de datos que comercializa TC
no es posible comparar directamente los parametros de los modelos termodinamicos, pero si la
cantidad de subredes y distribucién de especies. Esta informacién se resume en la Tabla
del Cap. ]y se mencionaron también algunas diferencias respecto al equilibrio de la isoterma a
400°C, Fig. .

A continuacién se presentan los binarios calculados comparados con el diagrama de equilibrio
aceptado construido a partir de la evaluacion de datos experimentales. Se observa para Cu-In
calculado que no hay diferencias entre ambas bases de datos,Fig. Ambas difieren del dia-
grama experimental, en rango de composicién de d; y 7/, también en la fase CujiIng modelada
por debajo de los 100°C. Para el Cu-Sn (Fig. [C.2), la fase  es modelada incluyendo vacancias
en TCSLD3 lo que permite reproducir su extensién en composicion. Luego en ambos diagramas
calculados la fase 8 y 71 se modela como una tnica fase, a diferencia de los campos observado
experimentalmente. Finalmente, se puede ver en la Fig. que gran similitud en los diagramas
de In-Sn, con la tnica diferencia en TCSLD3 se modela la fase A4 del (aSn).

En la Fig. se comparan las isotermas a 555°C calculadas hasta 50 %at de In y Sn. Existen
diferencias en el equilibrio de la fase 71 (no. 4 y 5), en el campo de la fase n (no. 7y 9) y el
campo de § (no. 5 y 1). Ninguno de los dos diagramas predice la regién de estabilidad de ¢
ternaria como lo indican otros autores a partir de evaluaciones experimentales [114], [208].

Se presentan solamente las dos secciones verticales de la regién rica en Cu, las isopletas de 77
y 80 %at. Cu calculadas con estas dos bases de datos, Fig. y Fig. Entre ellas se puede
apreciar nuevamente, gran similitud pero difieren considerablemente de las determinadas expe-
rimentalmente [I14) 208]. M4s atin, de la comparacién con nuestros experimentos encontramos

buen acuerdo con las evaluaciones experimentales.
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Figura C.1: Diagramas de equilibrio de Cu-In (a) calculado con TC y la TDB TCSLD3 [5],
(b) calculado con TC y la TDB [132], y (c) experimental aceptado [I88] [189].
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