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En la aleacién ordenada NizAl, de estructura L1, , determinamos el efecto de las desviaciones estequiométricas sobre la
concentracion de equilibric de vacancias y antisitios. Para ello se combinan conceptos de termodinidmica estadistica con
descripciones atomisticas. En la composicion estequiométrica se investiga la movilidad del Ni y se determina la variacion del

coeficiente de difusion con la temperatura.

The effect of deviation from stoichiometry on equilibrium concentration of vacancies and antisites is determined in the ordered
alioy NizAl, of L1; structure. Concepts of statistical thermodynamic and atomistic descriptions are combined. The mobility of Ni at
the stoichiometric composition is investigated and the variation with temperature of the diffusion coefficient is determined.

INTRODUCCION

Las aleaciones intermetdlicas ordenadas tienen
importancia tecnoldgica creciente en cuanto a su empleo
como materiales estructurales de alta temperatura. Entre
ellas, el aluminuro Ni;Al presenta propiedades unicas tal
como el incremento de la tensién de fluencia con la
temperatura”, densidad significativamente menor que la
de muchas superaleaciones comerciales y alta resistencia
a la oxidaci6n en aire®. Es el constituyente endurecedor

mas importante (fase 7') de las superaleaciones base Ni

y como tal, responsable de su resistencia a la fluencia®.

Es sabido que el Ni;Al monocristalino presenta
comportamiento ductil, si bien se torna extremadamente
fragil en su forma policristalina® mostrando fractura
intergranular fragil sin deformacion plastica apreciable
en los granos. Sin embargo, el agregado de pequefias
concentraciones de dopantes, como B, mejora
significativamente la ductilidad del policristal y
determina el cambio del modo de fractura, de
intergranular en muestras libres de B a transgranular en
muestras dopadas®. Este comportamiento se explica por
el transporte del B al borde de grano®, proceso
estrechamente relacionado con el apartamiento de la
estequiometria”.

Dado que ¢l transporte de masa usualmente ocurre por
migracioén atémica a través de defectos puntuales, resulta
necesario identificar las propiedades de los defectos
presentes en el sistema para lograr la comprension del
proceso. En este sentido, primeros estudios en Ni;Al
mediante la técnica de aniquilacion de positrones®
sugirieron la existencia de pequefias concentraciones de
vacancias constitucionales de Ni en muestras ricas en Al.
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Sin embargo, experimentos posteriores no detectaron
vacancias atérmicas independientemente de Ia
composicién del compuesto™. Los trabajos recientes de
Badura-Gergen y Schaefer"”, mediante la misma
técnica, indicaron muy bajas concentraciones de
vacancias de Ni y Al, permitiendo concluir que la
desviacion de la estequiometria seria causada, casi

exclusivamente, por defectos antisitio.

Las propiedades de los defectos puntuales presentes, tales
como concentraciones de equilibrio y movilidad, estan
estrechamente relacionadas con el orden de largo alcance
de la estructura L1, en la que cristaliza el intermetalico.
Asimismo lo estan sus inusuales propiedades mecénicas.

En este trabajo estudiamos las propiedades
termodindmicas y de difusion atémica en la fase L1, del
Ni;Al para estequiometrias cercanas a la ideal (25% at
Al). En particular, mediante un modelo termodindmico
estadistico™™'? que utiliza valores de energias de
formacién de defectos puntuales responsables del
desorden térmico, se calculan las concentraciones de los
mismos en funcion de la composicion y la temperatura.
Ademas, se emplea la técnica de Dinamica Molecular
para analizar el comportamiento difusivo de la vacancia
de Ni en funcién de 1a temperatura.

CONCENTRACIONES DE EQUILIBRIO

La red cristalina del compuesto estequiométrico
totalmente ordenado Niz;Al (compuesto del tipo A;B),
puede considerarse constituida por la subred a (ocupada
por dtomos de Ni o dtomos A) y la subred P (ocupada
por itomos de Al o atomos B) que en conjunto se
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arreglan segin una celda cubica en la estructura L1,. En
ésta, los sitios a ocupan los centros de las caras y los §
los vértices. Ello hace que la coordinacién no sea la
misma para ambas subredes: un sitio de la subred «
tiene 8 primeros vecinos en la misma subred y 4 en B,
mientras que un sitio en esta Gltima tiene 12 primeros
vecinos en a. Si N es el nimero total de sitios de la red,

el nimero en cada subred es: N®=3/4N vy
N? =1/4N.

Cuatro tipos de defectos puntuales pueden formarse: ya
sea debido al desorden térmico a temperaturas T>0K, aun
en el cristal estrictamente estequiométrico (defectos
térmicos), o a razones constitucionales debido a la
desviacion de la estequiometria (defectos
constitucionales). Ellos son &4tomos de antisitio y
vacancias a saber: atomo tipo B en la subred a, antisitio

B®; atomo tipo A en la subred B, antisitio A%,
vacancias en la subred o, V'“; vacancias en la subred B,
4

En la aproximacién de defectos puntuales aislados, la
entropia configuracional de este sistema se escribeV;

(37aN)
(3/aN-Nz -NZ ) NZL NS
b I (174N)

T [I/aN-NEF -NP)INZIN2

donde N es el numero de antisitios B, etc.

S.=k,In

(M

Una expresion aproximada de SC , basada en un conteo

del niamero de configuraciones ligeramente diferente del
realizado en (1), conduce a la siguiente expresién®?:

S.=3/4N {s(4/3C2)+s(4/3C2)}+
1/4N {s(4C?)+s(4CF)} 3}

donde con C se indican concentraciones y con s la
entropia configuracional ideal:

s(x) = -{x In(x) + (1 - x) In(1 - x)] 3

expresion estrictamente vilida para un unico tipo de
defecto presente en cada subred.

El gran potencial del sistema es:

N N
Q=-7S, +U- y,,(—]\-;—] - yB(#J @)

donde (4 ,y u, son los potenciales quimicos de cada

especie, el niumero de 4tomos A y B en el cristal estd
dado por:

N,=3/4N-NgZ - Nj + N?
N,=1/4N-N¥ -Nf + N2 Q)
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U es la energia configuracional por itomo, que para
defectos no interactuantes, se escribe:

U=U,+C2ES+CLEF+CSES+CPEP  (6)

donde U, es la energfa de la red ideal por dtomo, £y es
la diferencia en energia entre la red ideal y la red con una
vacancia en la subred «, y E es la diferencia de energia
entre la red ideal y la red con un 4tomo tipo B en la
subred a, (an4logamente para la subred £3).

Minimizando €2 con respecto al niimero de defectos de
cada tipo, se obtienen las ecuaciones de equilibrio.

Empleando en €2 la expresién (1) de la entropia, resulta
para el caso de defectos antisitio:

( B 3\ A
k,Tln C; an aUﬂ _Ea B
\1/4-CP-cf ) \aN?) N N

O]

( (04 \+ aU\+£i__g£=0
(3/4-C:-Cz) \oNg) N N

Cabe notar que en cada una de estas ecuaciones aparecen
las concentraciones de ambos tipos de defectos en una
dada subred, y que la suma de las ecuaciones es
independiente de los potenciales quimicos. Ademds, la
fraccién molar de B es:

_1/4+C5-Ch -cf
1-Cg-Cf

No habiendo evidencia experimental de vacancias
estructurales en este compuesto®, la concentracién de
vacancias se considera despreciable. En este caso, la ec.
(8) muestra que las concentraciones de ambos tipos de
antisitios coinciden en la composicién estequiométrica.
Usando esta aproximacion en la suma de las ecuaciones
de equilibrio, se obtiene la dependencia de la
concentracién de antisitios con la composicién de la
aleacion y la temperatura.

Para evaluar dicha variacién se debe conocer €l cambio
de energia configuracional asociado a la creacion de cada
tipo de defecto antisitio (Ef y E; en ec(6)). Esto
puede calcularse mediante la técnica de Estatica
Molecular, empieando un potencial interatémico
adecuado. En este trabajo utilizamos el potencial de
muchos cuerpos de Foiles y Daw"?, que responde al
modelo de 4tomo embebido y predice razonablemente
bien el diagrama de fases del sistema Ni-Al en la zona
rica en Ni, las constantes elasticas del Ni;Al vy
propiedades de defectos. La figura 1 muestra las
predicciones de dicho potencial para la concentracion de
antisitios, segun las ecuaciones de equilibrio anteriores y
suponiendo despreciable la concentracién de vacancias.
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Figura 1: Concentracién de antisitios vs. composicién para
diferentes  temperaturas, suponiendo despreciable la
concentracion de vacancias.

Si en el formalismo anterior utilizamos 1a ec.(2) en lugar
de 1a ec.(1), se obtienen las siguientes expresiones para la
concentracion de equilibrio de antisitios:

s 3 e“(Eg +Ha—Hp )/ kT
Cs=7 £z sp, - ©)
41 1+e (En +H4s—Hp )/ kpT

y la concentracién de equilibrio de vacancias:

3 B kT

4 14 o B ) s (10)

Expresiones similares se obtienen para las

concentraciones de defectos en la subred B, C y C#,
reemplazando % por %, a por B y A por B.

Para presién y temperatura dadas, la composicién de la
aleacion es funcién de los potenciales quimicos de las dos
especies. A partir de las ecuaciones (5), (9) y su
equivalente para la subred 8, obtenemos la relacién entre
la composicién de equilibrio y el potencial quimico
relativo. Dicha relacién nos permite luego determinar la
dependencia de la concentracién de antisitios con la
composicién de equilibrio de la aleacion.

El célculo de la concentracion de vacancias mediante la
ec.(10) y su equivalente para la subred P, requiere
evaluar los potenciales quimicos absolutos de cada
especie. Para esto, combinamos los resultados anteriores
con la relacion: p,C, - pu,C, =U-TS. , vélida a
presion cero”®. Ello nos permite obtener, a cada
temperatura analizada, la concentracion de vacancias en
funcién de la composicion. Los resultados para las
concentraciones de defectos, en funcion de la temperatura
y la composicién, se muestran en la figura 2.

A partir de estos resultados es posible calcular las
energias de formacién de defectos y analizar su
dependencia con la temperatura y composicion.

156- ANALES AFA Vol. 11

Para vacancias estas energfas resultan: Ef, =E,) +4,,

con una expresion similar para la formacién de vacancias
en la subred B. En la tabla 1 se muestran los valores
obtenidos en el presente trabajo y se comparan con los
valores experimentales reportados en la literatura,
asignados predominantemente a la formacién de
vacancias en la subred de Ni¢"?,
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Figura 2: Concentracion de defectos vs composicién, para
diferentes temperaturas, utilizando la expresién aproximada
para S, segun?,

TABLA 1: Energias de formacién de vacancias, en eV, a
T=1400K

% Al E% Eﬁ Exp.(!?

23.7 1.52 1.78 2.01 (23.5 % Al)
253 1.47 1.92 1.81 (24.8 % Al)
26.7 1.44 1.98 1.65 (25.9 % Al)
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Si bien los valores obtenidos te6ricamente son inferiores
a los experimentales, se observa al igual que los
experimentos una disminucién de la energia de
formacion de vacancias de Ni al aumentar el contenido
de aluminio.

MECANISMO DE DIFUSION

En Ni;Al, los detalles del movimiento atémico no se
encuentran aun bien establecidos debido a las
restricciones impuestas por el orden de la estructura. No
obstante, trabajos experimentales sobre difusion de Ni
en el compuesto, muestran la compatibilidad de los
resultados con un mecanismo via vacancias térmicas, a
través de saltos a primeros vecinos en la subred a. Esta
descripcién esta avalada por la similitud de los valores
correspondientes a 1a energia de activacién del Ni en el
material puro y en el compuesto, a saber: en Ni: 2.95
eV, en Ni;AL: 2.97 eV, 3.60 eV, 3.06 eV'”, 3.14
eV Estudios de Simulacién por Computadora®”
coinciden con dicha descripci6n.

En cuanto a los detalles del movimiento atémico, cabe
considerar en principio tanto saltos que conservan el
orden como saltos que desordenan la red. Estos son:
saltos del Ni en su subred: Ni (@ —a), saltos que llevan
al atomo fuera de su subred a saber: Ni (a—B) , Al
(B—a), saltos de antisitios que restauran el orden: Ni
(B—>a), Al (a—p) y finalmente, saltos que mantienen el
desorden: Al (a—a).

En el presente trabajo, utilizamos la técnica de Dindmica
Molecular en el ensamble microcanénico, para estudiar el
comportamiento difusivo de la vacancia de Ni en el
compuesto Ni3;Al en funcién de la temperatura.
Consideramos un sistema compuesto por N=1372 sitios y
una vacancia de Ni. Primero equilibramos la red durante
6 ps. hasta obtener la temperatura y presion deseadas (0
atm), y posteriormente continuamos en el ensamble
microcanénico, durante 200 ps., para analizar el
comportamiento  difusivo. Utilizamos los mismos
potenciales interatémicos que en la secci6n anterior.
Computamos la contribucién migratoria de los dtomos de

Ni al coeficiente de difusién mediante la
relacion:
D - <?’@> 1 Z | (-7, )|

NT e T N -1 61 an

i
donde la sumatoria se realiza sobre todos los atomos de
Ni, t es el tiempo de la simulacion,

2
lr,- ()-r; (0)‘ es el desplazamiento cuadritico del
atomo i al tiempo t, respecto de su posicién inicial. En la
figura 3 se muestra la variacién de Dy, en funcién de

To/T (Ty=1635 °K), para las tres temperaturas
consideradas: 1400 K, 1500 K y 1600 K. De aqui se
obtiene que la energia de migracion del elemento
mayoritario es de 1.1£0.2 eV.
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Figura 3: Dependencia con la temperatura de la contribucion
migratoria de dtomos de Ni al coeficiente de difusién en NizAl

Bajo la hipétesis mencionada anteriormente de que la
migracion atémica se produce a través de la subred a,
estimamos el coeficiente de difusiébn atémica Dy; ,

multiplicando D}, dado en ec.(11) por la concentracién

de vacancias de Ni obtenida mediante el modelo
termodindmico de la seccién anterior (figura 2), y
dividiendo por la concentracién de vacancias presentes
en la simulacién (1/1372). En la figura 4 se comparan los
valores obtenidos en el presente trabajo com los
reportados experimentalmente.
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Figura 4: Coeficientes de autodifusiéon de Ni en NizAl, en
Suncion de la temperatura.

En cada una de las simulaciones realizadas, se analizaron
los diferentes saltos involucrados en el mecanismo de
difusion. Como ejemplo citamos los resultados obtenidos
del conteo de saltos a 1500 K. A esta temperatura
encontramos que de un total de 48 saltos, la mayoria (29
saltos) corresponden a dtomos de Ni que estaban en sitios
o y migraron a sitios a: Ni (¢ —a). No obstante se
observa contribucién de otros tipos de saltos: Al (B—w)
(5 saltos), Al (a—B) (2 saltos), Ni (a—B) (6 saltos), Ni
(B—a) (3 saltos) y Al (a—a) (3 saltos). Estos resultados
muestran que la vacancia difunde principalmente a través
de su subred, en acuerdo con hipétesis previas. Ademas si
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bien en las simulaciones partimos de una red ordenada en
la composicién estequiométrica, la  difusion por
mecanismo de vacancias térmicas genera concentraciones
iguales .de ambos defectos antisitio. Esta -tendencia
acuerda con las- predicciones, termodindmicas, aun
cuando resultan menores concentraciones de antisitios
por difusion. La diferencia puede atribuirse al tiempo de
la simulacién posiblemente insuficiente para lograr la
equilibracién en namero de antisitios. '

CONCLUSIONES

En este trabajo hemos determinado las concentraciones -

de defectos en el compuesto NizAl, en torno a la
estequiometria ideal. Para ello hemos’ considerado
modelos termodinamico-estadisticos, combinados con
descripciones atomisticas para el cdlculo de las energias
de defectos involucrados. Analizamos también, mediante
Simulaciones por Computadora y 1a técnica de Dindmica
Molecular, el comportamiento difusivo de la vacancia-de
Ni, “ .
Del analisis de los resu]tados obtenidos observamos:

- la concentracién de vacancias en la subred de Ni es

mucho mayor que la de vacancias en la subred de Al

en acuerdo con predicciones basadas en otras
" aproximaciones teéricas %%V,

- las energias de formacion de vacancias de Ni
obtenidas resultan inferiores a las determiradas en
experimentos recientes'®. Sin embargo, existe
acuerdo cualitativo en el hecho de que dichas
energias decrecen con el aumento de la
concentracién de Al. ' :

- los coeficientes de autodifusién de Ni en NizAl
obtenidos se ajustan satisfactoriamente a los valores
determinados experimentalmente. La energia de
migracion efectiva resultante de las simulaciones
dindmicas (1.140.2 eV), se encuentra en buen
acuerdo con determinaciones experimentales
(12402 eV)®?, y resultados tedricos obtenidos
mediante simulaciones estaticas®®.,

- . el analisis de los mecanismos de saltos revela que
prevalecen los saltos de Ni a través de la subred o,
en acuerdo con hipétesis previas.
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