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Defectos constitucionales y energia de migracion de aluminio en YAl

El compuesto UAJ es de interés en la tecnologia de los elementos combustibles para
reactores nucleares de investigacion, ya que estos tienen un disefio donde particulas de un
compuesto intermetalico conteniendo uranio se dispersan en un polvo de aluminio.
Durante su fabricacién y uso, el UAl otros aluminuros crecen por interdifusion entre la
aleacioén de uranio y el aluminio. Esta Tesis aporta conocimiento sobre kcinnade
los defectos puntuales y la energia de migracion de Al en bBAdartir de métodos
basados en la teoria de la funcional densidad electrénica (DFT), y muestra t@sno es
resultados pueden transferirse a modelos semi-empiricos tipo CALPHAD para la
simulacion del proceso de crecimiento por difusion.

En la primera parte de esta Tesis modelamos el crecimiento deebWAIn par de
difusién UAI/Al y construimos bases de datos semi-empiricas. Estimamos el coeficiente
de heterodifusion a dilucion infinita de Al en UAI

En la segunda parte, realizamos calculos DFT segun el cédigo VASP de las
estabilidades del sistema binario U-Al y un andlisis estructural, el@xirg magnético
del cristal perfecto de UAI Investigamos la formacion de defectos puntuales en el
compuesto y estimamos las entalpias de formacién de monovacancias y antisitios.
Mediante un modelo estadistico-termodindmico obtuvimos concentraciones de defectos
en funcion de la temperatura y la desviacion de la estequiometria. Encontramos lo
defectos constitucionales y térmicos a ambos ladota destequiometria, asi como los
defectos térmicos pakdAl, estequiométrico. Ademas, estudiamos la relajaesbuctural
local, el ordenamiento magnético y la redistribucédectronica inducidos por el defecto.
Luego, modificamos la base de datos para el mooe@ALPHAD con las entalpias
obtenidas y realculamos el diagrama de equilibrio del sistema U-Al.

Finalmente, identificamos los mecanismos mas probables de migracion de Al,en UAI
y calculamos su energia de migracion mediante el método NEB implementado en VASP.
Proponemos que la difusion de Al en YAturre por el mecanismo a primeros vecinos
de atomos All con una energia de activacion de 1.90 eV que compara relativamente bien
con el valor 2.06 eV observado experimentalmente o con el valor 2.17 eV obtenido en

esta Tesis utilizandel modelo semi-empirico.

Palabras claveintermetalico UA; defectos puntuales; energia de migracion; calculos

por primeros principios; modelado termodinamico CALPHAD.






Constitutional defects and aluminum migration energy in UA}

UAI, compound is of interest in nuclear fuel elements technology for researchtand tes
reactors, due to their design where particles of an intermetallic compound cantaini
uranium are dispersed in aluminum powder. During production and utilization,doél
other aluminides grow by interdiffusion between the uranium-based alloy anthain.

This Thesis provides knowledge about point defects formation and aluminum migration
energy in UA} from Density Functional Theory (DFT) methods, and also shows how
these results can be transferred to semi-empirical CALPHAD models fomth&atson

of the interdiffusion growth process.

In the first part of this Thesis we modeled YAlompound growth in a UAAI
diffusion couple and we built semi-empirical databases. The tracer diffosaificient
of Al'in UAI, was estimated.

In the second part, we performed DFT calculations implemented in the VASP code for
U-Al binary system stabilities and a structural, electronic and magnetigsanaf UAl,
perfect crystal. We investigated point defects formation the compound and
monovacancies and antisites formation enthalpies were estimated. We obtained defect
concentrations as a function of temperature and deviation from stoichiometry by means of
a statistical thermodynamical model. We found constitutional and thermal datfecth
sides of stoichiometry, as well as thermal defects for stoichiometrig. BArthermore,
we studied local structural relaxation, defect induced magnetic ordanichgelectronic
density redistribution. Then, using the obtained enthalpies, the databasefor
CALPHAD modeling was modified and we re-calculated the phase diagram for U-Al
system.

Finally, we identified the most likely mechanisms for Al migration in Jahd the
migration energy was calculated using the NEB method implemented in VASP. We
propose that Al diffusion in UAloccurs by means of the nearest neighbors mechanism of
All atoms with activation energy of 1.90 eV, in good agreement with the experimenta
observed value 2.06 edf the one obtained in this Thesis with the semi-empirical model,
2.17 eV.

Key words: UAl, intermetallic; point defects; migration energy; first principle

calculations; CALPHAD thermodynamic modeling.
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Capitulo 1

Introduccion

1.1. Antecedentes

Los reactores nucleares de investigacion y producciéon de radiois6topos poseen
elementos combustibles donde una aleacion rica en uranio esta dispersa en una
matriz de aluminio [1, R Esas aleaciones de base uranio son yxUAI
(principalmente UAJ) o UsSi,. Desde el afio 1978, en el marco del programa
RERTR (Reduced Enrichment for Research and Test Reactees busca
convertir los nudcleos de aquellos reactores nucleares de investigacion y
produccion de radiois6topos que utilizanatlo Altamente Enriquecido (UAE),
con una concentracion del 90% del is6topo fi§lU, hacia Uranio Levemente
Enriquecido (ULE) [3, 4], es decir con una concentracién del 2098°de Para
ello, los elementos combustibles en uso deberian ser fabricados con aleaciones de
mayor densidad de U, pero sin modificar el disefio actual. EE.UU lidera esta
canpafia enmarcado en la iniciativa Global Threat Reduction Initiative
(GTRIDOE-IAEA). Argentina, a través de la Comision Nacional de Energia
Atémica (CNEA), tiene una participacién importante en esta actividad.

Los nucleos de los reactores de investigacion funcionan a baja temperatura
(alrededor de 373 K) y el uranio combustible es tipicamente encapsulado en
aluminio formando una placa. El quemado del combustible origina productos de

fisibn sélidos y gaseosos, y estos ultimos provocan burbujas internas que
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modifican la geometria de la placa y dificultan su enfriamiento, lo que puede

llevar a suspender la operacion del reactor. El disefio del elemento combustible
actualmente en uso (ver Figura 1.1), utiliza el concepto de dispersién de un polvo
del combustible en polvo de aluminio, formando un compacto que luego se
colamina con aluminio en un conjunto compacto-marco-tapa. Este disefio tiende a
restringir el camino de difusion de los gases y localiza las burbujassen la

particulas de combustible permitiendo una distribucion mas homogénea de

burbujas de menor tamafio.

Particulas de combustible Matriz Recubrimiento
U-Mo aleacion de Al aleacion de Al

Figura 1.1. Esquema de un elemento combustible.

El objetivo en los ultimos afios ha sido desarrollar un combustible base uranio
de alta densidad que permanezca estable en la fase cubica centrada en el cuerpo
(bcc) y(U) durante la fabricacion e irradiacion [5]. El candidato a satisfacer estas
expectativas es un combustible que contiene polvo de la aleacion U-Mo aispers
en polvo de Aluminio [6]. EI molibdeno (con una alta solubilidady€d),
aproximadamente 35%) presenta un buen compromiso entre la cantidad necesaria
para estabilizar la fase bcc y la densidad de uranio que seria aceptable.

Sin embargo, en los distintos experimentos de calificacion se observaron
importantes niveles de porosidad e hinchado luego de la irradiacion dentro de los
elementos combustibles. Este fendbmeno fue asociado a la zona de interaccion,
crecida por interdifusion entre las particulas de U-Mo y el Al puro de la matriz.
Este fendmeno es perjudicial para el desempefio del elemento combustible ya que
provoca un ensanchamientewglling) de la placa de combustible que es

inaceptable para el disefio termo-hidraulico del nucleo del reactor [7, 8].
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La zona de interaccion es consecuencia de la interdifusion atomica en la
interfaseentre la particula combustible y la matriz. En el caso de equilibrio local y
considerando que no hay nucleacion en la formacion de fases, el nimero y
composicion de las fases intermedias que ocurren en la zona de interaccion sera
determinado por el diagrama de equilibrios de fases del sistema ternaridbl-

Es decir, los mecanismos fisicoquimicos que conducen a la formacién de la zona
de interaccion estan relacionados con transformaciones de fases controladas por
difusion.

El sistema binario U-Al ha sido estudiado extensamente: comprende tres
compuestos intermetalicoblAl, (cF24, grupo espacial 2RUJAIl; (cP4 grupo
espacial 221) yJAIl, (0120, grupo espacial Y4[9] y referencias citadas). La
presencia de Mo en U complejiza el comportamiento de interdifusién de U vs. Al,

y el producto de reaccion formado en la interfase se compotide UAl,,
UsMo4Al 43 Y UMOLAl 0. Se estratifica en tres zonas principales, dos de las cuales
presentan una morfologia en capas periodicas [10, 11]. La capa mas cercana al
lado de Al conta esencialmente de la fabB\l, asociada colta fase UMGAI 5.

En la capa mas cercana aMd#, mas ancha, solo se identifican las fases
UsMo4Al 43 y UAIl3. La cinética de crecimiento del producto de reaccidén observada

y su energia de activacion global son muy cercanas a la encontrada para el sistema
binario UAI, pese al hecho de que en la zona de interaccién aparecen las fases
ternarias UMgAIl,o y UsM04Al43. ESto significa que la presencia de estas fases
ternarias no tendria influencia significativa ni en la cinética de crecimiento de los
productos de reaccion ni en su energia de activacién [11]. Ademas, como se
pretende utilizar estas aleaciones como combustible para reactores, los productos
de interaccion entre U(Mo) y Al deben considerarse de acuerdo a su desempefio
bajo condiciones de irradiacion.

En este contexto, debemos tener en cuenta que el ensanchamiento que se
produce ha sido relacionado a la formacién de fases amorfasVieatrasUAI 3
se presenté como una fase cristalina bajo irradiacion de iones pesados [13], y los
primeros trabajos recomendaban suprimir la formacion Wkl, [14],
investigaciones recientes resaltan el efecto de la formacién de productos sobre el

desempefio del combustible. Ultimamente, se sefialé que la amorfizacién o
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cristalinidad son resultado del efecto conjunto de la composicion (o la relacion
Al/(U + Mo)), la temperatura de irradiacion y la tasa de fisién [15]. Finalmente,
ahora hay evidencia experimental convincente de que el desempefio bajo
irradiacion de la fase dMo4Al 43, a una temperatura de 2@DY hasta 100 dpa, es
significativamente peor que el UMAIo y UAl, [16]. Aln mas, la fas&JAl4

retiene cristalinidad, no se encuentran grandes huecos o burbujas, y el desarrollo
de una estructura de dislocacion es observable, lo que sugiere un posible efecto de
recocido por irradiacion a una temperatura homaologa alta.

En resumen, el problema de los productos en la interfase no esta ain resuelto y
es critico para definir el material a utilizar, tanto para el combustible como para su
entorno. En la reunion de noviembre del 2004 [17] fue resefiado el panprama
proyeccion a los siguientes afios del programa RERTR, en el cual se insiste sobre
la necesidad de continuar con los estudios de la zona de interaccion. Esto continda
como objetivo imprescindible al dia de hoy [18, 19].

Por todo lo mencionado, resulta de gran interés cientifico-tecnoldgico
investigar las reacciones entre aleaciones de uranio y aluminio. La forma habitual
de acceder a una descripcion de esos mecanismos fisicoquimicos es mediante
experimentos con pares de difusion. Es decir, bloques de la aleacion de U(Mo) y
de Al son puestos en contacto y recocidos a la temperatura de interés por un
tiempo determinadol1D]. El resultado de la interdifusibn es estudiado para
identificar las fases intermedias generadas y cuantificar su composicion y tamafio.

En todos los casos, la identificacién experimental precisa de los productos de
interaccion es dificultosa, debido a las dimensiones de la zona donde se producen,
al pequeiio tamafo de los precipitados y a la profusion de compuestos. Un estudio
completo incluiria la identificacion de compuestos a varias temperaturas, la
cinética de crecimiento y la posibilidad de inhibir el efecto mediante otros
aleantes. Esta necesidad lleva a la busqueda de herramientas que permitan
disminuir los tiempos de obtencién de resultados. Un camino es el de implementar

en experimentos solo propuestas fundamentadas en el calculo.
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1.2. El compuesto UA}

En cuanto al compuesto UAkn primer lugar encontramos controversias en la
literatura en torno au estructura y rango de estabilidad. Analisis quimicos
realizados por Borie [20] mostraron que el rango de composiciones en que existe
este compuesto puede estar entre 81.8 y 83.1Ah aunque la simetria revelada
por mediciones de rayos X sugirié que la formula podria ses. B&kie explicd
la inconsistencia asumiendo que algunos sitios de uranio estaban desocupados u
ocupados por &tomos de aluminio, basandose en su medicion de una densidad para
el compuesto de (5.7+0.3) g/&mmientras que un cristal perfecto tendria 6.1
glent.

Otros trabajos posteriores confirmaron ese rango angosto de composiciones
[21] o arrojaron un valor de composicion deggddl, (81.6 % at. Al) [22]. En
efecto, Runnalls y Boucher [22] midieron una densidad de (5.6+0.1)%.g/cm
Explicaron este valor, mas bajo que el estequiométrico, planteando que habia
sitios de U vacios. También sefialaron la existencia de una transformacién por un
mecanismo de nucleacion y crecimiento a 646 °C, a partir de su analisis térmico,
qgue atribuyeron a un rearreglo o agrupamiento de vacancias, transformando la
fase de alta temperatupaen la cual las vacancias estan distribuidas al azar, en
una fasea. Los autores comentaron que no habia casi desplazamiento de las
posiciones de los atomos de U acompafando esta transformacion, pero que si
podria ocurrir un movimiento de vacancias de los sitios de aluminio a los de
uranio, ya que el método de difraccion era insensible a las posiciones de Al.

Los datos de conductividad eléctrica altas temperaturas en eteabg23]
sugirieron un rango de homogeneidad amplio para, désde 80.0 hasta 82.8 %
at. Al. Mas recientemente, Zenetial. [24] analizaron refinamientos Rietveld de
patrones de polvo de difraccion de rayos X de una muestra de abniendo
un buen acuerdo cuando la ocupacion de U era del 90%, confirmada también por
espectroscopia dispersif81.5+0.5 % at. Al) y mediciones de densidad (5.6
glcnt)

Sin embargo, en un trabajo similar Tougait y Noél [25] mostraron qug $¢Al
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formaria como un compuesto completamente estequiométrico sin defectos
constitucionales en la subred de uranio. Mediciones de entalpias de formacion de
todos los compuestos del sistema binario U-Al [26] también dan cuenta de la
estabilidad del compuesto UAIl dentro de incertezas experimentales.
Actualmente, se evalla que UAds un compuesto enriquecido en aluminio con

un rango de homogeneidad entre 80 y 82.8 %latque se forma mediante una
reaccion peritéctica entre U&y aluminio liquido a 732 °C y una composicion de
81.8 % at. Al [9]. Posee una estructura ortorrombica D1b (0120, grupo espacial
74) que exhibe una transformacion polimorfid, (B) < UAl,(a) a 646°C [2].

Por otro lado, nuestra busqueda bibliografica mostr6 que, pese a que la
estabilidad es consecuencia de la configuracion electronica y magnética, estos
aspectos han sido escasamente investigados en el caso ge AJAhjas
temperaturas, el calor especifico de WJaigue la leyC = yT + BT3 donde el
primer término es una contribucion electrénica y el segundo es la contribucion
fondnica. El valor d¢ y la temperatura de Debyg en UAL se determinaron en
89 mJ/(K¥ mol) y 275 K, respectivamente [28, 29]. La resistividad eléctrica
disminuye con el aumento de la temperatura a partir de la temperatura ambiente,
con una curvatura convexa. A bajas temperaturas, la resistividad sigue una
dependencia cuadrética con la temperatwyra; p, + AT?, lo que indica un
comportamiento de liqguido de Fermi. Con estos datos y la llamada relacion de
Kadowaki-Woods [30], se estimé un coeficiente de calor especifico de 100
mJ/(K? mol), cercano al resultado experimental de mediciones de calor especifico
[31, 29]. Todas las susceptibilidades magnéticas medidas con el campo magnético
paralelo a los ejes del cristal aumentan al disminuir la temperatura y tienen un
maximo amplio a alrededor de=100 K. La anisotropia es relativamente pequefia
[29]. Se evidencia un comportamiento Curie-Weiss para temperaturas mayores a
400 K, con un momento magneético efectg = 3.8 ug y una temperatura de
Curie paramagnétic8. = —185 K [32]. A partir de todos estos resultados, se
considera que los electrones 5f de YJpbseen una naturaleza itinerante a bajas
temperaturas. Este complejo comportamiento magnético ha sido discutido en

términos del modelo de fluctuacion del espin [31, 33] pero aln no se ha resuelto
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su caracter paramagnético o antiferromagnético. En cuanto a la investigacion
experimental sobre los enlaces que resultan de la configuracion electrénica, rayos
X'y mediciones espectroscopicas de fotoelectrones ultravioletas respecto a capas
de U sobre sustrato de Al han probado que las interacciones entre atomos de U y
Al son mas fuertes que aquellas entre atomos U en la sobrecapa [34]. En la
literatura, la evaluacion de la estructura electronica y enlaces en los compuestos
UAI4 segun célculos por primeros principios solo se encuentra para x=2 y

[35, 36, 37], y la configuracion magnética no ha sido analizada teéricamente para
ninguno de los compuestos YAPor décadas, se ha realizado modelizacion por
primeros principios de las energias de formacion de defectos puntuales para
combustibles nucleares de 6xidos de uranio (utilizados para reactores nucleares de
potencia) [38, 52]. En cambio, no se encuentran simulaciones por primeros

principios para aluminuros de uranio hasta la fecha.

1.3. Esta Tesis

Por lo expuesto hasta aqui, en esta Tesis nos propusimos aportar al estudio de
los mecanismos fisicoquimicos que generan la zona de interaccion en la interfase
de un par de difusién entre U y Al. En relacién a la formacién del producto de
reaccion en el proceso de interdifusion y su comportamiento bajo irradiacion, el
estudio de la estructura de defectos y la migraciéon en la red dg ddgAl
imprescindible.

En laprimera parte de esta Tesis buscamos obtener los equilibrios en el
sistema U-Al y modelar el crecimiento de la interfase en un par difusivg AJAI
mediante métodos semi-empiricos.

Existen trabajos recientes que presentan simulaciones de crecimiento de la
interfase U/Al dentro del reactor [39] y fuera del reactor en U-Mo/Al [40]. En
ambos, los parametros del calculo son ajustados segun datos tomados de
experiencias de difusiébn en un par U(Mo)-Al [41] y experiencias dentro del
reactor.

Para avanzar en este estudio, utilizamos los paquetes de programas Thermo-
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Calc [42] y DICTRA [43 basados en el método CALPHAD [44], para modelar

las propiedades termodinamicas y las transformaciones controladas por difusion
respectivamente. Ambos programas requieren bases de datos determinadas a partir
de datos experimentales, Thermo-Calc utiliza una base de datos con parametros
termodinamicos y DICTRA una base de datos con coeficientes de difusion a
dilucion infinita. Se requieren estos coeficientes para todas las especies en cada
fase, pero en la literatura no hay informacion acerca de los coeficientes de
difusidbn en los compuestos intermedios del sistema U-Al. Por lo tanto,
construimos las bases de datos necesarias, tanto para las energias libres como para
las movilidades. Ajustamos los pardmetros termodinamicos a partir de los
equilibrios experimentales informados en [9] y, siguiendo los parametros dados en
[45], construimos una nueva base de datos termodinamica del sistémaAU-

partir de dicha base y de la comparacién con datos experimentales a distintas
temperaturas [46], obtuvimos pardmetros de movilidades atomicas
autoconsistentes en la faB#l, a través de la simulacion en DICTRA de la
interdifusion en un par de difusiObAIls/Al. Estimamos el coeficiente de
heterodifusion a dilucion infinita de Al en UAI

Sin embargo, el método semi-empirico puede compensar varias hipotesis
errGneas asumidas sobre los datos experimentales y conducir de todas formas a un
resultado acorde con la experiencia. Es por ello que nos planteamos introducir
conocimientos basicos en las propiedades termodinamicas de los compuestos
intermetalicos del sistema U-Al. En particular sobre aquellas propiedades
utilizadas como entrada para la optimizacion del diagrama de equilibrio de fases y
las movilidades en dicho sistema.

Por ese motivo, en Isegunda partede esta Tesis continuamos mediante el
calculo por primeros principios: utilizamos métodos de quimica cuantica
computacional basados en la Teoria de la Funcional Densidad electronica (DFT)
[47, 48.

En las ultimas décadas las técnicas de calculo autoconsistente de primeros
principios (DFT, Aproximacion de la Densidad electronica Local (LDA) y
Aproximacion del Gradiente Generalizado (GGA) [49]) han sido aplicadas con

éxito a numerosos problemas en propiedades de materiales. En algunos casos, los
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resultados han podido combinarse con modelados termodinamicos para lograr una
mejor descripcion de la estabilidad de fases [50] o en la cinética de crecimiento de
la zona de interaccidn en pares de difusion [51]. En este dltimo problema es
especialmente beneficiosa la contribucion desde las técnicas de primeros
principios, ya que pueden clarificar los mecanismos microscépicos que dan lugar
a la movilidad de los atomos y aportar una base de datos dificil de obtener
experimentalmente. La eficacia de estas técnicas ya fue demostrada para el
calculo de energias de formacion de vacancias y de energias de activacion para la
difusién de defectos de uranio y de oxigeno en dioxido de uranio [52]. En el
sistema U-Al se han publicado trabajos que evaltan el diagrama de fases de
equilibrio s6lo mediante técnicas de primeros principios [53] o bien que las
utilizan para calcular energias de formacion de compuestos y combinan dichos
calculos con bases de datos termodinamicas y datos experimentales para evaluar
estabilidad de fases [p4

En esta Tesis, determinamos por primeros principios, en primer lugar, la
energia de formacién de los compuestos intermetélicos presentes en el sistema U-
Al. Teniendo en cuenta que célculos previos polarizados en espin mediante el
métodoall electronimplementado en el codigo Wien2k [55] no pudieron predecir
las estabilidades experimentales [56], utilizamos aqui calculos polarizados en
espin con el agregado de acoplamiento espin-orbita (SOC) dentro de un método
de pseudopotenciales implementado en el cddigo Viabnmitio Simulation
Package (VASP) [§7

Debido a nuestro especial interés en el compuestq, YAbs antecedentes de
la literatura ya mencionados, consideramos necesario investigar el orden
magneético del cristal perfecto en los estados paramagnético, ferromagnético y
antiferromagnético, bajo la aproximacion de espin colineal y no-colineal dentro
del paquete de programas VASP. Encontramos la estructura magnética con el
estado de energia mas bajo y estudiamos su anisotropia magnética teniendo en
cuenta el acoplamiento SOC. Analizamos también la estructura electronica y la
naturaleza de los enlaces sin SOC.

Luego, y de acuerdo a nuestro objetivo de esclarecer el proceso de crecimiento

de ese compuesto por interdifusion entre una matriz base Al y un compuesto base
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U, continuamos el desarrollo de esta Tesis con el estudio de la estabilidad del
compuesto intermetalico UAlconteniendo defectos estructurales puntuales.
Consideramos vacancias de uranio, vacancias de aluminio, antisitios de aluminio
en sitios de uranio o antisitios de uranio en sitios de aluminio, teniendo en cuenta
la existencia de tres sitios distintos de aluminio. Para ello calculamos, utilizando
meétodos de primeros principios, la energia de formacién de los compuggtos U

Al 4.« que contienen defectos constitucionales. Las energias de formacion de un
compuesto fuera de la estequiometria que contenga defectos puntuales, pueden
obtenerse de los célculad initio de estructura electronica basados en la DFT.
Los célculos deben realizarse en superceldas conteniendo un uUnico defecto,
vacancia o antisitio y con un tamafio suficiente como para asegurar que no haya
interaccion entre defectos [58]. Estas energias de formacion se utilizan para
evaluar las energias de formacién de los defectos puntuales. Las relajaciones
estructurales de las posiciones atémicas en el compuesto con defectos, nos
permitieron analizar los efectos locales de la inclusién de defectos. Discutimos
también la estructura electronica alrededor del sitio del defecto, utilizando la
densidad de estados electronicos y mapas de densidad de carga.

A partir de las energias calculadas por primeros principios, y utilizando un
modelo estadistico-termodinamico de cuatro subredes, pudimos predecir las
concentraciones de defectos en equilibrio. Asi, pudimos estimar cuales son los
defectos constitucionales y térmicos a ambos lados de la estequiometria del
compuesto, asi como los defectos térmicos para, Uddtequiométrico.
Presentamos un andlisis de las concentraciones de defectos en funcion de la
temperatura y la desviaciéon de la estequiometria.

Modificamos las bases de datos de Thermo-Calc considerando antisitios y
vacancias en las subredes del compuesto segun las concentraciones de defectos
obtenidas, modelando a UAdomo (U,AlLVA) 2:(Al,U)o.4:(AlLU) 0 2:(Al,U) 0 2. Re-
optimizamos el sistema U-Al utilizando la técnica CALPHAD con un modelo tipo
WagnerSchottky [59] a partir de los resultados obtenidos por primeros
principios.

Finalmente, obtenida la estructura de defectos puntuales estables, identificamos

los mecanismos mas probables de movilidad de Al en,UAb&nalizamos los
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estados de transicion en la difusion de Al en jAJAkdiante el métodbdludged

Elastic Band(NEB) implementado en el cédigo VASP. Es decir, calculamos
utilizando métodos de primeros principios la variacion de la energia total del
compuesto en funcion del camino de migracion del aluminio, con el objetivo de
encontrar los puntos de ensilladura para pasar entre dos posiciones de equilibrio y
asi obtener el camino de minima energia para la migracién. En base a todos los
resultados y discusiones de esta Tesis, proponemda difiesion de aluminio en

UAI,4 ocurre por el mecanismo a primeros vecinos de atomos All. Asi, estimamos
la energia de activacion para la movilidad de Al en @hi1.90 eV que compara
relativamente bien con el valor 2.06 eV observado experimentalmente o con el

valor 2.17 eV obtenido en esta Tesis utilizaetimodelo semi-empirico.

Esta Tesis esta organizada de la siguiente manera:

En el Capitulo 2 presentamos someramente las técnicas de célculo utilizadas
tanto para el modelado semi-empirico como para los calculos por primeros
principios.

En el Capitulo 3, realizamos el modeladmsempirico del sistema U-Al y del
crecimiento de UA| por interdifusion, a partir de un par de difusion YAl. Asi,
obtuvimos el coeficiente de difusion a dilucion infinita de Al en la &k,

En el Capitulo 4 estudiamos por primeros principios el sistendd Yda
estructura cristalina, electronica y magnética del cristal perfecto de UAI

En el Capitulo 5 investigamos la estructura de defectos puntuales
constitucionales y térmicos del compuesto MAl discutimos la estructura
electronica alrededor del sitio del defecto. Utilizando un modelo estadistico-
termodindmico de cuatro subredes, pudimos predecir las concentraciones de
defectos constitucionales y térmicos en equilibrio. Modificamos la base de datos
para el modelado CALPHAD vy re-calculamos el diagrama de eduitlbl sistema.

En el Capitulo 6 estudiamos los posibles mecanismos de migracién de
aluminio en el compuesto UAI calculamos energias de migracion y de
activacion, y proponemos un camino para la difusion de aluminio en el
compuesto.

En el Capitulo 7 presentamos las conclusiones generales de esta Tesis.

11
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Descripcion de las técnicas
de calculo

2.1. Calculos semi-empiricos

2.1.1. El método CALPHAD

El método CALPHAD naci6 en la década del 70 con los trabajos pioneros de
Kaufman y Bernstein [60] y Hillert [61] entre otros. La idea del método
CALPHAD es representar la energia de Gibbs como funcion de la presion,
temperatura y composicion mediante un modelo fisico. CALPHAD es abreviatura
de CALculation of PHAse Diagramsiglas en inglés para Calculos de Diagramas
de Fases, pero luego se lo extend@omputer Coupling of Phase Diagrams and
Thermochemistry acoplamiento computacional de diagramas de fases vy
termoquimica.

En el método CALPHAD se reune y evalla toda la informacion tedrica y
experimental disponible sobre equilibrios de fase y propiedades termoquimicas de
un sistema. Las propiedades termodinamicas de cada fase se describen a través de
la energia libre de Gibbs, aplicando un modelo matemético que contiene
parametros ajustables. Estos se evaltian optimizando el ajuste del modelo con toda

la informacidon reunida, incluyendo fases coexistentes, en un procedimiento
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llamado assessmentDe esta forma, es posible recalculamto el diagrama de

fases como las propiedades termodinamicas de todas las fases y del sistema como
un todo. La filosofia del método CALPHAD es obtener una descripcion
consistente del diagrama de fases y de las propiedades termodinamicas, asi como
predecir en forma confiable el conjunto de fases estables y sus propiedades
termodinamicas en regiones para las que no se tiene informacion experimental y
para estados meta-estables durante la simulacion de transformaciones de fases.

Un ingrediente fundamental del método CALPHAD es el desarrollo de
modelos para representar propiedades termodindmicas para varias fases que
permitan predecir propiedades de sistemas multicomponentes a partir de
subsistemas binarios y ternarios. Esto se logra considerando propiedades fisicas y
quimicas del sistema en el modelo termodinamico, por ejemplo tomando en
cuenta la cristalografia, tipo de unién, transiciones od#sarden, propiedades
magnéticas.

Ademas, el método CALPHAD puede extenderse al modelado de movilidades
atomicas de forma similar al de la energia libre. Es un método poderoso para un
amplio rango de aplicaciones en las que las energias libres junto con las
movilidades atémicas se utilizan como base para el célculo de propiedades, como
coeficientes de interdifusion para simular transformaciones de fase en materiales
multicomponentes reales

La historia, principios, metodologia y desarrollos de software y de bases de
datos y sus aplicaciones, se encuentra descripta en detalle en [62]. Sin embargo, el
enfoque CALPHAD se describié por primera vez en [60], donde se desarroll6 el
concepto de estabilidad de la red para el calculo de diagramas de fase basados en
energias libres de Gibbs. Alli se explica claramente cémo los parametros
termodinamicos que describen las energia libres en sistemas multicomponentes se
podian derivar tanto de diagramas de fase experimentales como de las técnicas de
primeros principios disponibles en ese momggptodmo podrian usarse para el
calculo de diagramas de fase. También pueden obtenerse mas detalles sobre el
concepto de estabilidad de la red, esencial para el desarrollo de bases de datos

termodinamicas multicomponentes,[63].
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Figura 2.1.Esquema del método CALPHAD.
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El principio fundamental de todas las simulaciones son las bases de datos
termodindmicas y cinéticas que se producen a partir de las evaluaoiones
assessmentzomo al ajustar parametros del modelo para un conjunto de datos
experimentales mediante una optimizacion. A menudo dichas evaluaciones
indican que falta informacion experimental o que la que hay es inconsistente. En
la Figura 2.1 se muestra un esquema del método.

La informacion sobre la microestructura puede obtenerse utilizando un
software termodinamico como Thermo-Calc [42]. Combinando los datos
termodinamicos con los cinéticos, necesarios para evaluar la matriz de
difusividades, puede simularse la tasa de las reacciones de difusion. Las bases de
datos termodinamicas proveen los factores termodinamicos en la matriz de
difusividades, y los calculos de equilibrios de fases son una parte importante de
las simulaciones de difusion en el software DICTRA][4Br ejemplo para

proveer condiciones de contorno al resolver la ecuacién de difusion.

2.1.2. Modelado Termodinamico

La termodinamica permite calcular el estado de equilibrio de un sistema, aquel
al que tiende cuando es dejado evolucionar, minimizando la funcion de estado
termodinamica apropiada. En particular, en el caso de los sélidos es conveniente
modelar la energia de Gibbs, ya que es la que permite encontrar un estado de
equilibrio a presion y temperatura constante.

El estado de equilibrio de una aleacion puede representarse en un diagrama de
fases. Tradicionalmente, para determinarlo se tratan térmicamente varias
aleaciones de distinta composicion a diferentes temperaturas. Asi, se dibujan
diagramas de fases tentativos después de examinar los estados de las aleaciones.
Por supuesto, es un desafio enorme producir un diagrama de fases de esta manera,
incluso para un sistema binario o ternario.

Si el diagrama de fases se calcula a partir de modelos fisicos confiables de la
energia de Gibbs, mas confiable sera la extrapolacion entre experimentos, y

entonces podra extraerse informacion mas precisa a partir de menos experimentos.
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Ademas, el uso de estos modelos permite analizar una gran variedad de
experimentos al incluir mediciones termoquimicas como de capacidad calorifica.
Este abordaje semi-empirico, la utilizacion de modelos fisicos para la energia de
Gibbs y la evaluacion de parametros a partir de informacion experimental, es el
corazon del método CALPHAD.

2.1.2.1. Energia de Gibbs

Los diagramas de fases son representaciones visuales del estado de equilibrio
de un sistema como funcién de la composicion, temperatura y presiéon. Son los
mapas de ruta para el disefio de aleaciones. Sin embargo, la determinacion
experimental de diagramas de fases costosa y lleva tiempo. El método
CALPHAD modela los complejos equilibrios de fases en las aleaciones
multicomponentes. Su base tedrica es la termodinamica computacional: dadas las
energias de Gibbs de todas las fases de un sistema, el estado de equilibrio final a
una dada composicion T y P puede calcularse minimizando la energia de Gibbs
total del sistema:

G = Z 1y Ge (2.1)

conn, el nimero de moles de la fagegy G, su energia de Gibbs. También puede
calcularse el equilibrio de las fases metaestables, si impedimos que aparezcan las
fases estables.

En la aproximacion CALPHAD, se utilizan modelos termodinamicos
diferentes para describir los distintos tipos de fases. Las energias de Gibbs de
elementos puros en estados estables, metaestables, o incluso inestables, las
llamadas estabilidades de red, se toman de la base de datos de elementos puros
SGTE [64]. Para el estado de referencia se eligen las entalpias de los elementos
puros ar=298.15 K, y se lo denominaahdard Element Referen¢8ER).
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Para los compuestos estequiométricos con rangos de homogeneidad
despreciables, cuando existen datos experimentales de capacidad calorifica es

preferible expresar sus energias de Gibbs directamente referidas a la SER:
06 mPn — mHSER — nHSER = a + bT + cTIn(T) + dT? + -+ (2.2),

si recordamos qué = H — TS, con H la entalpia del sistemid,= H, + [ C dT
y S la entropiaS = S, + f%dT. Asi, resulta que los coeficientey d de (2.2)

estan relacionados con la capacidad calorifica [65]:
Cp,=—c—2dT + - (2.3)

Enel caso de los compuestos para los que no hay datos de capacidad calorifica
suponiendo que vale la ley de Neumann-Kopp, es dékLir= 0, la energia de

Gibbs puede expresarse como:
064mPr = m %G8 + n °GS® +a+ bT (2.4)

donde °G¢ es la energia de Gibbs molar del elemento puro i en la estragtra
y b son la entalpia y entropia de formacion de compuesto con respest®@an
la estructurax, y ag, respectivamente.
Para fase®n solucién como el liquido, o las soluciones sdélidas, se utiliza el
modelo de solucién sdlida sustitucional. Por ejemplo, la energia de Gibbs para una

fasea de un sistema binario A-B, se escribe como:
G* = °G* 4 1dga 4 excga (2.5)
donde;:

°%G% = x, °G$ + x5 °GS es la energia de Gibbs de la mezcla mecéanica de los

elementos puro& y B, ambos en la estructusa
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“MGa se refiere a la contribucién de la entropia de mezcla configuracional
Suponiendo una mezcla aleatoria de los atomgB en una red y despreciando
orden de corto alcanc&G® puede tratarse mediante la aproximacién de Bragg-

Williams como:
e — _T g = RT (x4 In x4 + x5 Inxp) (2.6)

El término de exces&*“G* caracteriza la desviacion de las aleaciones reales
del comportamiento de solucion ideal, usualmente expresado como un polinomio
de Redlich-Kister [6B

n
G = xyxp ) 15 (a — 5)* @7)
k=0

donde "Lﬁ,B es el parametro de interaccikrésimoentre atomos A y B, y puede

depender de la temperatura conﬂd}w =a, + byT + ¢, T InT. Los coeficientes
a, by y ¢, son los parametros del modelo que deben ser evaluados a partir de
datos experimentales.

En el caso mas general de un sistema multicomponente, la energia de Gibb

sera:

G* = in 0G* + RTZ x; Inx; +22xixj kL‘l?fj(xl- - xj)k (2.8)
i

i i i>)

2.1.2.2. Modelo de subredes

El modelo de solucién regular no describe correctamente fases con un grado
importante de orden, como compuestos intermetalicos. La idea del modelo de
subredes se origina en la idea de dos subredes conformando un cristal i6nico [67],
luego es utilizado en sistemas metalicos por Hidedl. [68, 69 y adaptado para

subredes mudltiples por Sundman y Agren [70]. Una fase con una estructura de
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subredes es una fase con dos o mas subredes que se entrelazan. En cada subred
pueden mezclarse varios componentes. También se utiliza el término mas preciso
“formalismo de subredé® “formalismo dda energia del compuestd¢CEF, por
sus siglas en inglgs

La descripcion en términos de un modelo de subredes equivale a una estructura
cristalina en la cual se distingue la ocupacion de diferentes tipos de sitios por parte
de las distintas especies (tanto atomos como vacancias).

La fraccion de atomos de una especie referida a la cantidad total de sitios de
una sbred es llamada “fraccion de sitio” y denominaday;, dondei etiqueta la
especie s es el indice de la subred:

ns

= N—ls (2.9)

v
conn; el nimero de atomos de la componente i en la subredselynimero
total de sitios en la subred s. El nimero de sitios en la subred esta dado por la

suma del nimero total de a&tomos mas el nimero de vacancias en esa subred:

N*® = an + nyy, (2.10)

i

La fraccion molar; de una componente se calcula a partir de las fracciones de

sitio como:

_ XNy
s N°(1 = yya)

X; (2.11)

componentes de la primera subreg,| de la segunda, etc.
Por ejemplo, para un sistema binario A-B con dos subredes de la forma
A,B.A,B, podemos escribir la energia de Gibbs por mol de unidad de férmula en

la fase o como en (2.5):
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G* = °G* 4 14Ge 4 excga (2.12)

Ahora, el primer términd’G® representa las contribuciones de las energias de
formacion de todos los posibles compuestos en la estrugiucan sélo una
especie en cada subred, multiplicado por las fracciones de sitio de las especies:

%G = yay °GR 4 + vy °Gip + yhyh °GEa + yhyE °GEp  (2.13)
dondey/ y y!' son las fracciones de sitio del elementen la primera y la
segunda subred respectlvamenclé esla energia de Gibbs del compuesto con
la primera subred enteramente ocupada por la espgdgesegunda enteramente
porj, sea esto real o hipotético.

El segundo término‘“G® representa la contribucién de la entropia

configuracional, tratada por la aproximaciéon de Bragg-Williams suponiendo
mezcla al azar dentro de cada subred:

dGa = 0.5RT (yhInyl + yhInyh) + 0.5RT (v Inyl + y¥ Inyl) (2.14)

Finamente, el tercer término representa la contribucibn debido a las

interacciones dentro de la misma subred:

G = YAYB(YH OLAB ATt J’" OLA B:B) + y,flly}al(y,fl OL%:A,B + yIIR OL%:A,B) (2.15)

a

donde los°L* son los parametros de interaccion (sélo escribimos a ordgn 0)
pueden depender tanto de la composicion como de la temperatura de la forma de

los polinomios Redlich-Kister de la ecuacion §2.7
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2.1.2.3. Construccion de bases de datos termodinamicas

El desarrollo de las bases de datos en el método CALPHAD se lleva a cabo, en
general, siguiendo cuatro pasos:

e Blusqueda exhaustiva de todos los datos experimentales disponibles, como
termoquimicos y de equilibrio de fases, del sistema a estudiar. Cuando los
datos experimentales son insuficientes, pueden utilizarse resultados de
primeros principios en su lugar.

¢ Andlisis critico de la validez de cada dato y asignacion de un cierto peso segun
su incerteza experimental e importancia relativa.

e A partir de la informacién de la estructura cristalina, eleccion de un modelo
termodindmico adecuado para representar cada fase del sistema. Estos
generalmente incluyen parametros fenomenol6gicos desconocidos,
determinar.

e Determinacién de todos los pardmetros incognita del modelo para obtener el
mejor ajuste posible entre los calculos de modelizacion y los datos
experimentales.

Los parametros finales obtenidos se utilizan para construir las bases de datos.

Una vez que se determinan las energias de Gibbs de todos los subsistemas

constitutivos, pueden extrapolarse para predecir equilibrios de fase en sistemas de

mayor orden.

2.1.3. Modelado de la Difusion

La difusion, en general, refiere a un fendbmeno de transporte que en principio
puede involucrar cosas muy disimiles. Aqui la utilizamos para indicar el

transporte de materia por movimiento atémico, y nos limitamos al estado soélido.

2.1.3.1. Teoria de la difusion para sistemas binarios

Los fundamentos de la teoria de la difusiéon fueron desarrollados por Fick,

quien establecio que el flujo de un eleméeitdy, es proporcional al gradiente de
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concentracién (numero de particulas por unidad de volumen) del elemento [71].

En la direcciore, por ejemplo:

_9C,
Jo=-D (2.16)

0z
El factor de proporcionalida® es la difusividad quimica o coeficiente de
interdifusion. Agregando continuidad, obtenemos la ecuacion de difusion

dependiente del tiempo (o segunda ley de Fick):

ac, 0
5t = &(_]k) (2.17)
aC, 9 [-0Cy

Fra &(D E) (2.18)

En algunos casos sera posible encontrar soluciones analiticas a esta ecuacion.
En general, el coeficiente de interdifusion dependera de la composicion, por lo
gue las soluciones analiticas pueden no existir o ser dificiles de hallar y el
problema se resuelve numéricamente.

Un concepto importante en la teoria de difusion es el de sistemas de referencia.
Generalmente se utilizan:
¢ El sistemade referencia de Matano o de namero fijo.
¢ El sistemade referencia de laboratorio o de Fick, o de volumen fijo.
¢ El sistema de referencia de Kirkendall o de red fija.

En las experiencias de difusion estos sistemas de referencia estan en
movimiento relativo entre si y los flujos de difusion son distintos en los distintos
sistemas.

El primero se define de forma tal que no haya flujo neto de atonjas i, =
0) en un punto en este sistema de referencia. Si se observa un punto desde este
sistema de referencia, el nimero de atomos a ambos lados es el mismo antes y
después una experiencia de difusion. En el sistema de referencia de volumen fijo

ocurre esto para el volumen, y, andlogamente, en el tercero se cumple esto para
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los sitios de la red.

Teniendo en cuenta los distintos sistemas de referencia y las diferentes
condiciones experimentales, se definen diversos tipos de coeficientes de difusion.

Para un sistema binario A-B, se tiene:

o Coeficientes de difusion a dilucion infiniky y Dg.
o Coeficientegle difusion individuale®, y Dj.
« Coeficientede interdifusion o de difusion quimifa

Los dos primeros se miden en el sistema de referencia de red fija, mientras que
el dltimo se mide con respecto al numero fijo. El primero, ademas, se mide en
ausencia de un gradiente de composicion quimica, lo que puede lograrse
agregando, a una aleacibn homogénea, una pequefia cantidad de un is6topo
radioactivo de A. Asi, detectando la radioactividad se puede rastrear el igdtopo
encontrar el coeficiente de difusion a dilucion infinita

Los coeficientes de difusidn individuales y el coeficiente de interdifusion son
normalmente medidos en los experimentos llamadd®aes de difusion”. En
ellos, se ponen en contacto dos piezas de composiciéon quimica diferente y luego
se tratan térmicamente. Se realiza un perfil de concentraciones mediante alguna
técnica analitica y se evalla el coeficiente de interdifusion a partir de dicho perfil
mediante el andlisis de Boltzmann-Matano [72].

Para encontrar los coeficientes de difusion individuales es necesario conocer
como se desplaza el sistema de referencia de red fija con respecto al de niumero
fijo. Esto se logra usando marcadores inertes en los pares de difusion. Estos
marcadores no tienen que participar en la reacciéon de difusion y deben
permanecer inmoviles en el sistema de referencia de red fija. Un material que
suele utilizarse es el molibdeno.

Los distintos coeficientes estan relacionados mediante ecuaciones que los
vinculan. Los coeficientes individuales se pueden escribir a partir de los

coeficientes de difusion a dilucion infinita segun las ecuaciones de Darken [73]:
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con¢ el factor termodinamico:

dlny, dInyg
=1 =1 2.2
¢ +61nxA +01an (220)
0]
_ s Opa
¢ = RT ox, (2.21)

dondey, Y yg son los coeficientes de actividad de los elementos Axy B;xg
las fracciosmolaresde Ay B.
La difusividad quimica se relaciona con los coeficientes de difusion a dilucion

infinita a través de:

D = (Dj xp + D5 x4) ¢ (2.22)

Cabe destacar que estas ecuaciones son aproximadas, ya que se estan
despreciando los llamados efectos de correlacion. Por ejemplo, esta Ultima deberia
incluir un factorS, el viento de vacancias, que tiene en cuenta el flujo neto de
vacancias que compensa los flujos difusivos no balanceados en una aleacion
sustitucional. Se puede calcular utilizando modelos atomisticos y depende de la
estructura de la red. Resulta cercano a la unidad, y ese valor es el que se toma en

esta aproximacion.

2.1.3.2. Extensidn a sistemas multicomponentes

Al considerar sistemas de aleaciones con mas de dos elementos, la ecuacion
(2.16 ya no es la que describe la difusion. El flujo del elemkmio s6lo depende
del gradiente de concentracion de sino también de los gradientes de
concentracion de todos los elementos.

La extensiéon multicomponente de las leyes de Fick se basta en el postulado de
Onsager [74] que plantea que el flujo del elemdnth,, depende de todas las

fuerzas impulsoras termodinamicas:
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Jr = Z Ly;X; (2.23)

donde losLy; son los llamados parametros fenomenoldgiga¥; las fuerzas
impulsoras, como por ejemplo gradientes en el potencial quimico, presion o
temperatura. Aplicando esto a la difusion multicomponente en una muestra que se
encuentra a presion y temperaturas constantes, las fuerzas impulsoras
termodinamicas seran gradientes del potencial quimico y el flujo del eleknento

en la direcciorz sera:

n

ou;
Ji = z Lij—2 (2.24)

J=1

Usando regla de la cadena, podemos expresar el flujo en términos de los

gradientes de concentracion como:

n n a‘u P
_ 2 NTOH G
Jk = ' Ly; 3¢, 9z (2.25)
j=1 1

O, introduciendo la matriﬁ,?j de difusividades quimicas:

n—-1 a
~ Cj
Jie =— Z Dy a_zl (2.26)
=1
n-1 a a
= Hi Hi
pr = Z L [=—=— 2.2
ki g : kj <6cj acn) (2.27)
]:

conn un componente de referencia arbitrario. Si insertginde (2.26) en (2.17),
gueda planteado cual es el problema de difusion multicomponente a resolver. En

general, seran soluciones nuro@g que en esta tesis se encontrardn mediante un
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procedimiento numéricoon el software DICTRA.

2.1.3.3. Simulaciones en DICTRA

En la presente Tesis utilizamos el codigo de diferencias finitas DICTRA [43],
un paguete de programas general para simular transformaciones controladas por la
difusién en sistemas multicomponent@&dfiusion Controlled TRAnsformations
en inglés). Con él, pueden tratarse cualquier nimero de componentes en principio,
siempre y cuando estén disponibles los datos termodindmicos y cinéticos. E
particularmente adecuado para abordar problemas que involucren una frontera
movil (problemas de StefanUtiliza el modelo de interfse abrupta, combinada
con hipétesis de equilibrio local, y se pueden tratar geometrias simples, como
plana, cilindrica o esféricaLas evaluaciones termodinamicas se realizan
utilizando Thermo-Calc como subrutineos calculos termodindmicos son una
parte esencial de las simulaciones de difusibn como se evidencia por ejemplo en
las derivadas del potencial quimico ya mencionadas, necesarias para evaluar la

matriz de difusividade§,’§j. También se necesita la termodinamica para calcular

las condiciones de equilibrio local en las interfases de las fases.
Las simulaciones tipicas con DICTRA se realizan en cuatro pasos:

e Céalculodel equilibrio local en la inter§ede las fases.

¢ Resoluciéon de las ecuaciones de difusion multicomponente usando el método
de diferencias finitas.

¢ Resoluciéon de las ecuaciones de balance de flujo y obtencién de la velocidad
de la interfase.

e Desplazamiento de las interfases de la fase y actualizacion de los puntos de la

grilla a sus nuevas posiciones.

2.1.3.4. Modelado de la movilidad atdmica

Los calculos en DICTRA utilizan un formalismo en el que juega un papel
fundamental la movilidad atbmica, que es simplemente otra manera de expresar el

coeficiente de difusion de un componente. Evidencia la proporcionalidad del flujo
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con el gradiente del potencial quimico en lugar del gradiente de la concentracion,
por lo que es mas general ya que la difusion de materia siempre sera a favor de un
gradiente de potencial quimico [71]. En esta secion introducimos el modelado de
las movilidades atomicas, y en la seccidén proxima se retomara la vinculacion entre
los pardmetros de difusion y de movilidad.

A partir de la teoria de la tasa de reaccion absoluta, las movilidades atomicas
dependientes de las composiciones para un elemeg Be representan por la

siguiente ecuacion tipo Arrhenius [75]:

Mg Qs
My =— (——) mr 2.28

Esta expresion puede separarse en un factor de frecuencia y una entalpia de
activacion Qz. Ademas,”™ I" es un factor que tiene en cuenta el efecto de la
transicion ferromagnética, y depende de la composicion de la aleacion. En el caso
de que no haya efecto magnético sobre la movilidéd,= 1.

Podemos expandir el logaritmo del factor de frecuencia en lugar del valor en si:

RT In M) 1
Mg = exp <TB) exp (— &) —mIr (2.29)

Tanto RTIn M2 como Qp dependeran en general de la composicion, la
temperatura y la presion.
Definiendo ®; = —Qz + RT In M2, y despreciando efectos magnéticos, la

movilidad puede reescribirse como:

1 D
M, = — _B 2.
BT RT exP(RT) (2:30)

En el espiritu del método CALPHAD, la dependencia con la composicion se
representa con una combinacion lineal de los valores a cada extremo del espacio

de composiciones, y una expansion en polinomios de Redlich-Kister de manera
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similar al caso termodinamico (ver ecuacion 2.8):

m
Dy = z x; ®L + z Z Xi%; Z Tol (x; - %) (2.31)
=0

i i j>i T

donded} es el valor deb en el elemento i puro, el parametro de movilidad del
elemento B en alpuro, segun la base de datos utilizada en DICTRA y representa
entonces uno de los valores extremos en el espacio de composicionégzgl’;os

son parametros de interaccidon binaria, las comas separan especies diferentes que

interactdan entre sk; y x; son las fracciones molares de los elemetgs

respectivamente. Cada paramebro &4 o "®,/, estd almacenado en la base de
datos y se puede expresar como un polinomio en la temperatura y la presion.
Y en el caso de una estructura de subredes con fracciones ge sdio las

descriptas en 2.1.2.2. escribimos:

. r .
SEDRRELATDN W ITEY IO I
b q r

p q>p s
(2.32)

con®L? el valor ded en la fase con la primer subred ocupada por la espgcie
la segunda por la espedey "L representando el parametro de interaccion
binaria de orden r entre y g. De la misma manera que al evaluar datos
termodinAmicos para una base de datos de Thermo-Calc, determinamos los
parametros del modelod®{?, "®P?*  etc) mediante un procedimiento de
optimizacién en el que se tiene en cuenta informacion experimental.

Para construir una base de datos es necesario entonces encontrar valores de los
parametrosPg. En muchos casos esos datos se encuentran en la literatura. El
coeficiente de difusion a dilucion infinita esta directamente relacionado con la

movilidad Mz mediante la relacién de Einstein:
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D}, = RTMy (2)33
Y entonces tenemos, si despreciamos los efectos magnéticos:
®p = RTInM3—Qgz = RT In D}, (2.34)

Si tenemos en cuenta toda la informacion experimental disponible, es posible

construir una base de datos mas compleja optimizando los parametros del modelo.

2.1.3.5. Relacionr® entre los coeficientes de difusiéon y las
movilidades atdbmicas

Coeficientes fenomenoldgicos

En las fases cristalinas, el mecanismo de intercambio de vacancias es el
dominante en la difusion, es decir la difusion ocurre cuando los 4&tomos saltan a
sitios vecinos de la red que estan vacantes. A partir de la teoria de la tasa de
reaccion absoluta, y suponiendo que la concentracion de vacancias esta gobernada
por equilibrio termodinamico, el flujo de difusién de una componk&rda el

sistema de referencia que corresponde a la red fija puede expresarse como [76]:

- O
Jk = _CkyVA'QkVAE (2.35)

dondec;, esla cantidad de la especie k por unidad de volumgnes la fraccion

de sitios de la red vacantes en la subred dkisgéedisuelveQ,, , esun parametro
cinético que arroja la tasa de intercambio si hay una vacante adyacente a un atomo
K, y 1 es el potencial quimico de la componente k.

La movilidadM,se define como:

My, = yyaQrya Si k €s sustitucional (2)36a
My, = Quy4 Si k es intersticial (2.36Db)
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A partir de estas tres Ultimas ecuaciones, es posible identificar los llamados
parametros fenomenoldgicos que relacionan el flujo de k con todas las fuerzas
impulsoras, es decik,, = c,M, cuando k es sustitucionaly, = c,yyaM;
cuando k es intersticialy L,; = 0 cuandok # i. Los flujos en el sistema de

referencia de la red fija, pueden expresarse entonces como:
S d
= Hi Ui
Jk El ki, = L7 (2.37)
=

Transformando al sistema de referencia de volumen fijo, o de niumero fijo, con
respecto a los elementos sustitucionales (que son iguales si, como se supone en
DICTRA, los volumenes molares parciales son independientes de la

concentracion y se desprecian los de los intersticiales), se obtiene:

n
, OU
Je=— z Ly s (2.38)
=1
donde
n
j=1

con gy, la delta de Kronecker, es decir gijg = 1 cuandoj = k y §;, = 0 sino.

V; es el volumen parcial molar del elemento j.

Coeficientes de interdifusion
Generalmente, es mas conveniente para el calculo expresar flujos como
gradientes de concentracion, mas que gradientes en el potencial quimico. Esto se

logra reescribiendo la ecuacién (2.38) usando la regla de la cadena:
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Zn: Zn:ai% (2.40)

O, introduciendo las difusividad&tj:

- dc
_ z Dy~ (2.41)
=1

Comparando ambas ecuaciones, pueden identificarse los coeficientes de esta

matriz Oy;):
ou;
D, = Z L, 2 (2.42)
J ‘og;

Las du;/dc; son cantidades puramente termodinamicas, por eso se los llama
“factores termodinamicos”. Podemos considerar entonces que las difusividades
constan de dos partes separadas, una puramente termodinamica y otra cinética.

Existe una relacién entre los gradientes de concentracion en la ecuacién
(2.41), asi que suele eliminarse uno de ellos. Las difusividades reducidas, en un
sistema de referencia de volumen fijo en el cual se supone que todas las especies
sustitucionales tienen el mismo volumen molar parcial y en el que ademés solo
ellas contribuyen al volumen (es decir el sistema de referencia DICTRA), se

expresa comao.

Dy; = Dy — Dy, cuandg es sustitucional (2343

Dy; = Dy; cuandg es intersticial (2.43b)

con n la especie dependiente. Usando estas difusividades, la ecuacion (2.41

gueda:
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Je=—) D= (2.44)

Esta ecuacion contiene los coeficientes de interdifusion, o difusividades
quimicas.

Coeficientes de difusién intrinsecos

Los coeficientes de difusion intrinsecos o individuales, definidos en el sistema
de referencia de la red fija como:

n—-1

7 inn acf

Jk = _Z Dy; L (2.45)
j=1

también pueden evaluarse con experimentos en pares de difusién si, ademas de
encontrar los perfiles de concentracion, se estima la velocidad de Kirkendall
observando el movimiento de los marcadores inertes. Como los coeficientes de
interdifusién, los coeficientes intrinsecos pueden calcularse a partir de las

movilidades aplicando la regla de la cadena en la ecuacién (2.37) y usando que
Ly; = 0 cuandok # i:

- du, 0
- U OCj
- _E L, —kZ7 2.46
Jk [ L ac, oz (2.46)
Y entonces los coeficientes intrinsecos: son

O

i=
Dyj = Lk 5—
] aC]

(2.47)

También aca encontramos una relacion entre radientes de concentracion.
Si se elige una de las concentraciones como dependiente, y se usa la misma

aproximacion para el volumen molar parcial, entonces se encuentran finalmente

33



Capitulo 2

los coeficientes intrinseos definidos en (2.45).

'‘Dit; = 'Dyj — 'Dyy, cuandg es sustitucional (2208

‘Di; = 'Dy; cuandg es intersticial (2.48b)

Coeficientes de autodifusion
El coeficiente de autodifusion de A es la difusividad de A en el limite de A
puro. Los estudios de autodifusion utilizan por lo general atomos radioactivos A

del mismo elemento como trazadores.

Coeficientesde heterodifusion a dilucion infinita
Cuando la difusibn de un soluto B en un solvente A se estudia en una
concentracion extremadamente pequefia de B, entonces se observa el coeficiente

de dilucién infinita de B en A.

2.1.3.6 El modelo de fronteras moviles

La tasa de crecimiento de una fase en un par de difusién se modela con la tasa
de difusion de los atomos que cruzan dos interfases méviles. Se trata entonces de
dos fronteras plands y §,. Bajo estas circunstancias, puede aplicarse el modelo
de frontera movil en cada intest&a

Considerando la difusién de una espécien una direccioéz perpendicular a
una interfae plana g, el crecimiento de una fase esta gobernado por las

siguientes ecuaciones:

acg 9
5 = (=I5 (2.49)
)
et - Cﬁz)% =Ji = (2.50)

conCy la concentracion yf el flujo de la especik en la fasex.

La integracion en el tiempo se realiza calculando primero las condiciones de
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contorno en las interfases de las fases. Estas condiciones de contorno se
determinan usando la hipétesis de equilibrio local; esta hipotesis implica que no
hay diferencia en el potencial quimico al cruzar la insertke las fases y que la
concentracion de las componentes se puede evaluar a partir de la informacion del

diagrama de fases.

2.2. Calculosab initio

2.2.1. Funhdamentos

Un sélido se puede pensar como un conjunto de nudcleos cargados
positivamente y electrones cargados negativamente que interactdan.
Tedricamente, se puede estudiar en forma exacta resolviendo la ecuacion de

Schrédinger de muchos cuerpos para los nlcleos y electrones:
I:I\l'p(Rl'RZ', ey RN'TLTZ', vy Tn) = El'p(RLRZ', ) RN’TLTZ’, ) Tn) (251)

si H es el operador Hamiltoniano:

_ fLZZN V h Zn V? ezz ZZ
I i 14] §
H=—— - —_ 4 —
2 L 2 ] e 21]| ]l |rl r]|

i)

—e? ) ——— (2.52)

con R, las coordenadas de los nuclepslas coordenadas de los electrorieta
energia total del sistem#, la funcién de onda del sistenid,el nimero total de
nacleos,n el numero de electronesf; la masa de cada nuclem, la de un
electrény Z; el numero atdmico del ndcldo Este Hamiltoniano contiene las
energias cinéticas de los nucleos y de los electrones y las interacciones

coulombianas entre los nucleos, entre los electrones y entre nucleos y electrones.
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Resulta muy dificil resolver en forma exacta esta ecuacion, justamente por ser
un sistema de muchos cuerpos. De hecho, sélo puede resolverse analiticamente
para el atomo de hidrégeno, que posee un unico electron. Por lo tanto, en general
la ecuacion de Schrodinger debeesolverse numeéricamente. Y de lo que se trata

entonces es de analizar qué aproximacién es mas conveniente para abordarla.

2.2.2. Aproximacion de Born-Oppenheimer

Como los nucleos son mucho mas pesados que los electrones, se puede suponer
que su movimiento es mucho mas lento, y separar ambos movimientos. Esta
constituye la aproximacién de Born-Oppenheimer o adiabética, ya que los
electrones se acomodaran instantaneamente a las nuevas posiciones de los
nacleos. Entonces, podemos resolver primero, para posiciones de los nucleos
atomicos fijas, las ecuaciones que describen el movimiento de los electrones.
Buscamos la configuracion de minima energia, o estado fundamental, de los
electrones moviéndose en el campo o potencial externo de un conjunto de nucleos.

La ecuacion de Schrodinger de muchos cuerpos para los electrones es:

AY(ryry,..,Tn) = E¥(ryry, .., 1) (2.53)

2.2.3. Teoria de la Funcional Densidad

Incluso después de la simplificacion aportada por la aproximacion de Born-
Oppenheimer, la ecuacion de Schrodinger sigue siendo esencialmente un
problema de muchos cuerpos, ya que cada electron interactia con todos ks dema
del sistema.

La mayoria de los calculos electrénicos en la fisica del sélido actualmente se
basan en la teoria de la funcional densidad, o DFT por sus siglas en inglés,
propuesta inicialmente por Kohn y Hohenberg [47] y continuada por Kohn y
Sham [48]. Esta teoria permite describir de una manera mas simple un sistema de

muchos electrones considerando como variable a la densidad elegbi@nican
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lugar de la funcion de onda del sistema.

Lo que postula esta teoria se resume en dos teoremas:

Teorema 1 La energia del estado fundamental de la ecuacién de Schrddinger
es una funcional Unica de la densidad electréiica.E[p(1)]

También podemos entender este teorema como que la densidad electronica del
estado fundamental determina Univocamente todas las propiedades del estado
fundamental, incluyendo la energia y la funcion de onda. Esto significa que se
puede resolver la ecuacion de Schrodinger encontrando una funcién de tres
variables espaciales, la densidad electrénica, en lugar de una funciéon de 3N
variables, la funcién de onda. Sin embargo, este teorema nada dice de cdmo es esa
funcional, sélo que existe.

Teorema 2.La densidad electronica que minimiza la energia de la funcional
global es la densidad electronica exacta que corresponde a la solucion completa de
la ecuacion de Schrodinger. Es decir, si se conociera la forma funcional exacta,
podriamos variar la densidad electronica hasta minimizar la funcional de la
energia, como receta para encontrar la densidad electrénica que buscamos. En la
practica, este principio variacional permite trabajar con formas aproximadas de la
funcional. Se puede definir una funcional universal para la engfgi@)] en
términos de la densidad(r), valida para cualquier potencial extervig..(r).

Para cualquieV,,; (r) particular, la energia del estado fundamental del sistema es
el valor minimo absoluto de esta funcional, y la densidad que minimiza esa

funcional es la densidad del estado fundamental eggtta.

2.2.4. Ecuaciones de Kohny Sham

La ecuacion de Schrddinger de muchos cuerpos original se convierte en un
conjunto de ecuaciones de Schrodinger de un electron, para cada uno de los

electrones del sistema, las llamadas ecuaciones de Kohn y Sham:
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= &i(r) (2.54)

El potencial de correlaciéaintercambioVy.[p(r)] esta dado por la derivada

funcional:

é
Vclp(r)] = WEXC [p()] (2.55)

Sin embargo, no conocemos la forma exacta de la energia de corr@acion
intercambioEy:[p(r)] ya que deberiamos conocer las correlaciones de todos los
electrones del solido entre si y, en principio, es una funcion no local de la
densidad. Para para poder resolver el problema en el marco de DFT es necesario
contar con una expresion explicita de la energia de correlacion e intercambio, por
lo tanto esta teoria de funcionales requiere de nuevas aproximaciones.

La aproximacién mas utilizada es la llamada aproximacion de densidad local,
LDA [77] por sus siglas en inglés, que supone que la energia de correlacion e
intercambioEy[p(r)] esfuncion solamente de la densidad de carga local en la

forma:

Exelp()] = j () exclp(P]d3r 2.56)

donde ex:[p(r)] es la energia de correlaci@ intercambio de un gas de

electrones homogéneo de la misma densidad de carga. Esta aproximacion LDA
deberia funcionar bien en principio para sistemas con una densidad de carga que
varia lentamente, pero se observa que es aplicable también a sistemas mas

realistas.
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Construccion de V(r) a partir de las
posiciones atémicas

Densidad inicial

n(r)
g
' e,
Calculo del potencial efectivo
\_ /
'4 T
Resolucion de las ecuaciones de
Kohn y Sham
o S
Se genera - ~\
nueva n(r)
Calculo de la nueva densidad

JAuto-consistente?

[ Se calcula la Energia Total ]

Figura 2.2. Esquema del método DFT para obtener la energia total.

Una limitacion importante de LDA es que sobreestima los enlaces en los
solidos: generalmente los parametros de red resultan subestimados y las energias
de cohesion sobreestimadas. Para corregir estas inexactitudes, se introdujo la
aproximacion del gradiente generalizadoGGGA por sus siglas en inglés [78].

Esta aproximacion es una mejora natural con respecto a LDA, ya que considera

no solo la densidad de carga local, sino también su gradiente:
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Exelp(r)] = f (1) exclp(), V()] d3r @.57)

Los parametros de red calculados mediante GGA generalmente coinciden
notablemente mejor que LDA con los valores experimentales. Cabe mencionar
que sélo existe un funcional de correlacién-intercambio LDA, pero existen varias
versiones de GGA debido a la libertad en como incorporar el término del
gradiente en la energia de correlacion-intercambio.

Finalmente, los calculos de energia total por primeros principios se realizan en
un ciclo autoeonsistente. Primero se “adivina” la funcién de densidad de carga
inicial. Resolviendo la ecuacién (2.54) se obtiene una nueva densidad de carga.
Este ciclo se repite hasta que la densidad de carga nueva (o la energia total) no
difiere mucho de la anterior, es decir la iteracion convergié (ver Figura 2.2).

En la préactica, los nucleos también deben relajarse a sus posiciones de
equilibrio de forma que las fuerzas cuantico-mecéanicas que actlan sobre cada uno
de ellos sean cero. Estas relajaciones estructurales se realizan usualmente usando

un esquema de gradiente conjugado o cuasi-newton.

2.2.5. VASP

El cddigo Vienna A initio Smulation Package o VASP es un paquete de
programas para modelar materiales a escala atbmica a partir de calculos por
primeros principios basados en la teoria de la funcional de la densidad. Las
principales contribuciones al codigo original desarrollado en el MIT fueron
escritas por G. Kresse, J. Hafner y J. Furthmiller [S&encuentra una solucion
aproximada a la ecuacion de Schrddinger de muchos cuerpos resolviendo las
ecuaciones de KohnSham.

El enfoque implementado en VASP se basa en la aproximacion de densidad
local con la energia libre como una magnitud variacional y una evaluacion exacta
del estado fundamental electronico instantaneo en cada paso de dinamica

molecular. Utiliza esquemas de diagonalizacion matricial eficientes y una mezcla
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Pulay/Broyden de densidad de carga.

La interaccidn entre iones y electrones se describe mediante pseudopotenciales
ultrasuaves (USP, por ultra-soft pseudo-potentiglsle Vanderbilt [7Po por ¢
método de las ondas aumentadas por proyectores (PAW, prpector
augmented-wayeintroducido por Blochl y adaptado por Kresse y Joubert [80].
Las fuerzas y el tensor de esfuerzos completo se pueden calcular y utilizarse para
relajar los atomos a su estado fundamental instantaneo.

El codigo de simetria se utiliza para configurar los puntos especiales de
Monkhorst Pack, obteniendo un calculo eficiente para materiales en volumen. La
integracion de la energia en estructura de bandas sobre la zona de Brillouin se
realiza con los métodos denearingo tetraedral. Para éste ultimo, se pueden
utilizar correcciones deéBlochl, las cuales remueven el error cuadratico del
método tetraedral lineal, lo que genera una velocidad de convergencia mayor con

respecto al nUmero de puntos especiales.

2.2.5.1. Pseudopotenciales

A la hora de resolver numéricamente las ecuaciones de ID&Electrones
internos no sélo suponen mas costo computacional, sino que ademas introducen
imprecisiones numéricas, debido a gugango de energias es varios ordenes de
magnitud superior a la energia de los electrones externos. La historia de los
pseudopotenciales se remonta a 1958 gracias a Phillips [81], fue el primer intento
de utilizar lo que seria la clave de los pseudopotenciales: separar el potencial en
dos partes, una para los electronescdet o0 carozo y otra para los de valencia.

Esto constituye una diferencia con otros métodos como los llarafidgectron

en los que se consideran todos los electrones para los céalculos. Para obtener
energias de intercambio y correlacion correctas, es esencial que las
pseudofunciones de onda generen la misma densidad electrénica que la funcién de
onda real.

Los primeros pseudopotenciales empiricos resultaban apropiados por disefio
para un sistema, pero fallaban irremediablemente para casi cualquier otro. Este

problema desaparece si el pseudopotencial reproduce las propiedades de scattering
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del atomo original. Para conseguir esto se debe hacer coincidir la derivada
logaritmica de la energia del pseudopotencial con la del &tomo original.

Aunque un pseudopotencial se desarrolla idealmente considerando un atomo
aislado de un elemento, luego el pseudopotencial obtenido se utiliza en forma
confiable para célculos en los que este &omo se encuentra en cualquier entorno
quimico, sin necesidad de realizar ajustes posteriores. Esta propiedad se conoce
como la transferabilidad del pseudopotencial. Los codigos DFT actuales disponen
de una biblioteca de pseudopotenciales que incluye uno por cada elemento de la
tabla periddica. Entre los detalles de un pseudopotencial particular esta la
definicion de una energia de corte minima que debe utilizarse en los célculos que
lo involucren. Los pseudopotenciales se dice que son mas “suaves” cuanto mas
eficientes computacionalmente sean para energias de corte bajas.

El primer método en generar pseudopotenciales transferibles es el de los
pseudopotenciales que conservan la norma. Este método consiste en:

e Obtener primero las funciones de onda del &tomo en cuestion.

Elegir los orbitales de valencia.

Tomar un radio de corte (mas alla del dltimo nodo).

Introducir una funcién suave sin nodos para la parte interna. La funcién y su

derivada han de coincidir con la parte externaerm\demd, se impone la

condicionf  Wpseudo (r) dr = 1€ W (r) dr.

Usar la ecuacion de Schrodinger para hallar el potencial que genera la nueva

funcion.

En el caso de utilizar una base de ondas planas, el uso de pseudopotenciales
tiene una ventaja adicional. Al desaparecer los nodos de las funciones de onda
internas, el nUmero de ondas planas necesarias para describir el sistema se reduce
considerablemente.

A pesar de que la aparicion de los pseudopotenciales que conservan la horma
fue una revolucion, no son ideales a la hora de tratar funciones de onda sin nodos.
Con la intencion de mejorar los pseudopotenciales que conservan la norma
aparecieron nuevos métodos para generar pseudopotenciales. Estos nuevos

meétodos son los pseudopotencialéS-PP de Vanderbilt y el método PAW
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ambos implementados en VASP. El método de Vanderbilt relaja la condicion de
conservacion de la norma e introduce proyectores con el fin de mejorar la
transferibilidad para los elementos de la primera fila (electrones de valencia 2p y
3d). Por otro lado, el método PAW usa proyectores para reconstruir la funcion de
onda de todos los electrones en el interior del radio de corte.

Los potenciales PAW son los que se utilizaron en la presente tesis. Estos
resultan una combinacion de los pseudopotenciales ultrasuaves con naditodos
electroncomo el de las ondas planas aumentadas linealizadas (LAPWnpar
Augmented-Plane WakeSon mas precisos que los primeros debido a que los
radios de corte son menores. Y tienen en cuenta todos los electrones, ya que
reconstruyen la funcion de onda de valencia exacta con todos los nodos en la
region del carozo, pero de una manera mas eficiente numeéricamente.

El método PAW es considerado usualmente como un métbdkectron pero
no porque todos los electrones sean tratados explicitamente, sino porque las
funciones de onda de los electrones de valencia son ortogonales a los estados de
carozo. De hecho, el pseudopotencial se genera en el ambito de un esquema de
onda aumentada con todos los electrones, utilizando una transformacion de las

funciones de onda verdaderas en funciones de onda auxiliares.

2.2.52. Método de la Banda Elastica o Nudged Elastic Band

Para estudiar la difusion mediante la teoria de estados de transicion, es
necesario calcular las fuerzas que actlian sobre los atomos en los estados a lo largo
del camino de difusion utilizando mecanica cuantica, para luego tratar la difusion
como un movimiento clasico. Sin embargo, si creamos un punto de ensilladura y
permitimos que todos los grados de libertad relajen, el atomo inestabl& en
el camino de difusién y terminara en una de las posiciones de la red inicial o final.
La configuracién del punto de ensilladura se predice en un principio como en la
mitad del camino de minima energia entre las configuraciones inicial y final, pero
su posicion final y su energia se calculan mediante el método de la banda elastica
o Nudged Elastic Band (NEB) [B2nVASP. Ver Figura 2.3.

La fuerza que describe cada una de esas imagenes es la suma de la fuerza real y
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la eldstica:

F, = —VV(R)) + F$ (2.58)

La fuerza elastica asociada a los resortes esta dada por:

Fi = kiy1(Riy1 — R) — ki(R; — R;_,) (2.59)

Este suele llamarse el método de la banda elastica simple.

Figura 2.3. Representacion de las superficies de energia y dos minimos locales
separados por un estado de transicion. Se muestran las imagenes utilizadas en el

célculo NEB.

Asi planteado el problema, la componente de la fuerza del resorte
perpendicular al camino tendera a mover la cadena o banda de imagenes fuera del
camino de minima energia. Ademas, la componente de la fuerza real paralela a la
direccién del camino empujara las imagenes hacia los sitios estables, a lo largo de
la direccién del camino. Para corregir esto, se proyectan las fuerzas, y solo se
considera la componente de la fuerza del resorte paralela al camino y la de la
fuerza real perpendicular a él. Esta proyeccion de componentes de la fuerza es lo

que se denomina “darle un empujoén” a las imagenes o nudging y de ahi el
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nombre de método Nudged Elastic Band.

De esta forma, la fuerza que describe las imagenes en NEB esta dada por:
Fi = —VV(Rl)lJ_ + (Fig . Tl')Ti (260)

Para calcular la barrera, se utiliza un algoritmo de minimizacion que ajusta las
posiciones atémicas de cada imagen de forma de minimizar la fuerza de la
ecuacion (2.60). Luego, la imagen que corresponde a la energia mas alta sera el
méaximo del camino de difusién. La diferencia entre ésta y la del sitio original es
la barrera de difusion, como se observa en la Figura 2.4.

- N

Energia

Coordenada de la reaccion

Figura 2.4. Esquema tipico del perfil de energtdiziando el método NEB.
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Capitulo 3

Crecimiento de UAlpor
interdifusién en un par
UAI /A

En este capitulo presentamos el estudio del crecimiento de ldAhsen un
par de difusion UAJAIL. Lo abordamos como un problema de inteefalana
movil debido a la difusion de los atomos en la direcciébn perpendicular a la
superficie de la interfe

Construimos una base de datos termodinamyicana base de datos de
movilidades para el sistemaAl-en un modelado de tipo CALPHAD-DICTRA,
ambas necesarias para llevar a cabo la simulacion. Utilizamos informacion

experimental existente, quedando como incégnita el coeficiente de heterodifusion

a dilucion infinita de Al en UA] DA*§UAZ4). Luego, a partir del modelado semi-
empirico del crecimiento del compuestdAl,, y comparando con datos

experimentales a distintas temperaturas, estimamos el valor de dicho coeficiente.
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3.1. Modelado termodinamico semi-
empirico del sistema UAI

3.1.1 Datos experimentales

Los datos termodinamicos resefiados por Kasshedal. [9] muestran las
siguientes caracteristicas del sistema U-Al:

e Hay tres fases terminales ricas erdJ) (A20, oC4, grupo espacial 63¢U)

(Ab, tP30, grupo espacial 13)U) (A2, cl2, grupo espacial 229).
¢ Las transformaciones entre ellas son: Hgy(U), 1135°C;y(U)— B(U), 776

°C; B(U)— a(U), 668 °C.

e La maxima solubilidad de Al en estas fases es: 4.7 % &(Bna 1105 °C y

0.6 % &t. erg(U) a 758 °C.

e La solucion solida terminal rica en Al tiene una estructura fcc (Al, cF4) y la
solubilidad méaxima de U es 0.007 % at. a 646 °C.
e Los compuestos intermetalicos son tres: J4@8I15, cF24, grupo espacial 227),

UAI3 (L12, cP4, grupo espacial 221) y UAD1b, 0120, grupo espacial 74)

e El punto de fusién de la fase estequiométrica Udd 1620 °C y la fase
estequiométrica UAlse forma por una reaccién peritéctica 1350 °C.
e Existe cierta controversia sobre la estructura y rango de solubilidad del

compuesto intermetalico UAlcomo ya planteamos en el Capitulo 1.

Algunos puntos clave del diagrama de fases del sistema U-Al se determinaron
en [9], a partir de una exhaustiva revision de trabajos previos, como parte del
programa de evaluacion de diagramas de fases binarios ASM-NBS. Alli se tested,
mediante el codigo computacional termoquimico FACT, la consistencia entre los
datos termodinamicos para el sistema (energias de Gibbs de formacién,de UAI
UAI3; y UAl, y datos de actividad para soluciones diluidas de U en Al liqyido)
puntos clave del diagrama determinado. Agregando la suposicién de un modelo de
solucion regular para el liquido en Al, una solucién ideal para el liquido rico en U,

y modelos de Henrian para las soluciones soligés) y y(U), hay una
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consistencia razonablemente buena entre los datos termodinamicos y el diagrama
de fases obtenido (ver Figura 3.1).

WEIGHT PERCENT

10 0 0 MW
— T T T T 7T

* [S0Gor 1620°C
1600 |- A [58 Abr] - “-.q__“ -

el Q [B1Pey - \

TWO PHASE - 1 a7
- 80
o [0Gor] .~
-~

P UA f

I
1105" L I

TS g .
] w
o 555 .
-
1 k | - — L
w0 20 30 ] E] ] 0

ATOMIC PERCENT ALUMINUM

Figura 3.1. Diagrama de fases de equilibrio del sistema U-Al presentado por
Kassneet al.[9].

3.1.2. Energia libre de Gibbs para las fases

La energia libre molar de Gibbs para una solucién sélida sustitucional o fase
liquida se describe mediante el formalismo de Redlich-Kister segin se muestra en
la seccion 2.1.2.1. En el caso del sistema U-Al, esto vale para las fases; liquido
a(U), B(U), y(U) y fcc(Al). Asi, el término de energia de exceso en una de estas

fases ¢ en general) del sistema se escribe:
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n
GO = 2 Z kLS (g — )" (3.1)
k=0

con kL‘g‘Alzak+ka y xy Y x4 las fracciones molares de U y Al

respectivamente.

Fases intermedias estoquiométricas UAl UAI;

Estas fases existen como compuestos estequiométriaus compoundg9].
La energia libre de Gibbs es entonces funcion Unicamente de la temperatura, y en
un modelo de dos subredes se escribe como una funcion lineal de T (siguiendo la

ecuacion 2.4):
oGUAlx — OGg(U) +x OGI{ICC(AI) +a +b'T (32)

Fase intermedia con solubilidad Al ,4

Consideramos para la descripcion de esta fase, de acuerdo a la revision en [9],
un modelo de dos subredes con solubilidad en una de ellas, la del
uranio:(U, Al),(Al),. Siguiendo la notacién introducida en 2.1.2.2., esta
descripcion equivale a una estructura cristalina en la cual se distingue la
ocupacién de dos tipos de sitios o subredes, en los cuales las especies (U o Al para
la subred I, y Al para la subred II) no tienen ubicacién preferencial. La posibilidad
de ocupacion de la primera subred por atomos tanto de U coAlo epresenta
la extension del rango de homogeneidad de laUadg hacia mayores contenidos
de Al que los que indica la composicion estequiométrica.

Para la descripcion de todos los posibles compuestos en la esttélyra
tenemos entonces un términfG_4* como en el caso de los compuestos
estequiomeétricos, al que se agrega ahora un térr‘?ﬂj’g’j‘; gue da cuenta del
rango de homogeneidad mencionado, segun se establece en la ecuacion 2.13.

El término de energia de exceso en esta fase se compone de polinomios de

Redlich-Kister para las fracciones de sitio de las especies en cada subred. Con la

segunda subred ocupada sélo por atomos de Al, y a partir de la ecuacion 2.15,
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resulta un anico polinomio:

excGUAz4 _ oLUAl4

= yoymYar Ly ata = Yoym(@' +b"T) (3.3)

3.1.3 Parametros termodinamicos y diagrama de
fases

Los parametros dey, by, a’,a’’, b’ y b"' que intervienen en las energias de
exceso, mencionados en la seccidn precedente, se listan en la Tabla 3.1, junto con
la energia libre de Gibbs de U y Al en las diferentes fases del sistema y las
energias de formacion de los compuestos estequiométricos. Utilizamos como
estados de referencia SER para los elementos puros U y Al, las estra@tDras
fcc(Al) respectivamente.

Para construir la base de datos termodindmica compleséstigha U-Al acorde
al codigo Thermo-Calc, utilizamos los parametros dadosWamg et al [45],
guienes recientemente presentaron el diagrama de fases téghasit/-Al
determinado mediante la técnica CALPHAD, con la excepciétasleenergias
libres de Gibbs molar de Al en las estructlds (o) y UAl4(B) que resultaron no
ser correctas para describir la solubilidad de ese compRestio tanto, llevamos a
cabo una optimizacién con el objetivo de reproducir los datesiaelos, conn
rango de solubilidad pat3Al , entre 81.3 y 83.8 %t.8Al a T=823K.

Los valores obtenidos son los siguientes:

"Gt @ = G ® = (°6]<“Y +1500) J/mol (3.4)

donde la energia de Gibbs de Al puro en su estructura estable se obtuvo de la
compilacion de Dinsdale (base de datos SGTH) [64

En la Tabla 3.1 mostramos la base de datos construida para modelar el sistema
U-Al, con excepcion de aquellos que obtuvimos de la compilacion mencionada.

Este fue el caso para la energia de Gibbs de aquellas fases que corresponden a los
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. . »
elementos puros en sus estructuras estables cd@jff, °GL, °G/cc“Y

OGl)]/(U) OGg(U) OGg(U)

y también OGL(U), para el que se utilizé la energia de

Gibbs de Al en la estructura A2 (bcc).

Tabla 3.1.Parametros termodinamicos para el sisten#d .U-

Parametros termodindmicos (J/mol)

oLy%, = —42716 + 12.376T
1159, — 66098 + 20.347T
2Ly%, = —5000 — 8.656T
oY) = —19247 + 6.023T
0GP = 06T 4 15000
oL = 12438 — 23.626T
0650 = 0GIUD 4 15000
06IA = 0.667 °GLC“Y +0.333 062 — 32966.7 + 3.4167T
06l = 0.75 °G /1Y +0.25 °GFY — 31475.0 + 4.5663T
0GIAB) — 0.8 06T(D 4 0.2 962 W) — 25200.0 + 3.5022T
onllle:lﬁ(B) — OGAflCC(Al) + 1500
OLYALE = _2500 + 4.4574T
0GoA@ = 08 0GIUD 4 .2 062" _ 25480.4 + 3.8072T
0GUA@ — 0gTecth 4 1500

OLUALD — _2500 + 4.4574T

El diagrama de fases que calculamos con este conjunto de parametros se

muestra en la Figura 3.2.
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Figura 3.2. Diagrama de fases de equilibrio calculado a partir de los parametros

termodinamicos de la Tabla 3.1 para el sistemd.U-A
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Figura 3.3. Energia libre de Gibbs vs. composicion de Al a T=R23ara todas
las fases estables del sistemaAU
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En la Figura 3.3 graficamos la energia libre de Gibbs en funcién de la
composicion de aluminio a T=823 K para todas las fases estables del sistema U-

Al, evaluada con la base de datos que presentamos en la Tabla 3.1.

3.2 Interdifusion

3.2.1. Modelo y parametros para la difusion

Elegimos modelar el crecimiento de la fase A& un par de difusion UARAI
a partir de la tasa de difusién de los atomos que atraviesan dos interfases moviles:
son dos fronteras planas, una separando las fasesyUJAAIl, (&;) y la otra
separando las fas&#Al, y fcc(Al) (&,). Bajo estas circunstancias, aplicamos en
cada interfaeel modelo de fronteras moviles descripto en 2.1.3.6.

Para el sistema binario U-Al el tensor de interdifudigpes un escalar, y hay
por lo tanto un Unico coeficiente de interdifusion para cada fase, siguiendo la

ecuacion 2.22, dado por:
Na _ *(a) *(a) a —
D% = (Dy“xa + D xU)qb (a = UAly,UAL, , fcc(AD)) (3.5)

Observando la dependencia de (3.5) ¢dny la Figura 3.3, encontramos un
problema en el calculo: no existen gradientes de concentracion para el compuesto
estequiomeétricdJAl3, ni en el lado rico en U del compuesidl,, ni para la
solucion terminal fc&l). Esto constituye una limitacion: en estas condiciones, las
leyes de Fick no se pueden aplicar a estas fases con el cddigo DICTRA, pues el
factor termodinamico seria divergente.

Para sortear este obstaculo, se ha propuesto en la literatjirentf88ucir
rangos angostos de homogeneidad para esas fases usando el modelo de dos
subredes ya utilizado en 3.1.3, pero ahora con solubilidad de U y Al en ambas
subredes(U, Al),,, (U, Al),,.
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Para la eleccidén de los coeficientes a ajustar seguimos la idea de un modelo
tipo Wagner-Schottky [84que contiene dos subredes con defectos de tipo anti-
estructura (o antisitiQy sin interaccion entre defectos. A partir de estas hipotesis,
la energia libre de Gibbs molar de un compu#stdl,, (o fasef por comodidad
de notacioh puede desarrollarse siguiendo la ecuacion 2.13, si suponemos

despreciables las interacciones entre defectos dentro de cada subred:

GB _ HSER —

i 0
= yhyl °GE.y + yhyh °Gh.a + Ayl 0GRy + yaya CGaa + 19G° (3.6)

donde °G¢.,, corresponde a la energia libre de Gibbs molar del compuesto lineal
U, AL, real (en nuestro caso los compuestdds o UAl,). El parametro®G,.,

esta asociado con la energia libre de Gibbs de un compuesto Vjflia] que

tiene ambas subredes llenas con defectos de antisitios. Entonces, si la entalpia de
formaciébn de un defecto se considera constante dentro del rango de
homogeneidad, esta energia libre debe estar relacionada con las energias de Gibbs
del compuesto lineal y de los compuestos virtuales que tengan sdélo una subred

llena con antisitios/,,,U,, y Al,,Al,, , de la siguiente manera:

%Ghv = °Gha+ (°Cha— °Gh.a) + (°Gu — °Gh.a)
= %Gga+ °Ghy— °Gha (3.7
)

Esta ecuacion reduce los coeficientes a ajustar a Yefsy y °GS..;, que
formalmente son descripciones de los elementos puros en la estructura cristalina
del compuesto lineal. Entonces, ajustamos esos parametros para crear un rango de
homogeneidad muy angosto pafacon el objetivo de que las reacciones
invariantes recalculadas se encuentren dentro de los 2 K de las temperaturas
calculadas previamente. En la Tabla 3.2 se listan los parametros termodinamicos
evaluados para las fadda\l; y UAl,, para el ultimo sélo se modifico la subred de

Al, dado que la subred de U ya consideraba solubilidad de ambas especies.
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Para introducir un rango de solubilidad pequefio también para la fad#),fcc(
consideramos que no habia interaccion entre los atomos a baja concentracion de
U. Asi, la solubilidad de U depende de la energia libre de Gibbs molar para U en
la estructura fcc(Al), que obtuvimos de la compilacion de Dinsdale y agregamos
en la Tabla 3.2.

Tabla 3.2. Base de datos modificada con el objetivoimkeoducir rangos de
homogeneidad para las fadéals; y Al, y agregar solubilidad de U en la segunda
subred deJAl,. Solo se muestran los parametros termodinamicos que difieren con
respecto a aquellos de la Tabla 3.1.

Pardmetros termodinamicos (J/mol)

G 8k = %62 + 7600

Gt = °G57°“Y + 7600

GAl:U - GUU + GAl:Al GU:Al

0,~UALB) _ 0,UAL(B) 0,~UALL(B) 0,~UAlLL(B)
GAl:U4 - GAz:ALl} + GU:U4 - GU:Al4

065:12114(51) — OGg(U) + 1500

0,~UAlL(a) __ 0,UAlL(a) 0,UAl () 0,UAl ()
GAL:U4 - GAl:A‘l} + GU:U4 - GU:Al4

0G[«c“D = °6X™ 4 5000

En la Figura 3.4 presentamos las energias libres de Gibbs molares a T=823 K
luego de modificar los pardmetros de modelizacion con el objetivo de introducir

un factor termodindmico continuo para las fases;JUAAIl, y Al.
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. Liquido
- UAI,
- UAl
- UAl4 (o)
~ - UAI4 (B)
g - T(U)
= : fce (Al)
g . - a(U)
q.\‘.:. = > ;4 : B(U)
BEAT R P L
“—«-.,_‘T:_\_::‘ o _-&/?‘I/./ _'_J
-60 =1 T~ =
_65 = 3 i
3 2.
10" .70 . | | |
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A Fraccién Molar (Al)

Figura 3.4. Energia libre de Gibbs vs. composicion de Al a T=823 K para todas
las fases estables del sistemaAUutilizando los parametros termodinamicos de
la Tabla 3.2: se agrega el factor termodinamico continuo en ladfasgdJAl,y
fcc(Al).

La simulacion con el cédigo DICTRA del crecimiento de la fd#é, en un

par de difusionUAI3/Al, requiere conocer todos los coeficientﬁs(“). Sin
embargo, el coeficiente de autodifusion de Al y el de heterodifusion a dilucién
infinita de U en matriz de Al [8b son los Unicos que se encuentran en la
bibliografia existente, ver Tabla 3.3. No hay ninguna informacion acerca de los
coeficientes de difusion en los compuestos intermedios del sistema U-Al. Pero
podemos considerar algunos resultados experimentales que obtideédrana y
Sumsion [8fen un par de difusion U/Al para evaluar las movilidades atomicas de
los elementos elos compuestos correspondientes:
e UAI; fue el producto principal de difusion en todas las temperaturas
investigadas;
e la posicion de los marcadores de Kirkendall dentro de la zona de interdifusion
muestra que Al es la especie mas rapida, el cociente de la penetracion en la

region de Al vs. la penetracién en la region de U tiene un valor medio de 1.5
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para todas las temperaturas estudiadas
¢ |la constante de crecimiento parabdlica que describe el crecimiento controlado

por difusion de la zona de interaccitie medida como:

ki[m?/s] = 8.06 x 1077 exp(—77455[] /mol]/RT) (3.8)

Tabla 3.3.Coeficientes de difusion a dilucidn infinita en la fase Al[85

Do (m?/s) Q Rango de
(J/mol) temperatura (K)
Al 1.7 x 10" 142400 729-916
U 0.1x10" 117200 798-898

Por otro lado, Alvares da Cunha [486idi6 el espesor de la capa ldél, que
creci6 entre la solucion sélida Al(U) y cristales de la fdéé; en dos aleaciones
U-Al (U-80.2 % & Al, U-81.7% & Al), para determinar la tasa de crecimiento de
UAIl, como una zona intermedia en el par de difusiés/Al. Encontré que la
constante de crecimiento parabdlica que describe el crecimiento controlado por
difusién de la capa es:

k,[m?/s] = 2.9 x 10~2 exp(—198575[] /mol]/RT) (3.9)

No hay informacion experimental sobre la relacién entre los coeficientes de
heterodifusion a dilucion infinit@Dy,/D;;) en la faséJAl, obtenidos a partir de
la posicion de los marcadores de Kirkendall. Sin embargo, en trabajos con pares
de difusion U-Al [86, 8 se sefiala que la porosidad aparece sélo en la regién de
la zona de interaccion crecida por difusion contigua al extremo de Al. Esto se
puede explicar si consideramos que el aluminio es virtualmente la Unica especie
movil y la formacion de poros inducida por efecto Kirkendall tiene lugar sélo en
el lado de Al del producto de reaccion. Consecuentemente, el coeficiente de
heterodifusion a dilucién infinita d&g en el compuest®JAl, podria suponerse

mucho menor que el de Al en la misma fase.
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3.2.2. Resultados de la simulacién

A partir de los resultados mencionados, utilizamos los siguientes valores de
prueba para la simulacion del crecimiento de A#&l un par de difusiobAl 5/Al
con el cédigo DICTRA:

DA /prUAL) g 5y pr VA & b en la fasdAl;,  (3.10)

DL(UAI“)/DZ(UAZ“) ~ 10* yDL(UAl“) ~ k, en lafas&JAl, (3.11)

Estos valores fueron Iluego optimizados para reproducir los datos
experimentales informados en la referencid.[46

Utilizamos una celda de simulacion (ver Figura) 8i® una longitud total de
1540 um con tres regiones: UAI300 pum), Al (1240 um) y, entre ellas, una
region pequefia de UA0.01 pum).

Las fracciones molares iniciales en cada region fuetgn= 0.751 en UAk,
x4 = 0.814 en UAL Y x4, = 0.999 enAl.

(a) (b) :
UAI, Al UAL| Al

UAI,

' - *’rl:lﬁ

300 um | 1240 pm

Figura 3.5. () Condiciones iniciales de la simulacion. En la inssfse ubico
una delgada zona de UAI(b) desplazamiento de las interfases al crecer, UAI

entre las dos fases iniciales.

La composicidon global resultante ag; = 0.951, lo que significa que el
equilibrio final s6lo exhibira la presencia de las fases;iyAl. La presion se fijo
en P = 10 Pa.

En el caso de las fasé$Al; y fcc(Al), los perfiles de concentracién son

constantes y se corresponden con un gradiente de concentracion nulo, debido al
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rango angosto de solubilidad y el tamafio de la region inicial para esas fases. Esto

implica que los valores dB,:(“) en estas regiones tienen poca influencia en el

crecimiento de la fas&Al,. Evaluamos esta posibilidad cambiando, a cada

temperatura, el valor dléATZ(UAl3) en varios ordenes de magnitud por encynper
debajo de su valor de prueba.

Para la faseUAIl,; optimizamos los coeficiente@jf”Al‘*) con el codigo
DICTRA de forma de modelar el crecimiento del compuesto en la zona de
interaccion en el par de difusion UMl experimental. En la figura 3.6
mostramos el crecimiento de la fase Wpdedicho por el modelo B=773 K, 823

Ky 873 K, junto con datos experimentales [46]. Las lineas sélidas se calcularon

con la simulacion DICTRA utilizando los vanrB§l(UAl4) de la Tabla 3.4.

Tabla 3.4.CoeficientesDAf‘l(UAl4) optimizados para el crecimiento de la fasd 4
en la zona de interaccion en el par de difudifi s/Al determinados por la
simulacion DICTRA.

T=773K  T=823K T=873 K
D* (m?/s) 1.85x10” 1.381 x 10* 7.743 x 10"

En la Figura 3.7 mostramos los perfiles de concentraciéon de Al en cada fase

para cuatro tiempos distintos. La relacidn entre las interfases moviles se calcul6 en

(%)/(%) = 2.4 y muestra que la intesaUAIl3/UAI, se mueve mas rapido que

la interfase UAIJ/AIl lo que indicaria una difusion mas rapida en Yddie en Al,
esperable segun los valores de los coeficientes de interdifusion [40]. (ver Figura
3.9.
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Alvares da Cunha [46]

O 773K
0O 823K
& 873K

e

Espesor de la fase UAl4 (um)

[0 N N U NP NP U SR NI MU U R
o 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 22

(I) {112 (min”z)

Figura 3.6. Espesor de la zona de interaccion MJatedicho por el modelo y

experimental [46] en los pares de difusion Al determinados mediante las
simulaciones DICTRA.

1.05 : ' '

1.00

5] ¥ t=120 min |

0.90 r

.85~ 1 D ™ t=90 min

0.80 - ™ B

Fraccion Molar (Al)

0.75 L

0.70 T I |
290 295 300 305 310

QI\) Distancia (um)

Figura 3.7. Perfiles de concentracion de Al simulados en el par de difusion
UAI3/Al para cuatro tiempos diferentes a T=823 K.
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-
o

2]
—r—p—=

45 UAl3 /A

UAlz / UAl4

Velocidad de la interfase x 10 8 (m/s)

10 L L 1 L 1 s | ' 1 .
0 10 20 30 40 50

Tiempo (s)

Figura 3.8. Velocidad de cada interfase para tiempos cortos. Para tiempos largos,

la relacion entre ellas se mantiene constante.

Graficando el desplazamiento de ambas interfases en funcion del tiempo
(Figura 3.9) dejamos en evidencia el comportamiento proporcional a la raiz
cuadrada de t. Tomamos el Plano de Matano coincidente con lasetartanal
[40].

Cabe destacar que, aunque el coeficiente de heterodifusion a dilucion infinita

DA*EUAI‘*) no depende de la composicion, el coeficiente de interdifusion si lo hace.

Graficamos en la Figura 3.10 el coeficiente de interdifuditff+ en funcién de

la composicion de Al a cada temperatura segun calculamos con DICTRA.
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Figura 3.9. Posicién de las interfases UAJAI, y UAIJ/Al y el plano de

Matano.

En la Figura 3.11 exhibimos en un grafico de Arrhenius los resultados
presentados en la Tabla 3.4. Puede observarse que en el rango de temperaturas
773 K — 873 K los datos de heterodifusion a diluciéon infinita calculados son
consistentes con la relacion de Arrhenius usual. La linea representativa dibujada
en la Figura 3.11 puede expresarse con la siguiente ecuacion para el coeficiente de
heterodifusion a dilucion infinita de Al en la fase WAl

D VAW m2 /5] = 2.7 x 1071 exp(—209500[/ /mol]/RT) ~ (3.12)
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= T=773K
1512+ o T=823K
- A4 T=873K
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Figura 3.10.Dependencia del coeficiente de interdifusion con la concentracion en
la fase UAL.
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71K

Figura 3.11. Grafico de Arrhenius del coeficiente de heterodifusion a dilucion

infinita de Al en el compuesto intermetalidd\l ..

La energia de activacion es aproximadamente la misma que la obtenida con el

enfoque de la constante de crecimiento parabdlica, pero el factor pre-exponencial
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difiere en un orden de magnitud como consecuencia de la influencia de varios
factores que incluyen: la diferencia en concentracion de Al (o U) entre las fases
UAIl; y UAl, el rango de solubilidad, y la fuerza impulsora termodinamica

asociada con la fagéAl 4.

3.3. Conclusiones parciales

Esta descripcién exitosa del crecimiento por difusion del compuestp ahAl
un par de difusion UAIAI muestra que el presente enfoque es de validez general
y aplicable para generar una base de datos cinética para aleaciones U-Al de
importancia tecnoldgica.

Sin embargo, el método semi-empirico puede compensar varios errores
experimentales y conducir de todas formas a un resultado acorde con la
experiencia. Es por ello que nos planteamos introducir conocimientos basicos en
las propiedades termodinamicas de los compuestos intermetalicos del sistema U-
Al. En particular, sobre aquellas propiedades utilizadas como entrada para la
optimizacién del diagrama de equilibrio de fases y las movilidades en dicho
sistema. La energia de formacion de compuestos estequiométricos puede
actualmente obtenerse a partir de célcalbsnitio de la estructura electrénica
basados en la teoria de la funcional densidad electrénica (DFT). En particular,
recientemente Sedmidubskyal. [54] calcularon el diagrama de fases del sistema
U-Al incluyendo datos termodindmicos de los compuestos intermetalicos
determinados a partir de calculals initio. Ademas, la misma metodologia puede
utilizarse con compuestos no-estequiométricos que contienen defectos puntuales y
por lo tanto la energia de formacién de los defectos puntuales puede también
estimarse. Mas aun, el mismo enfoque tedrico permite calcular la barrera de
energia durante la migracion de los defectos. Por consiguiente, el resto de los
capitulos de esta Tesis son dedicados a obtener esa informacion sobre el

compuesto UAJ.
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Capitulo 4

Calculos de primeros
principios: sistema U-Al y
compuestdJAl,

En este capitulo comenzamos el estudio del sistema U-Al mediante caleulos
initio en el marco de la DFT implementada en el codigo VASP: analizamos las
estabilidades del sistema binario U-Al en general e investigamos el compuesto
UAIl,4 en particular.

Calculamos parametros de red, médulo elastico de volumen y energias totales
de los elementos puros y de los tres intermetalicos del sistema U-Al para luego
calcular energias de formacion. Incluimos ademas efectos magnéticos a través de
polarizacion en espin e interaccion espin-orbita.

Investigamos el ordenamiento magnético de MUJANn los estados
paramagnético, ferromagnético y antiferromagnético, en la aproximacion de espin
colineal y no-colineal. Encontramos la estructura magnética con el menor estado
energeético, y estudiamos su anisotropia magneto-cristalina teniendo en cuenta el
acoplamiento espin-Orbita. También analizamos la estructura electronica y la

naturaleza de los enlaces del compuesto sin el acoplamiento.
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4.1. Detalles computacionales

Todos los calculos se realizaron utilizando el codigo VASP. Para la interaccion
de correlacion-intercambio utilizamos la aproximacion GGA de Perdew, Burke y
Ernzerhof (PBE) [78] y la interaccién i6n-electron se describi6 mediante
pseudopotenciales PAW [80]. Los célculos incluyeron 14 electrones de valencia
para U y 3 para Al, con configuraciones electrénicaspsf’6d7s y 3¢3p*
respectivamente.

La energia de corte para la expansién en ondas planas fue de 600 eV para
ambos elementos. Para el calculo de la energia total, la integracion de la zona de
Brillouin se realiz6 mediante el método del tetraedro con correcciones de Blochl
[88]. Para la relajacién de las estructuras, se utiliz6 el método de Methfessel-
Paxton de orden 2 [89] y las fuerzas se minimizaron usando el método del
gradiente conjugado. Las geometrias se optimizaron hasta obtener fuerzas sobre
los atomos menores que 0.01 eV/A. El criterio de convergencia para el ciclo
autoconsistente se fij6 en"1@V en la energia total de cada sistema. En todas las
estructuras se utilizd6 una grilla depoints de Monkhorst-Pack [90] para la
integracion de la zona de Brillouin. Estudiamos la convergencia de la energia con
el nUmero dé-pointspara una grilla d& x M x M conM impar, que se alcanz6
paraM=9 con menos de 0.0003 eV por celda. Utilizamos entonces una giHa de
pointsde 9 x 9 x 9 para todos los célculos de celdas unidad. En el caso de las
superceldas, utilizamos grillas 8e< 3 x 3.

La energia total para cada una de las fases se calculd para tres casos: sin
polarizacion en espin (NSP), con polarizacion en espin (SP), y finalmente
incluyendo el término de acoplamiento espin-oOrbita (SP + SOC) [91

En particular, para el estudio especifico del compuesto,, U&hblizamos
calculos de espin colineales y no-colineales con el objetivo de determinar el
caracter magneético del estado fundamental. Estos altimos se hicieron usando el
método sin restriccionesu(ly unconstraineylincluido en el codigo VASP. Este
método permite relajar simultdneamente y de forma auto-consistente tanto las

estructuras electrénicas como las magnéticas, y la densidad de magnetizacion se
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describe como un vector continuo variable de la posicion. Los calculos colineales

y no-colineales pueden predecir el conjunto de direcciones de los espines del
estado fundamental magnético, pero de manera independiente a la red del cristal
subyacente. Para relacionar las direcciones, es necesario agregar el acoplamiento
espin-6rbita al hamiltoniano [92]. Por lo tanto, con el objetivo de evaluar
anisotropias magnéticas, calculamos la energia total del estado fundamental
magnético de UAl con diferentes orientaciones de magnetizacion incluyendo
SOC.

Utilizamos el programa VESTA (Visualization for Electronic and STructural
Analysis, version 3.1.8) [93] para los gréficos de densidad electronica y la
visualizacion de los modelos estructurales.

Por altimo, analizamos el tratamiento de la repulsion coulombiana. En los
sistemas que involucran actinidos, debe tenerse cuidado en considerar el efecto de
correlacion de los electrones 5f, ademas del SOC. La densidad de estados
electrénicos a ambos lados de la energia de Fermi puede obtenerse usando
espectroscopia electrénica de rayos X (XPS) en combinacion con espectroscopia
inversa Bremsstrahlung (BIS) [94]. Ambas técnicas combinadas permiten una
determinacion directa de los estados ocupados (XPS) y de los estados
desocupados (BIS). Para las tierras raras esta establecido que estas técnicas
muestran la separacion de las bandas 4f en sub-bandas ocupadas y vacias debida a
la repulsion coulombiana U [R5La misma explicacién se aplicé a los espectros
combinados XPS y BIS de las bandas 5f en los dioxidos formados por los
actinidos livianos (Th, U y Np) [96]. La representacion de estos espectros desde la
teoria DFT en la aproximacion GGA subestima la repulsién fuerte de Coulomb
entre los electrones 4f en el sitio y en consecuencia no muestra la separacion
mencionada. El desarrollo de la aproximacion GGA + U [97] y de funcionales
hibridos [98] pudo corregir los célculos para las tierras raras y los dioxidos de
actinidos. Para los compuestos intermetalicos de uranio la situacién es muy
diferente. La separacion de los picos f no se observa tipicamente en forma
experimental [99]. Por ejemplo, el ancho total observado para la banda f es
comparable al ancho que se obtiene en calculos de bandas para un electron.

Nuestra busqueda en la literatura arrojé sélo dos publicaciones en las cuales se
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aplico la metodologia DFT W a la fasex(U): en la referencia [100] se determina
empiricamente un parédmetrd = 0.5 eV ajustando los resultados para los
parametros de red, y en la referencia [101] se ajusta un pardmetro U=1.24 eV para
reproducir el valor de la energia cohesiva. En esta ultima referencia se muestra
ademas una comparacion de la densidad de estados calculada y el espectro XPS-
BIS en funcion de ldue evidencia una escasa modificacion debida a la inclusion
del término de repulsiébn coulombiana. El Unico espectro combinado XPS-BIS
publicado para los aluminuros de uranio es el de,JR02]. El efecto mas
impactante es que el ancho medido de la banda 5f excede el de un electron [35].
Sin embargo, y de acuerdo a la literatura a la que pudimos acceder ([37, 103]), los
estudios posterioreab initio de UAL no verificaron la modificacion DFT + U. Se
acepta en general que la separacion entre atomos de actinidos podria reforzar la
localizacion de los electrones 5f, lo que puede interpretarse como que la dilucién
de los atomos de uranio en una celda periddica resulta en una densidad de estados
mas ancha. El sistema de aleaciongé;lJ Al tiene la misma estructura cristalina

para todos los valores de x [104] y los pesos espectrales de los electrones 5f para
x=0.1 yx=0.02 han sido medidos por XPS [105]. Los aspectos mas relevantes de
los espectros de estos sistemas diluidos son idénticos a los de x=1, mostrando que
la dilucion de los &tomos de uranio en aluminuros de uranio no resulta en bandas
5f mas angostas. Por lo tanto, concluimos que aunque el tratamiento DFT + U es
esencial para los compuestos aislantes de oOxidos de uranio fuertemente
correlacionados, es al menos dificil de validar contra datos experimentales para

los aluminuros de uranio, mas débilmente correlacionados.

4.2. Estado fundamental del sistema U-Al

4.2.1. Optimizacion de las estructuras para kEfases
del sistema

Como primer paso, buscamos optimizar los parametros de estructura de las
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fases estables del sistema U-Al a T=8235Ktrata deUAl,, UAl; y UAl4, cuyas
estructuras experimentales resefiamos en el Capitulo 3 y se muestran en la Figura
4.1. Las fases terminales a dicha temperaturay(U), de estructura ortorrdmbica

A20 (0C4, grupo espacial 63), y fcc(Al), cubica Al (cF4, grupo espacial 225).

Figura 4.1. Estructuras de los compuestos del sistema U-Al.

Para cada una de las fases, comenzamos relajando la estructura y
posteriormente calculando la energia total para volimenes de celda alrededor del
valor experimental. Para cada valor de volumen, se permiti6 relajar las posiciones
de los atomos de la celda unidad y la forma de la celda, pero no el volumen.
Luego, graficamos la energia total en funcion del volumen de la celda. Ajustamos
las curvas resultantes mediante la ecuacion de estado de Birch-Murnaghan [106]
para determinar el volumen de equilibrio (y por lo tanto el parametro de red de

equilibrio) y el médulo elastico de volumen:

el - w6 fo-o(( e

dondeP es la presiény es el volumeny, es el volumen de equilibri@, es el

modulo debulk, y By' es su derivadeon rrespecto a la presion.
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Los resultados para las cinco estructuras se observan en las Figa#se4.2
Las lineas llenas en cada figura representan el ajuste utilizando la ecuacion de

estado de BirchiMurnaghan.
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Figura 4.6. Energia vs. volumen para la fase fcc(Al).

En la Tabla 4.1 presentamos los resultados obtenidos para los parametros de
red y modulos elasticos de volumen. Los parametros de red no difieren en mas del
2% del valor experimental y el acuerdo también es bueno para los mddulos
elasticos de volumen de los elementos puros. Para el médulo elastico de volumen
de las fases intermedias el acuerdo es pobre en el caso glg UAl, pero los

datos experimentales informados son los Unicos hallados en la literatura.

Tabla 4.1. Parametros de red y modulos elasticos de volumep g&a los
elementos puros y fases intermedias estables a T=823 K del sistema U-Al.

Estructura Parametro de red (A) By (GPa)
Simbolo Pearson calculado experimental calculado experimental
Designacion
Strukturbericht

(Grupo espacial)

oC4 2.7898  2.8444[107]
a(V) A20 5.8782 5.8669 135 135.5 [108]
Cmcm (63) 4.8723 4.9316
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0.0973 0.102
cF24
UAI C15 7.6290 7.74 9] 93 83+9 [109]
Fd3m (227)
cP4
UAI3 L1, 4.23739  4.26[9] 90 70+6 [109]
Pm3m (221)
0120 43515  4.4014 [25]
UAl, D1, 6.1826 6.2552 88 73+5 [109]
Imma (74) 13.6992  13.7279
cF4
fcc(Al) Al 4.0470  4.0496 [9] 73 72.2 [110]
Fm3m (225)

4.2.2 Calculos energéticos y magnéticos

Calculamos la energia total para cada una de las fases bajo tres condiciones: sin
polarizacion en espin (NSP), con polarizacion en espin (SP), y finalmente
incluyendo el término de acoplamiento espin-orbita (SP+SOC). Seguimos los
mismos pasos y utilizamos los mismos parametros de calculo para a(U), UAl,,

UAIl3, UAl, y fcc(Al), con el objetivo de que al calcular las energias de formacion
se anule cualquier error sistematico en las diferencias de energia.

Los célculos SP de la estructura electronica que realizamos para obtener la
energia total de los elementos puros y las fases intermedias muestran que las
estructuras mas estables son: paramagnética (PM) @@ia y fcc(Al),
ferromagnética (FM) para UAly UAl; y antiferromagnética (AFM) para el
compuesto UAJ (en b proxima seccion se presenta un analisis mas detallado para
este compuesto). La Tabla 4.2 muestra los valores de las energias totales por
atomo para los elementos puros y fases intermedias del sistema U-Al para todas
las modalidades de calculo (NSP, SP y SP+SOC).
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Tabla 4.2. Energias totales por atomo para los elementos puros y fases

intermedias del sistema U-Al en unidades de eV.

Er (NSP) Er (SP) Er (SP+SOC)
(eV/at)  (eV/at) (eV/at.)

a(U) -11.292  -11.293 -14.307
UAI, -6.372 -6.411 -7.438
UAI; -5.720 -5.749 -6.526
UAIl,4 -5.329 -5.367 -5.989
fcc(Al) -3.727 -3.727 -3.726

Se observa una diferencia de energia apreciable en los valores obtenidos para
aU con y sin la consideracion del acoplamiento SO, en acuerdo con los valores -
14.145 eVy -11.135 eV por atomo informados por Chattaraj y colaboradores
[111]. Una referencia usual es el trabajo de célculo de Soderlind [112], quien
concluye que la diferencia en la estructura electrénica del metal puro introducida
por el acoplamiento spin érbita es despreciable en base a la similitud entre los
gréficos de densidad de estados con y sin SOC para los estados hasta la energia de
Fermi. Nuestros resultados muestran leves diferencias en las densidades de estado
cercanas a la energia de Fermi, y similares valores de esta energia, en total
acuerdo con los graficos mostrados por Sdderlind, pero también wun
desdoblamiento de los estados p a energias mas bajas que da cuenta de la
diferencia notable en las energias totales obtenidas con y sin la consideracion del
acoplamiento espin-orbita (Figura 4.7 yab)). En cuanto a los compuestos, las
diferencias de energia en los calculos con y sin SOC decrecen a medida que
decrece el contenido relativo de U, evidenciando el hecho de que los &tomos de U
estan afectados por el acoplamiento.

En relacion con el momento magnético, encontramos que los resultados
experimentales de calor especifico, susceptibilidad magnética y resistividad
eléctrica a baja temperatura de las tres fases intermedias [113] indican claramente

un comportamiento magnético consistente con el modelo de fluctuaciones de
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espin [114]. El caracter FM del sistema con fluctuacion de espin fue observado en

UAI, [115] pero no en los otros dos compuestos.
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Figura 4.7. DOS total del cristal de(U) (a) alrededor de la energia de Fermi; (b)
en todo el rango de energias. Se observa un desdoblamiento de los estados p a
energias mas bajas.

77



Capitulo 4

En la Tabla 4.3 mostramos el momento magnético de espin de los 4&tomos de
uranio calculado en los tres compuestos. Hay cierta constancia de su valor a
medida que aumenta la distancia entre iones U en los compuestos, este resultado
también se observa en los valores experimentales del momento magnético
efectivo estimado en el estado paramagnético. EI menor valor del momento de
espin calculado es consistente con el caracter itinerante de los electrones 5f del
uranio capturado por el calculo SP.

La inclusion del acoplamiento espin-Orbita resulta en momentos magnéticos de
espin y orbital del uranio en direcciones opuestaacuerdo con la tercera ley de
Hund. Ademas puede observarse una tendencia creciente del moédulo del momento
orbital a medida que aumenta la distancia entre los atomos de U en los
compuestos, confirmando que el campo cristalino amortigua el momento orbital
de los electrones 5f del uranio. Finalmente, el momento magnético total resulta
muy pequefio para UAl UAl; confirmando que las interacciones espin-orbita y

de campo cristalino son de similar magnitud en estos compuestos.

Tabla 4.3. Momentos magnéticos de los atomos de U en unidades del magneton
de Bohr (ug)

aU UAI, UAl; UAl,
Hefectivo [113] - 3.14 3.7 3.9
Hespin (SP) 0.00 2.21 2.10 2.10
Hespin (SP+SOC) 0.07 1.97 1.88 1.78
Horpital (SP+SOC)  0.14 -1.78 -2.04 -2.15

Wiosar (SP+SOC) 0.21 0.19 0.16 0.37

En el analisis anterior hemos dejado de lado los resultadefjeorque se
observa una violacion a la tercera ley de Hund cuando se incluye el acoplamiento
espin-Orbita, sin embargo el calculo fue verificado y existe un antecedente previo

en la literatura [116
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Las direcciones de facil magnetizacion que se hallaron durante el célculo
(SP+SO0OC) son las siguientes:

[0 1 0] parao(V)

[0 0 1] para todos los compuestos.

A partir de de las energias totales que presentamos en la Tabla 4.2 calculamos
las energias de formacién de los tres compuestos intermetalicos. En general, la

energia de formacion de un compudstd,, del sistema U-Al se calcula como:

Er(UAlL,) — Er(U) — nEr(AD)

AE-(UAL)) =
r(UAL) n+1

(4.2)

En la Figura 4.8 graficamos dichas energias para el estado fundamental del
sistema UAI, junto con valores experimentales reportados en [9]. Se observa que
el compuesto UAI resulta levemente metaestable en cualquiera de las
modalidades de célculo, este resultado para la modalidad (SP+SOC) y calculado
con el codigo WIEN2K fue previamente informado por Sedmidulesial [54].

En la Figura 4.8 queda ilustrada la influencia sobre las estabilidades de las fases
intermedias de cada interaccion incluida en el Hamiltoniano.

Como puede observarse, obtuvimos un acuerdo con el estado fundamental real
al utilizar célculos polarizados en espin con el agregado de acoplamiento espin-
orbita (SOC) dentro de un método de pseudopotenciales implementado en el
coédigo VASP. Sin embargo, los valores de las energias de formacién aparecen
subestimados. Los ya mencionados autores deof@divieron un mejor acuerdo
mediante calculogb initio (codigo WIEN2K) utilizando valores experimentales
para los parametros de red junto con SOC. Para analizar esta posibilidad,
extrapolamos las curvas de energia en funcion del volumen obtenidas previamente
en nuestro grupo con el codigo WIEN2K a los valores experimentales, con el
resultado de que las variaciones obtenidas en las energias de formacion son
despreciables frente a las diferencias con los valores de entalpias medidos. Otra
discrepancia en los parametros de calculo entre lo informado kg fhsestros
datos era la configuracion electronica del carozo, que puede elegirse manualmente

en el codigo WIEN2K. Analizamos esta posibilidad realizando calculos con el
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codigo WIEN2K para distintas configuraciones electronicas del carozo, con el

mismo resultado de escasa variacion en las energias de formacion.

X(Al)
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0 R :
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Figura 4.8.Energias de formacién por atomo calculadas y experimentales para las
estructuras del sistema binario U-Al. Los datos experimentales corresponden a la

referencia [{

Las energias de formacion de los compuestos se ven fuertemente afectadas por
el valor de la energia total calculada para el aU. Nuevamente analizamos la
influencia de la variacién de la energia calculada dentro del rango de voliumenes
experimentales. Nuestro analisis arroj0 que no es la optimizacion de los
parametros geomeétricos lo que determina la magnitud del desacuerdo con la
experiencia. Nuestro valor de volumen de equilibrio, 20.29e8 comparable a
célculos DFT publicados (18.33&on el método LDA + SOC, 21.0134&on el
método GGA + SOC [117], o 20.24°Bon el método GGA [118]) y al valor
medido experimentalmente (20.57 A T=4 K [107]). En el rango de estos
volumenes, las variaciones en energia no alcanzan a dar cuenta de la diferencia en
energias de formacion con los valores de entalpias medidos en los experimentos
[9].

Consideramos que sera el logro de mayores acuerdos en la representacion de
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las propiedades de(U) lo que posibilitar4d una mejor aproximacion a los valores

experimentales.

4.3. Estudio del compuestdAl,4

4.3.1. Analisis estructural

En la seccion pasada presentamos célculos con polarizacién en espin para las
fases estables a T=823 K del sistema U-Al y, entre &llak,

Al realizar un estudio mas exhaustivo de este compuesto, el primer problema
con que nos enfrentamos fue caracterizar la estabilidad relatises g@sibles
fases magnéticas: no magnético (NM), ferromagnético (F) y antiferromagnético
(AF). Esta ultima opcion admite tres situaciones diferentes dependiendo de la
disposicion de los momentos magnéticos de los atomos de uranio en los sitios 4e.
En la Figura 4.9 esquematizamos la celda unidad de &M configuracion F y
en las tres posibilidades de AF. Para cada una de estas estructuras magnéticas

optimizamos la estructura cristalina en forma independiente.

(AF 1) (AF 1)

Figura 4.9. Estructuras cristalinas y configuraciones de espin para. Uab
circulos negros indican las posiciones de los atomos de U; los circulos en
diferentes tonos de gris las posiciones de los tres sitios distintos de atomos de Al.

Los signos mas y menos designan direcciones opuestas de spin.
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En la Tabla 4.4 resumimos las energias totales por atomo calculadas. El estado
de energia mas bajo en este compuesto lo encontramos para la estructura
magnética tipo AF(l). En la Tabla 4.5 presentamos los parametros de red, modulo
de bulk y coordenadas atdémicas fraccionales calculadas en esta configuracion,

comparadas con valores experimentales.

Tabla 4.4.Energias total (E) y relativdE) por atomo por celda unidad d&\l 4

para las distintas estructuras magnéticas mostradas en la Figura 1.

Estructura E (ev/at)  AE (eV/at)

NM -5.329 0.038
F -5.354 0.013
AF(l) -5.367 0
AF(I1) -5.357 0.010
AF(II) -5.363 0.004

Tabla 4.5. Parametros estructurales y modulo de Bulk calculados para la
estructura magnética AF(l). Entre paréntesis se detallan los datos experimentales

gue surgen de las referencias correspondientes.

a = 4.3738 (4.4014)
Parametros de red (A) [25] b =6.2118 (6.2552)
c=13.8413 (13.7279)

Médulo de Bulk (GPa) [109] 88 (73t5)

Coordenadas atémicas fraccionales [25]

posiciones de Wyckoff x y z
U 4e 0 1/4 0.1119 (0.1130)
All 8h 0 0.0239 (0.0303, 0.6989 (0.6983)
Al2 4e 0 1/4 0.8898 (0.8891)
Al3 4b 0 O 0.5
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El volumen de equilibrio que obtuvimos para la estructura mas estable difiere
s6lo en un 0.7% con respecto al volumen experimental. Sin embargo, las
relaciones c/a y c/b difieren en un 1.5%, lo que muestra que la forma de la celda
unidad es mas alargada en la direcadncontraida en las otras dos direcciones.
Estos resultados tienen consecuencias en las distancias interatbmicas (Jabla 4.6
especialmente en las distancias U-U. En particular, la distancia mas corta a partir
de los datos experimentales es entre atomos WY, mientras que los calculos
predicen que sera entre atomdsguivalentes ante traslaciones. Se identifica que
la distancia entre atomos de uranio es un factor importante en la naturaleza
magnética de un material [119], debido a su incidencia en el solapamiento de las
bandas 5f entre atomos cercanos. A medida que la distancia aumenta, el
solapamiento disminuye junto con el ancho de banda f y el magnetismo se
estabiliza. El valor limite propuesto por Hills es A.4Sin embargo, en nuestro
caso, como tanto los valores experimentales como los tedricos son bastante
mayores que ese limite, las diferencias no pueden explicar el nivel de itinerancia o
localizacion de los electrones 5f y la respuesta en nuestros calculos. Los
resultados en las distancias U-Al también se ven afectados, pero el orden relativo
se mantiene. Los valores tedricos son menores que los experimentales. Siguiendo
el criterio de Koelling para la hibridizacién f-ligante [119], tendriamos que
esperar una hibridizacion mas fuerte entre los estados 5f del uranio y 3p del

aluminio en los resultados teéricos que en los experimentales.

Tabla 4.6. Distancias interatomicas seleccionadas (A) para la estructura
magnética AF(l). Entre paréntesis se detallan los datos experimentales que surgen

de la referencia [45

u'-uv 4.4050 (4.3579) U - Al1x4 3.021 (3.048)
uv -t 4.3860 (4.4054) U - A2 3.0742 (3.074)
u'-u 4.3738 (4.4014) U - Al3x4 3.0973 (3.1137)
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4.3.2 Estructura electrénica

Podemos encontrar antecedentes de calculos de densidad de estados obtenidos
mediante calculos DFT para compuedids, (x=2,3) presentados por Kaegal.

[37]. Alli sugieren que los enlaces quimicos se forman principalmente entre
atomos de uranio y aluminio, debido a la fuerte hibridizacién entre los estados

5f y Al 3p. Esos compuestos tienen estructuras de base cubica y el mayor
contenido de aluminio corresponde al compuebibs. Este posee una estructura

fcc con distancias iguales entre primeros vecitiegl y U-Al (2.996 A), enlo

que seria una coordinacion 12 a pesar de la diferencia de tamafio, lo que deja al
atomo de U rodeado de los atomosAtlemas pequefios. A mayor composicion de

Al, como en el caso de la fasAl4, podemos pensar que la estructura fcc ya no
puede alojar atomos de Al en una configuracion de alta simetria y entonces debe
producirse una transicién de fase hacia una configuracion ortorrombica. Aunque
el numero de primeros vecinos decrece, y la distancia entre &tomos U y Al
aumenta a 3.048 en la fase UAJ, el fuerte enlace U-Al (hibridizacion pydp-f)
existente etJAl; debiera mantenerse aunque debilitado con el alejamiento de los
atomos.

Un método para estudiar la distribucion espacial de los enlaces quimicos es el
calculo de la densidad de carga de los enlaces, o BCD por sus siglas en inglés. Se
define como la diferencia entre la densidad de carga autoconsistente de los atomos
interactuantes en el compuesto y una densidad de carga de referencia construida a
partir de la superposicion de la densidad de carga atémica (no-interactuante) en
los sitios del cristal [120]. Esta cantidad caracteriza la redistribucién electrénica
gue ocurre cuando un cristal se forma a partir de los atomos que se traen desde el
infinito hasta sus posiciones de equilibrio. El calculo de la BCD es solo uno de los
métodos posibles para extraer informacion quimica a partir de la densidad
electronica total. Utilizamos superceldas de 120 atomos para una mejor
comparacion con los calculos con la estructura con defectos mas adelante.

Para ilustrar estas caracteristicas de enlace en la estructujad@RJAL,
utilizamos la densidad de carga proyectada sobre planos de la red que contienen

sitios atdmicos de los primeros, segundos y terceros vecinos (ver Figyra 4.10
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En la Figura 4.11 presentamos la parte positiva de la BCD sobre los planos
(5027); (209); (100) y (010). Quedan en evidencia en estos graficos las

zonas en las que aparece carga debida a la interaccién entre los atomos al

formarse el cristal.

Figura 4.10.Las superceldas (120 4tomos) muestran los enlaces vecinos al atomo

de U marcado en los planos seleccionados: (a) primeros vecinos sobre el plano
(§ 0 27); (b) Segundos vecinos sobre el plgn00); (c) Terceros vecinos sobre

el plano (2 09), ligeramente inclinado con respecto al pla(rfoo 27). Los

indices de Miller corresponden a la celda unidatJdk,. Los atomos d& y Al

estan representados como esferas negras y blancas respectivamente. Los primeros,
segundos y terceros vecinos se muestran unidos por palillos.

La BCD muestra una reduccion de la densidad electronica en los sitios de red
del aluminio, acompafiada por una acumulacion anisotropica significativa de la
carga direccional del enlace f en los sitios de uranio. En la Figura 4.11(a) puede
verse que la acumulacion de carga de enlace en el sitio de U se da principalmente
a lo largo de las direcciones U-Al. También podemos notar que hay una
acumulacion importante de carga en las areas triangulares Al1-U-Al2, Al2-U-AI3
y AI3-U-AI3, lo que muestra que es dominante el caracter covalente del enlace
entre los atomos U y Al. Esta caracteristica deberia ser consistente con una
hibridizacion p-f. De hecho, es evidente que la carga de enlace intersticial
alrededor de los primeros vecinos de All exhibe I6bulos orientados a lo largo de

la direccién[010], lo que indica un alto grado de covalencia como consecuencia
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de una hibridizacion p-p entre ellos. La Figura 4.11(c) muestra claramente que no
existe enlace entre atomos U vecinos, lo que era esperable teniendo en cuenta la
gran distancia entre ellos. El coit®00) (Figura 4.11(b)) permite otra vista del

enlace entre U y sus atomos Al vecinos, lo que completa el panorama del enlace

multi-centrado que provee la cohesion intercapas a la estructura.

[o1Lo0]

[Lool

[L vo]

= AI(2)

[010] "

\

roor

Figura 4.11. Gréfico BCD sobre planos especificos dAal,: (a) (5027) y

(209); (b) (100); (c) (010). Las lineas de nivel se graficaron desde Fxa0
40x10° electrones/Acon un intervalo de 1x10
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Aunque un gréafico BCD puede revelar informacion valiosa sobre regiones del
espacio que poseen enlace covalente, la naturaleza de union de los sdlidos se
ilustra mejor mediante un analisis de la densidad de estados parcial (PDQS) [121
En las Figuras 4.12(a) y (b) se muestran los graficos de PDOS proyectados en el
sitio para las estructuras NM y AF(I) d&Al,. Sélo presentamos las
contribuciones que provienen de los estados U 6d, U 5f y Al 3p (para los tres
sitios inequivalentgs/a que son las relevantes para nuestra discusion.

Los picos bien definidos en la Figura 4.12(a) revelan una estructura ordenada.
Los estados con energia de hasta 7.2 eV son principalmente de caracter U 6d y Al
3p y aquellos por encima de esta energia pertenecen principalmente a las bandas
electrénicas U 5f. Es evidente una hibridizacion fuerte entre los estados U 6d y Al
3p en todo el rango de energias. Por encima de 7.2 eV las bandas Al 3p también
participan en la hibridizacién con los electrones 5f, y contribuyen por lo tanto a su
deslocalizacién. Los estados en el nivel de Fermi son principalmente los derivados
de los estados U 5f, con una pequefia contribucion de los estados U 6d y Al 3p.

Cuando incluimos polarizacibn de espin en la estructura AF(l), el
desdoblamiento de espin aparece en todas las bandas (ver Figura 4.12(b)). Debido
a la hibridizacion con los estados Al 3p, el ancho de banda de los electrones 6d y
5f en la estructura NM ahora se divide en tres sub-bandas proyectadas, dos de las
cuales ocupan la primera banda y la tercera apareciendo a mayores energias. La
poblacién de los estados d y f del uranio es asimétrica, pero esa asimetria es débil
en el primer caso, mientras que es fuerte en el segundo. La sub-banda de espin
mayoritario de U 5f por debajo de la energia de Fermi esta casi completamente
ocupada y su ancho de banda indica que los electrones 5f estan tan deslocalizados
como los electrones d de U y los p de Al. Mientras, los electrones de espin
minoritario U 5f estan casi completamente excluidos de los sitios de U. El
resultado de esta exclusion localizada en el espacio es una regién de
magnetizacion igualmente localizada. Tenemos entonces momentos magnéticos
completamente localizados en el espacio, compuestos por electrones
completamente itinerantes. Este comportamiento no rigido de la densidad de
estados parcial de los U 5f es un ejemplo del magnetismo covalente de Kubler
[122].
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En la Figura 4.13 se muestra cdmo el acoplamiento antiferromagnético entre
atomos de U adyacentes esta intermediado por los estados p de sus primeros
vecinos All y segundos vecinos Al2. También se revierte la poblacién asimétrica

de los estados p en los atomos de Al [123
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Figura 4.12.DOS proyectado en el sitio calculado en los sitio&JdeAl en las
estructuras de UAIno-magnéticdM (a) y antiferromagnética AF(1) (b). El nivel

de Fermi se marcé con una linea vertical sélida.
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Figura 4.13. DOS proyectada en sitios dé¢ y de Al que muestra cémo el
acoplamiento antiferromagti€o entre atomeU"' y U" egd intermediado por los
estados p de All y Al2.

4.3.3 Anisotropia magnética

Encontramos mediciones previas de las propiedades magnéticas y electronicas
de NpAl, isomorfo conUAl4, que muestran que se trata de un antiferromagneto

con una estructura magnética que no es simple, aunque el eje de magnetizacion
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facil podria encontrarse a lo largo de la direccidl0] [29]. Este
comportamiento magnético puede asociarse con magnetos no-colineales, que
poseen direcciones de magnetizacion diversas a lo largo de un eje de cuantizacion
global y que existen en cristales elementales con estructuras coherentes
helicoidales, espiraladas, triangulares y oblicuas asi como también en compuestos
[124]. Sumando esto a los antecedentes presentados en el Capitulo 1 sobre el
comportamiento magnético de UAlinvestigamos la posibilidad de un estado
magnético no-colineal de menor energia. Realizamos los célculos partiendo de la
celda primitiva de estructura magnética tipo AF(l), restringiendo sus parametros
de celda y coordenadas atomicas (@ah5), permitiendo so6lo que relajen los
momentos magnéticos. Inicialmente, todos los célculos tuvieron como punto de
partida el acoplamiento antiferromagjné entre Uy U" alineado en direccion
mientras que el acoplamiento antiferromaigéentre U' y U" se encontraba en
cualquier posicion en un cono alrededor del zjever la Figura 4.9 para la
identificacién de los atonsade uranio). Variamos el angulo de apertura del cono
de 0° a 90°.

Los calculos convergieron a una solucién casi colineal con anamgpoco
mayor que la del arreglo original colineal con espines en la direzc&mobtuvo
también ese resultado cuando los puntos de partida fueron esgaotuespin en
espiral con momento magnético total nulo. En conclusién, no hay razén para
suponer una estructura de espines no-colineales para describir el estado
fundamental de UAl

Excluida la posibilidad de magnetismo no-colineal, el paso siguiente fue
considerar el efecto de acoplamiento espin-érbita en los momentos magnéticos de
los &toma de uranio en la configuracion AF(l) 4l 4. Esta estructura magnética
se puede ver como una secuencia de plgdds) acoplados AF (Figura 4.14
pero el angulo entre los espinesUdlg los ejes del cristal era desconocido para
nosotros inicialmente.

Comenzamos el estudio del eje de magnetizacion facil dg éstimando la
anisotropia magnética. Con este objetivo, calculamos la energia total para tres
orientaciones distintas del momento magnético, a lo largo de loa(ejeb(y), y

c(2) de la estructura AF(l) de UAbue se muestra en la Tabla 4.7. Los célculos de
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energia total llevaron a la conclusién que los ejes de facil y dificil magnetizacion
estan orientados a lo largo de los djeg a, respectivamente. Por lo tanto, la
energia de magnetizacion anisotropiEg,;s, se calculé como la diferencia entre

las energias totales para cada orientacion y aquella que corresponde al eje de
magnetizacion facil. Mostramos estos resultados en la Tabla 4.7. Podemos notar
queE,,is en el plana-b (001) es sustancialmente mayor dyg en el plando-c

(100), lo que significa quie-c (100) es el plano de facil magnetizacion.

Figura 4.14.Estructura cristalina (en el grafico se muestran seis celdas ugidad
ordenamiento magnético predicho en el estado fundamentadeABAl, (las

flechas muestran las orientaciones de espin). Los planos estan presentados con un
sombreado diferente en cada conjunto de plaf@isl) con acoplamiento

antiferromagngco.

Los momentos magnéticos de espin, orbital y total de los &tomos de U se
muestran también en la Tabla 4.7 para las tres direcciones fijas de magnetizacion

de espin. En todos los casos, los momentos magnéticos de espiorihital M
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son casi anti-paralelos entre si. Como el médulo dexXdede a M el angulo

entre el momento magnético total resultanteyMVs es levemente menor que

rad. (180°). En el caso experimentalmente relevante, el momento de esEn M
encuentra alineado con el eje fagilel moédulo del momento magnético totaj M

es 0.293g y el angulo entre Yy el ejeb es 2.75 rad (157.1°). El hecho de que las
direcciones de los dos momentos atdbmicos sean opuestas es bastante comun en los
compuestos de U y seria consistente con la ley de Hund para la capa 5f menos que
semi-llena, del &omo U [125]. Lamentablemente, no hay mediciones de
difraccién de neutrones de UA4ue puedan ser usadas para estimar su estructura

magnética y el momento magnético de los atomos de uranio a baja temperatura.

Tabla 4.7.Energia total, energia magnética anisotropica y momentos titagne
de espin (Mj), orbital (M;), y total M; = Mg + M;) de los atomos U calculados
para tres direcciones fijas de magnetizacion de esjgia [100], ejeb [010] y eje

c [001].

Atomo Mg M, M;
X y z X y z X y z
Mg/ ejea [100] Erotal (€V)=-119.7660 Eanis (€V)=0.1046
u 215 0 0 -2107 0.039 0 0.049 0.039 0
u' 2156 0 0 2.106 -0.039 O -0.050 -0.039 0
u" 2156 0 0 -2107 0.039 O 0.049 0.039 0
uv 2156 0 0 2.107 -0.039 O -0.049 -0.039 0
M /ejeb [010] Etotal (€V)=-119.8706 Eanis (€V)=0
U’ 0 2211 0 0.096 -2.482 0.054 0.096 -0.271 0.054
u" 0 -2211 0 -0.097 2.482 -0.054 -0.097 0.271 -0.054
u™ 0 2211 0 0.096 -2.482 0.054 0.096 -0.271 0.054
uv 0 -2211 0 -0.096 2.482 -0.054 -0.096 0.271 -0.054
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U’ 0 0 2.175 0.044 0.096 -2.319 0.044 0.096 -0.144
U 0 0 -2.175 -0.044 -0.096 2.319 -0.044 -0.096 0.144
y" 0 0 2.175 0.044 0.096 -2.319 0.044 0.096 -0.144
uv 0 0 -2.175 -0.044 -0.096 2.319 -0.044 -0.096 0.144
0.07 28
(a) I (b)
0.05 - - 27 k- ‘
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Figura 4.15.(a) Energia de anisotropia matjog vs el angul@ entre el ejd y el

espin (cuadraddsy la magnetizacion totgcirculog en el planob-c. La linea

solida representa el ajuste de la ecuadps = K,sin?(6,) + K,sin*(6;).

Usamosh tal- © €N lugar ded oy por claridad. (b) El angulota - ) entre el

espin y la magnetizacion total en funcion del angubmtre el ejéo y el momento

de espin.

Cabe destacar que los resultados presentados hasta aqui no excluyen la
posibilidad de un arreglo de espines colineales de menor energia confinados en
una direccion distinta a los ejes de alta simetria. Para evaluar esa posibilidad,
calculamos la energia total rotando la magnetizacion en el ptar{®00). En la
Figura 4.15(a) mostramos la variacion en la energia de anisotropia magnética
(Eanis) con el angulo entre los momentos magnéticos y elbgj@mnto para
magnetizacion de espin como total. EIl momento magnético total resultante forma

un anguloéta con el ejeb cuando el momento magnético de espin esta alineado
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en un anguld. El angulo @G- 6) entre My Mg decrece cuando el momento
Ms se acerca al eje con un valor minimo de alrededor de 2.44 rad (140°) (ver
Figura 4.15(b)). No encontramos minimos adicionales en el pkar{@00).

En la Figura 4.15(a) se puede observar un maximg,gn parads alrededor

de 1.05 rad (60°),,is puede modelaesegun [12Bpor la ecuacion:
Eanis = K,sin?(0,) + K,sin*(6,) (4.3)

Las constantes de anisotropia magnética de segundo y cuarto KyrgeK,J
se pueden obtener ajustando la dependencia angular de la energia de anisotropia
magnética mediante esta funcidn bicuadratica. Esta estimacion arrojé,para
valor de 0.123 eW -0.086 eV par&,. Este valor especialmente grandekde
podria ser la razén de la fuerte reduccionkgdgs en el planob-c (100). El
maximo obtenido elt,,;; puede entenderse originado por la competencia de las
constantes mencionadas.

Para magnetos de baja simetria (ortorrdmbica, monoclinica vy triclinica), la
constante de anisotropia magnética de menor orden depende también del angulo

azimutalg alrededor del eje magnético facil [127

Eanis = [K5 + K5 cos 2¢]sin?(8;) + K,sin*(6) (4.4)

Conk, = K, + K, si ¢=0. Las constantds, y K, pueden estimarse tomando
el valor deE,,;s para el eja (p = m/2) de la Tabla 4.7. Obtenemds = 0.157
eV y K,=-0.034 eV. Para validar nuestra expresion de la energia de anisotropia,
la calculamos a lo largo de la direccifinl 1] y la comparamos con el valor que
surge del calculo DFT, la discrepancia es de alrededor del 3%. Este resultado nos
permite proponer al efgcomo el eje de magnetizacion facil en la estrudtiAg,

antiferromagngca (ver orientacion de los ejes en Figura %.14
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4.4.Conclusiones parciales

Aunque el impacto de la inclusion del acoplamiento espin-6i®@&) sobre
las energias de formacion de los compuestos es significativo, el acuerdo con los
datos experimentales es aun pobre. En nuestra opinion, las energias de formacién
de los compuestos se ven fuertemente afectadas por el valor de la energia total
calculada para(U) y sobre la cual hay que investigar la anomalia observada con
la violacion a la tercera ley de Hund cuando se incluye el SOC. A pesar de estas
discrepancias los resultados obtenidos proporcionan una vision de las
caracteristicas cohesivas relacionadas con efectos magnéticos a lo largo de la serie
de compuestogAl .

Investigamos en este capitulo la estructura cristalindU@él ortorrémbico
incluyendo SOC. Energéticamente resultdé preferencial una estructura de capas
(011) antiferromagnética con espines alineados en la diref@id. Mostramos
que el agregado de SOC tuvo un efecto significativo de congelamiento en los
momentos de espin e introdujo una fuerte anisotropia magnética estabilizando la
polarizacion [010] sobre la polarizaciénf001]. El volumen de equilibrio
calculado difiere s6lo en un 0.7% respecto del valor experimeimaémbargo,
las relaciones axiales c/a y c/b aparecen sobreestimadas en un 1.5%. El andlisis de
la densidad de estados y densidad de carga de enlace BCD muestran que el
mecanismo de enlace consiste primariamente en una mezcla de bandas entre los
estados U 5f y Al 3p. La poblacion de estados f de uranio resulta altamente
asimétrica, lo que produce momentos magnéticos completamente localizados
compuestos por electrones enteramente itinerantes. El acoplamiento
antiferromagnético entre atoside U adyacentes estd mediado por estados p de

sus atomos de Al vecinos.
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Defectos puntuales en el
compuestdJAl,

En cuanto a la formacion de Uadn el proceso de interdifusion, el estudio de
su estructura de defectos puntuales es fundamental. Como se discutido en el
Capitulo 1, existe controversia alrededor de este tema y no hay hasta el momento
investigaciones tedricas ni experimentales sobre las energias de formaciéon o
concentraciones de defectos puntuales en este compuesto.

Con el objetivo de realizar aportes en este sentido, evaluamos la formacién de
monovacancias y antisitios como defectos puntuales en el compuesio UAI
calculando sus entalpias de formacion. Asi como fue calculada la energia de
formacion del compuesto estequiométrico Jah el Capitulo 4, la energia de
formacion del compuesto fuera de la estequiometria y que contiene defectos
puntuales se puede calcular utilizando métodos de quimica cuantica
computacional basados en la DFT. Los calculos se realizaron en superceldas que
contienen un defecto, ya sea una vacancia o un antisitio, relajando la estructura
i6nica alrededor del defecto. Se consideraron los tres sitios diferentes para los
atomos de Al y un sitio para los atomos de U.

A partir de las energias de formacion de los defectos puntuales calculadas por
primeros principios, y utilizando un modelo estadistico-termodinamico de cuatro
subredes [128, 129], pudimos predecir las concentraciones de deéctos

equilibrio. Presentamos un analisis de las concentraciones de defectos en funcién
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de la temperatura y la desviacion de la estequiometria.

Ademas, analizamos la relajacion ionica y electronica de las estructuras
alrededor del sitio del defecto mediante la modificacion de las distancias de enlace
y mapas de densidad de estados electrénica y de densidad de carga.

Finalmente, la estimacion de las energias de formacién de los defectos
puntuales en UAlInos permiti6 modificar su modelado en la base de datos de
Thermo-Calc considerando ahora antisitios y vacancias en la subred de uranio, y
antisitios en las de aluminio. Utilizando esta nueva descrigeigalculamos el

diagrama de fases en el sistema U-Al y discutimos los resultados obtenidos.

5.1. Simulacion atomistica de defectos
puntuales. Detalles computacionales

Para determinar las energias de formacion del compuestocdteniendo un

defecto puntual A(E;i) se utilizaron superceldas de 80 atomos2fd celdas

unitarias) y de 120 atomosx3«1 celdas unitarias) con un Unico defecto puntual
(vacancia o antisitio) por supercelda. Las condiciones del cédulaitio son
similares a las utilizadas para calcular el cristal perfecto dg &¢I Capitulo 4.

Para la construccién de las superceldas utilizamos los parametros de red, las
posiciones idnicas y los momentos magnéticos de la estructura magnética mas
estable ya determinados para la celda unitaria. ElI acoplamiento espin-orbita
(SOC) no fue incluido durante estos célculos. Dado el aumento de las
dimensiones recticulares de la supercelda respecto de la celda unitaria, los
calculos se realizaron con precicion similar utilizando una grilla de k-points de
3xX3X3.

Con el fin de tener en cuenta los efectos de las relajaciones atémicas locales
alrededor de los defectos puntuales, s6lo se permitié relajar las coordenadas
internas de las posiciones atomicas dentro de la supercelda, pero la estructura se
mantuvo ortorrombica sin cambios en volumen y forma. La contribucion del

término de presién-volumen en la entalpia de formacion es muy pequefia a presion
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normal [128, 129], por lo que en adelante despreciaremos este efecto y
consideraremos que las entalpias de formacion son equivalentes a las energias de

formacion.

5.2 Termodinamica de defectos puntuales.
Modelo estadistico-termodinamico

Consideramos para UAlordenado un modelo de cuatro subredes, segun
corresponde a los sitios de red definidos para la estructura 0l20 del compuesto:
una para los atomos de urarjidres para los atomos de aluminio, teniendo en
cuenta las distintas posiciones de Wyckoéhcionadas en el capitulo pasado: 4e
en el caso de U y 8h, 4e y 4b en el de Al.

Entonces, tenemos las subredé&sAl1, Al2 y Al3 conN" sitios cada una. A su
vez, los sitios en cada subred pueden ser ocupados por una de tres especies:
uranio, aluminio o vacancias (VA). Los sitios de la red son N en total y para cada

subred tenemos una cantidad de sitios dada por:
NV = N42 = NAB = N/5y N4l =2N/5 (5.1)

Los defectos posibles soausencia del atomo de la subred o vacangisi$ios
ocupados por atomos que no son los correspondientes a la subred, llamados de
antiestructura o antisitios. La notacion que utilizamos denoiiraaun sitio de la
subred ocupada originalmente por un atoma@ue estd ahora ocupado por la
especieE (U, Al 0 VA). Asi, los defectos son ochBAY, VA4, VAAZ y 1V AAL;

AlV. UAu, yAl2 y A3

Indicamos com] la cantidad de particulas (dtomos o vacancias) de la especie
en la subred (r = U; Al1; Al2 ; Al3; i = U; Al; VA). Para el desarrollo que sigue,
consideramos el ensamble candnico, con lo cual la cantidad de &tomos de U y de
Al esta fija y esny =nl +nf* +nf?2 +nfi® y ny =nY, +nf +nf2 +

ng’, mientras que el nimero de vacanaigg = ni, + nfi + nfi2 + nf3 es
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variable. Por lo tanto el niumero total de sitios de laNed N,; + n,, varia,
aungue manteniendo constante la reladipfv.

En cada una de las cuatro subredede la aleacion hay una Unica especie
atomicai, entre las tres distintas, que le es propia a esa subred, el resto de las
particulas ocupando sitios en dicha subred seran defectos. A estos ultimos los
designaremos con el subindidey sera una vacancia s VA 0 un antisitio si
i # VA #r. Cuando una particula ocupa un sitio de su propia subred, lo
indicamosconi # d.

La distribucién en las subredes de los componentes de la aleacion puede
describirse en términos de doce concentraciones decsim;] /N”, pero como
el numero de sitios de la red puede variar en presencia de vacancias, es mas
conveniente usar concentraciones atdmicas. Estas se definen con respecto al
numero de tomos totaN,, = ny + n,, comox; = nj/N,. Tenemos entonces
doce concentraciones atomicas:, x%, xia, xi1, xi, xfst, x5, x4, 2P,
xiB3, x4 y x#3, de las cuales ocho corresponden a defectos puntuales.

La relacion entre ambas concentraciones es:

xT

- L , 5.2
‘i (1 + xy4)N,./N (5-2)

N. cl
Xl =— . (5.3)

V(-2 )

donde hemos introducido la concentracion atdmica de vacancias definida por:

Xya =Ny /Ny = Z Xya (5.4)

r

Utilizando estas variables pueden intercambiarse el numero de sitios con el

numero de &tomos como:

N =1+ xy4)Ng, (5.5)
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N,
N, =N (1 _ Z WC;A> (5.6)

r

coni =U;AL;VA; r = U; AL2; Al2; Al3.
Las doce concentraciones atémicas deben satisfacer seis restricciones:

e La suma de concentraciones en cada una de las cuatroesudsied cumplir:

r

N
Yixi = W(l + xyy,) coni = U; AL;VA; v = U; Al1; Al2; Al3 (5.7)

e Las concentraciones atomicgsy x,; estan fijas y dadas por:

xy = x¥ + xf + xf? + xfB (5.8)
_ U 4 L AL A2 | AI3
Xar =Xa t Xy +xn° +xy (5.9)

Si el compuesto tiene una concentracion atomica fija pero no estequiométrica,

podemos escribirlo com@, /s_sAl, /5.5 0 sea reescribir (5.8)(5.9) como:

xy=1/5-8 (5.10b)

5.2.1. Energia libre

De las doce concentraciones atbmicas hay ocho, como y@omamos, que
corresponden a concentraciones de  defectos: cuatro  antisitios
(Y, xft, x#2 y x{i13) y cuatro vacanciasf,, x74L, x4y x7%2). El objetivoque
nos propusimos fue encontrar como se comporta cada ufladerefuncion de la
temperatura y de la desviacion de la estequiom®{ias8, 129 x}; = x (T, §).

Para ello, realizamos un analisis termodinamico del problema, partiendo de que
el estado de equilibrio a T y P de un sistema se determina por el minimo de la

energia libre G, o d&Gy referido a un estado de referencia y por atomo:
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Utilizando el modelo de Wagner-Schottky [59], la entalpia de formacion por
atomo de la aleacion UAton defectos puede escribirse como una funcién lineal
de las concentraciones de los defectos puntuales:

AH3A14 = AHp 4, + i Hl %], (5.12)

conAHj,,, la entalpia de formacién del compuesto Ypérfecto sin defectos y

H{ es la entalpia de formacion del defecto. Estas entalpias serén obtenidas a partir
del calculo por primeros principios. Ademas:

HY = Hi' = H?2 = HB =0 (5.13)

Si AHp,,, es la entalpia de formacién del cristal sin defectos por atomo,

podemos escribir la entalpia del cristal con defectos como:
AHp = NgeAH 5y, + Noe Z Z Hl x] (5.14)
roi

Si ademas se tiene la precaucién de tomar como estado de referencia al cristal

sin defectos, se puede escribir:

AHy = Ny Z Z HI x! (5.15)
r i

La entalpia del sistema se describe mas claramente a partir de las
concentraciones atomicas, pero para describir la entropia resulta més directo
trabajar en términos de las concentraciones por gitiesta Ultima dependencia

es la que elegimos para resolver las ecuaciones termodinamicas del sistema.
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Asi, (5.15) se puede reescribir como:

N
AH; = NZZH[W%{ (5.16)
r i

Por otro lado, la entropia configuracional por atomo se calcula suponiendo una
distribucion al azar de los defectos puntuales, usando la aproximacién de campo
medio [Apéndice AJ:

N
ASeons = —Nkg z Z Ll In(e]) (5.17)
r i

Y reescribiendo en términos de concentraciones atémicas:

ASeons = {Z X! In(xl) — z Nt xy0im (N— 1+ xVA))}

= —ky {Z x! In(xl) — % (1 + x,)ln @ 1+ xVA)> -

2 2
—z (1 +xp)ln <§ (1+ xVA)>} (5.18)

La energia libre del sistema que expresada como:

N,
—cr + kBTZ Zﬁc{ 1n(c{)] (5.19)
r i

O, en términos de las concentraciones atbmicas:

Zerr +

AGy =

AG; =
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kT Zp (Zea] nGD A+ ) (A +x0))] 620

5.2.2. Concentraciones en el equilibrio

Las concentraciones de todos los defectos puntuales en el equilibrio
termodinamico pueden encontrarse minimizando la energia libre de Gibbs.
Derivando la energia libre con respecto a las doce incognitas, e introduciendo
cinco multiplicadores de Lagrange correspondientes a las restricciones (5.7) y
(5.10) [Apéndice B], obtenemos las doce ecuaciones que relacionan las
concentraciones atomicas de equilibrio y nos permiten encafjif&rs) a partir
de las entalpias de formacion de los defectos

Hyy, HG'W HG Hg® y Hya, Hyg' Hia?, Hyi® (B = 1/kpT):

5 A2 . Al2 . Al3
55x 0, (xih )xVA Xk

22(1 + XVA)S

exp (—B(HYx + 2HAY + HAZ + HYFP)) (5.21a)

XVAX{J”1

xl?q,élxu
Al2

X X

L = exp (—B(HY, + HAZ — HAZ)) (5.21¢)

Il
Q

xp (—B(HY, + HA™ — HAL)) (5.21b)

II
@

Az U
Xva XU

Al3

(-
(-
(-
X op (—p (g + HE® — HED)) (5.21d)
(-
(-
exp (-

Al3
Xva xU

All
Xya xAl

AT B(HI + HY, — HY,)) (5.21e)
XyaXai
Al12
XyA xAl

——an = exp (—B(HIZ + Hi — Hil/]A)) (5.21f)

XyaXai
Al3
Xva xAl

u ,.Al3

,B(H{,“E + HAl - HVA)) (5.219)
XyaXal

1
— U All Al2 Al3 All Al2 Al3
6 —_ XAl _xU —XU —XU +§(4‘.XVA _xVA xVA xVA ) (521h)

1
v= = (1 — 4xf, + xpit + x5 + xf5) — x5, (5.21i)
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2 3

X =g (1 +XVa — 5 X7 + X748+ xé‘}f) — xg" (5.21j)
1

xj? = £ (1 + xf, + xpit — Axfi2 + xf2) — x(*2 (5.21k)
1

xiB = = (1 + xfy + x5 + x5 — 4x)) — x{*® (5.21D)

La ecuacion (5.21h) se obtiene a partir de (5.7), (5.8) y (5.9). Las
concentracionesy, x4/%, x4? y x4'3, que no son concentraciones de defectos, se
obtienen en términos de las de defectos usandp (5.7

Si se conoce una estimacion de las entalpias de formacién de los defectos
puntuales entonces, resolviendo numéricameintenjunto de ecuaciones (5.21),
obtenemos las concentraciones de defectos en equilibrioUgdsaa una dada

temperatura y concentracion dg. [Apéndice B]

5.3. Estructura de defectos

5.3.1 Formacion de defectos puntuales

A T=0 K, la estructura de defectos puntuales de un compuesto ordenado sélo
estd gobernada por la entalpia, y los defectos puntuales estables se denominan
defectos constitucionales.

Como ya mencionamos, el efecto de la presion en las entalpias de formacion de
defectos es pequefio por lo que despreciamos este efecto y consideramos que las
entalpias de formacion son equivalentes a las energias de formacion de defectos.

Para obtener las energia entalpias formacion por &omo de un compuesto
genérico com atomos de uranio § de aluminioU,, Al,, que contiene uno de los
posibles defectos puntuales constitucionales utilizamos las energias totales de
calculos de primeros principios con polarizacion de espin en las superceldas de 80

y 120 atomos con un unico defecto:
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Hr(UmAly) — mHr(U) — nHr(AD
m+n

AH(U,, AL, = (5.22)

Los estados de referencia son uranio puro en la estructura oC4 y aluminio puro

en la estructura cubica cF4.
Utilizando la ecuacion (5.12), podemos encontrar Hispartiendo de las

entalpias de formacion del cristal estequiométrico y la del cristal con defectos

correspondiente:

. AH{(UnAL)—AH;(UAL)

d (5.23)
Xd
-0.10 : . , L
A2 g A3 u
VA t_}VA VA » Al
\ T
2 0.11- VA'en I
-'9 . "I .-‘
Ry ! -
= uAe w
© U
T -0.12
<
-0.13 H
4
—
0.79 0.80 0.81
Al

Figura 5.1. Entalpias de formacion por atomo de Wétlas superceldas 2x2x@)
y 3x2x1(H) con un unico defecthos estados de referencia son los elementos puros:

U en la estructura ortorrombica oC4 y Al en la estmactubica cF4.

En la Figura 5.1 graficamos las entalpias de formacion calculadas para
aleaciones UAl fuera de la estequiometria, para superceldas de 2x2x1 y de
3x2x1 celdas unidad. Observamos las ocho ramas correspondientes a cada uno de

los posibles tipos de defectos puntuales constitucionales: cuatro antisitios
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Y, xf1 xf2 yx4B) y cuatro vacancias xf,, x4y, x5 yx43).  Las

estructuras de defectos mas estables estan dadas por las ramas con menor entalpia
de formacion. Asi, la figura muestra que los defectos constitucionales estables en
la zona rica en Al son los antisitios de Al en sitios detly, mientras que en la
zona rica en U son los antisitios de U en sitios de IAf2.

La relacion lineal entreAH;i Y Xx4; que se observa en la Figura 5.1 se manifiesta
si escribimosx,; en términos de las concentraciones de defectos usando (5.21h)
en (5.10a):

_ AU Al A2 _ A3 LU AL A2 _ A3
Xu =g+ —xf" = xf? — %" + 2 (s — x08 — 208 — x5, (5.24)

segun el modelo de Wagn&chottky para las entalpias de formacion de la

aleacion UAJ dado por las ecuaciones (5.2128).

Tabla 5.1. Entalpias de formacio®; por atomo de los defectos puntuales en
UAI, calculadas por primeros principios. Estados de referencia: Al cubico cF4 y U

ortorémbico oC4.

. S ) Hy Hy
Tipo de defecto Designacion Entalpia
(kJ/mol)  (eV/at.)

antisitio de Al en L AlY HY 164 1.70
antisitio de U en Al yAl HH" 53 0.55
antisitio de U en Al yAL2 Hy® 46 0.47
antisitio de U en Al s HYB 68 0.71
vacancia de U vaY HY, 174 1.81
vacancia de All yAAlt HP 124 1.29
vacancia de Al2 vAA2 Hp2 190 1.97
vacancia de Al3 VAAB HPEB 191 1.98
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A partir de las pendientes de esas rectas se pueden obtener los valHfes de
listados en la Tabla 5.1 para los ocho posibles tipos de defectos puntuales en
UAI,.

5.3.2. Estabilidad de defectos constitucionales y
térmicos

A partir de la ecuacion (5.21h) y segun los resultados de la seccion precedente,
la concentracion de defectos constituciond®s‘x! en el estado de maximo

orden para el compuesto UAlera de la estequiometria sera:

§ <0 - Oty Al2 = |5|, para la region rica en U, (5.25a)

5§ >0 - ™Y = §, para la region rica en Al (5.25b)

AT # 0K, se generan nuevos defectos puntuales llamados defectos térmicos
Estos nuevos defectd§™x! se suman a los defectos constitucion&f&8x!
correspondientes.

Para una dada aleacion, con su composicion fija, la restriccion dada por la
ecuacion (5.21hpara 6 (o la ecuacion (5.24) paraxy;) rige sobre el nimero total
de concentraciones de defectos. En particular, para las concentraciones de
defectos constitucionales mas estableg’ y U42, tenemos ahora las

concentraciones totales:

U _ const U term_ U
X4 = X t Xa (5.26)

x{}lz — constxglz + termxglz (5.26b)

Entonces, para estos casos, la concentracion de defectos total podra ser una
cantidad positiva ain cuando la concentracion de defectos térmicos sea negativa,
como en el caso de la aniquilacion de defectos. Para los demas defectos, las

concentraciones totales coincidiran con las térmicas.
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Reemplazando las ecuaciones (5.25) y (5.26) en (5.21h) obtenemos la

condicion para las concentraciones de defectos puntuales térmicos:

termxgl _ termxl/}ll _ termxl/]llz _ termxl/]ll3 +

1
term,_. U term, All term, Al2 term, Al3Y) _

Asi, los defectos térmicos solo pueden generarse en combinaciones tales que se
cumpla esta restriccién para conservar la composicién (defectos CCD, por sus
siglas en inglésomposition-conserving def@¢130.

Existen doce de estos defectosCformados por dos defectos puntuales que
pueden ser activados térmicamente en la aleacion ordenada para cualquier
composicién, incluida la aleacibn estequiométrica (libre de defectos
consititucionales). Estos pueden obtenerse de (5.27) si tomamos todas las
concentraciones térmicas positivas.

En la Tabla 5.2 listamos las reacciones junto con las entalpias calculadas a
partir de las entalpias de formacion de los defectos puntuales aislados de la Tabla
5.1.

Como ya mencionamos, las concentraciones de defectos térmicos del mismo
tipo que los constitucionales pueden ser cantidades negativas, y hay por lo tanto
mas formas de satisfacer la ecuacion (5.27): reemplazando los antisitios
constitucionales por vacancias u otros tipos de antisitios. Esto significaria que la
formacién de un defecto de otra rama esta acompafiada por la aniquilacion de un
defecto constitucional. Este tipo de defecto CCD se denomina inter-ramas o
interbranch [130]. En la Tabla 5.3 mostramos las reacciones de defectos que
originan defectos CE interbranchen el caso de UAltanto para la region rica en
Al como para la rica en U.

En ambas tablas incluimos las relaciones de equilibrio entre las
concentraciones de defectos puntuales involucradas en cada reaccion, obtenidas a

partir de las ecuaciones (5.21).
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Tabla 5.2. Entalpias de formacioH,, calculadas para defectos CCD tipicos en

UAl4. N esel nimero de defectos generado a través de la reaccion.

., , ., e . Hp Hp/Np
Reaccion Entalpia Ecuacion de equilibrio @) V)
e e

xJxii

05 UAL+ AV Hypy = HM + H g = e FHem 225 1.12
xXat Xy
xxi?

0 UA2+ AV Hyp, = HY + HY| —imy = e P 2.17 1.09
XA12xgy
xAlxi;lB

0 b l]Al3 +AlU H2D3 = HijllB + ngl T = e_BH2D3 240 120
XA xy

All Al2 Al3
Soxta (i) Al _ e~BHsor 696 1.39

0 - VAU + 4VA " Hopy = HY, + 4HPY
22(1 + XVA)S(XA 11)

xVA(xAIZ) ( Au)z Al3 _ Stsm:
22(1 + xya)® (x4 12)

Sxlp i) A _
22(1 + xya)® (x4 13)
55x5, (xAll) xPahrs

22 (1 + XVA)S (Xﬁlll)

0> VAY +4VA42 H.p, = HY, + 4HJ2 9.68 1.94

0> VAY + 4VA%3 He o = HY, + 4HJB 9.74 1.95

= g¢~PHep1 8.14 1.36

0 —> ALY + 5VAA Hepy = HY + SHEE

55 Al2 Al1)2 Als
0> ALV + 5VAA2 Hep, = HY +5HAEZ 224 W) () = e PHepz 1154 1.92
22(1 + XVA)S(XA 12)

55 Al3 Al12 Alz
0 - ALY + SVAA3 Hepy = HY, +5HAR 224 GGR) (A A ePHers  11.62 1.94
22(1 + XVA)S(XA 13)

5(xU) (x{}”)‘L AlzleIB
22(1 4 xyp)°® (xg)‘*(xA”)
55(x‘lIJA)S(x{}lZ)‘L(xAll)zxﬁlB _
22(1 4 xyp)°® (xAlz) (xPH*

55(XVA) (ng) (A”)zxfllz

22(1 + xya)® (D% (x4 13)

= ¢ PBHop1 11,24 1.25

0 > 4UA +5vAY Hopy = HEM + HY,

e~PHopz 10,93 1.21

0 — 4UA2 + 5VAY Hgp, = Hf? + HY,

= ¢~ PHop3 11.87 1.32

0 g 4UAZ3 + SVAU H9D3 = H{?l:; + H‘(}IA
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Tabla 5.3. Entalpias de formacioH, calculadas para defectos Bhter-ramas

tipicos enUAl 4. N, es el numero de defectos generado a través de la reaccion.

HD Hp/Np

Reaccibén Entalpia Ecuacién de equilibrio
(eVv) (eV)
5(..U \° (., Al1\2_ Al2. Al3
4AIY > 5VAU  Hy = SHY, — 4HY 2 (eva) G X34 _ g, 2.25 0.45
22(1 + xya)S (x4
5(. A2\ (. Al1\2 Al3 U
UAZ 5 5VAAZ Ho = SHERZ — HAL 5° () (") % x”3 = e PHiaw 9.37 1.87
22(1 + xyp)Sx (2 (x41%)
55(xAl3)5xU(xAll)2(xA12)2
UAZ 5 5VAAB  Hiuos = SHEB — AR VA TUA Al AL ) = e PHianzs 937 1.87
22(1 + xya) x 2 (x42)
5( ALY ..U (. Al2)2, Al3
UAZ - 5VAAL Haoq = SHELL — HAR 57 (xi ) xi (udi”) i s =e PHum 597 1.19
22(1 + xyp)Sx (2 (x41)
Al3 . Al2
Xy~ Xal _
UAZ 5 UAB  Hippaz = HGR — HE? —— = e~ Fiazass 0.23 0.23
Xy~ Xal
All.,. Al2
Xy Xl -
yAlz o, Al Hiapal = H{j”l _ H{j”z x{}lzxfl” = e~ PHiazan 0.08 0.08

Resumiendo, los defectos constitucionales (T=p déminantes para el

compuesto fuera de la estequiometria sdf y U4 a cada lado de la

estequiometria.

ParaT # 0 K se generan los defectos térmicos, a partir de los constitucionales,

pero siempre en combinaciones que mantiéneonstante, a través de cualquiera

de las reacciones de las Ta#a2 y 5.3. Se formaran primero los mas estables.

Para el compuesto estequiométrico solo podemos elegir las reacciones de la

Tabla 5.2, por lo quka reacciéon dominante resulta seipbi enla cual se forma, a

partir del cristal perfecto, un defecto compuesto por ambos antigitiosU4'2.

Para los compuestos fuera de la estequiometria, encontramos cuales son las

reacciones de defectos mas favorables comparando los valores de entalpias de

formacion por defecto de la Tabla 5.2 y la Tabla 5.3. Puede verse que en la zona

rica en uranio de UA)] la reaccion mas favorable egbhi1, por lo que el defecto

térmico es un defecto inter-ramas en el que un antisftid (U ocupando un sitio
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de Al tipo 2) es reemplazado por un antisifi’* (U ocupando un sitio de Al tipo
1). En la zona rica en aluminio, la reaccion mas favorablegsytel defecto
térmico es un inter-ramas en el cual cuattf, &tomos antisitios de Al, son

reemplazados por cind®, vacancias de U.

VAAI1
VAAIZ
VAAIB
vAY
UAH
UAI2
UAI3
o Al

> e | |

% i o

07r 0,78 0,79 0,80 1 082 083 084 085

-2

a vV AAI2

>

<

>
%

IOg1D(Xd)

-10

B v B T 9
C
&
%)

-12

0,77 I 0,78 l 0,79 l 0,80 . 0,81 . 0,82 l 0,83 . 0,84 . 0,85
A
Figura 5.2. Concentraciones de defectos totales en funcion de la composicion de
Aluminio (a) T=823 K. (b) T=1000 K.

En la Figura 5.2 presentamos las concentraciones de defectos como funcién de
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la composicion para T=823 K y T=1000 K, a partir de la resolucion de las

ecuaciones (5.21) utilizando las entalpias de formaéignde los defectos

puntuales aislados listados en la Tabla ®tuvimos estos resultados partiendo

de una suposicion inicial realista de las concentraciones de defectos, y realizando

iteraciones sucesivas hasta adquirir la precisiéon deseada. [Apéndice B].

(a)

206107

102107

“1,0010°

-2,0x10°

(c)

2.0x107°

1,0x10°% 4

“10x10°% 4

-2,0%10°

T
o7

T
078

T
078

1
0.80

(b)

(d)

Xa

93,0410 "

60107

010"

004

3.0x10"

010"

8.0x10"

30x10° -

20x10" 4

1.0x10"

0.0

_U’AU
-=- Al
T
0.80 081 082 0.83
xAl
_VAL‘
= aa Al'J
=,
T
0,80 0.81 08 0.83

Figura 5.3. Concentraciones de defectos térmicos en funcién de la composicion

de aluminio a ambos lados de la estequiometria (a) y (b) T=823 K. (¢) y (d)
T=1000 K.

Mientras que a T=0 K soOlo son posibles antisitios constitucionales, a

temperaturas finitas las interacciones inter-ramias lugar a la aparicion del

espectro de defectos de la figura. Observamos que, como era de esperar, los

defectos que le siguen en abundancia a los defectos constitucidAZlgsAlY,

son los defectod/4 y VAY, como predicen las reacciones mas favorables

mencionadas en el parrafo anterior. Es mas dificil de predecir la secuencia
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descendente de los defectos térmicos que siguen en importancia, ya que podrian
interacuar los diferentes CCD entre si. En 5.3.4 discutimos estas posibles
interacciones en el contexto del concepto de energia de formacion efectiva.

Para visualizar mas claramente los defectos térmicos, presentamos las Figuras
5.3(a)-(d), que muestran dichos defectos a ambos lados de la estequiometria para
las mismas temperaturas. Observamos que las concentraciones de defectos
térmicos son negativas cuando se produce la aniquilacion de defectos

constitucionales

-0,09 —

- Modelo ab-initio o
------ AH, (T=823 y 1000 K)
L --- AG, (T=823K) 7z
Rl AG, (T= 1000 K) R

Modelo semi-empirico
AG, (T= 823 K)

AGf (eV/atomo)

0,13 . 1 . 1 . 1 A 1 . 1 .
0,77 0,78 0,79 0,80 0,81 0,82 0,83

XAl
Figura 5.4. Energia libre de formacion por atoma, de UAL en funcion de la
composicién de Al a dos temperaturas. La curva de energia libre del modelo semi-
empirico de dos subredes fue desplazada verticalmente para hacer coincidir el
valor de la entalpia de formacién a T=823 K con el valor obtenido por el célculo

ab initio.

Por ultimo, la informacion obtenida de las concentraciones de defectos totales
en funcion dex,; y T representada en la Figura 5.2 puede utilizarse para obtener
la energia libre de formaciohG, del compuesto UAla partir de la ecuacion
(5.19). Esos resultados se muestran en la Figura 5.4, donde también se incluye

AGs de la misma fase modelada por el método CALPHAD en el Capitulo 3 (ver
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Figura 3.3). Tal como se desprende del analisis que conduce a la ecuacion (5.17),
la entalpia de formacion del compuesto es independiente de la temperatura y
coincide con la energia de formacion de los defectos constitucionales, como puede
observarse de la comparacion con los resultados de la Figura 5.1. La comparacion
de la energia libre del compuesto modelada por primeros principios y aquella
modelada con el método semi-empirico de dos subredes a T=823 K, muestra
coincidencia en la forma de la dependenciaxgrpero diferencias en los ajustes
entre sus valores. Mas adelante, en el parrafo 5.5, se tratara la modificacion del
modelo semi-empirico para la fase YAlon el objeto de ajustar parte de su

comportamiento con el modelado por primeros principios.

5.3.3. Densidad del compuestdAl,4

Existen antecedentes experimentales de muestras deptdplaradas a través
de una reaccion peritéctica no complétd; + Alliquido — UAl, [20, 22, 24,

25] en la cual la microestructura consistados fases en equilibrio, UAY Al.

Como ya mencionamos en el Capitulo 1, Borie [20] reporté una densidad para
UAIl, de (5.7+0.3) g/crhen lugar de los 6.1 g/éhque tendria si fuera un cristal
perfecto. Lo explicd postulando la existencia de defectos constitucionales,
vacancias de U o antisitios de Al en sitios de U. Mas tarde, Runnalls y Boucher
[22] midieron una densidad de (5.6+0.1) gictxplicaron este valor mas bajo
planteando que habia sitios de U vacios. Mas recientemente, geaby24],
obtuvieron una densidad de 5.6 gicm

Teniendo en cuenta estos datos experimentales y nuestros resultados, las
muestras caracterizadas serian aleaciones ricas en Al que contienen
principalmente antisitios de aluminitlV. Bajo esta suposicion, y teniendo en
cuenta los bordes del intervalo de densidades medido (5.6 y 5.7) ofoeh
volumen de la celda unidad informada en [25], podemos prect@uoposiciones
entre 82.7 y 82.1 % de Al, lo que esta también en acuerdo con las composiciones

medidas para el compuesto.
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Este calculo puede ser mas preciso si seyraltodas las concentraciones de
defectos puntuales a temperatura finita. Una expresion para a densidad,de

incluyendo la ocncentracion de defectos puntuales es la siguiente:

20
P NpVeer (1 + xya)

(x4 My, + xyMy) (5.28)

con N, el numero de Avogadrd,,; el volume de la celda unidat,; y M, las
masas atoémicas. Es claro de la Figura 5.2 que la concentracion de vacancias
totales es siempre mucho menor que 1, por lo que la densidad estd dominada por

la concentracion de defectos de antisitio como discutimos previamente.

5.3.4. Entalpias de defectos efectivas

Las ecuaciones (5.21) también pueden resolverse numéricamente para una
composicion fija de Al, en funcién de la temperatura. En la Figura 5.5 graficamos
las concentraciones de defectos para el compuesto estequiométrico y para un
compuesto fuera de la estequiometria en la zona rica en Al, para el rango de
temperaturas entife=750K y T=1000 K.

Podemos observar que las concentraciones de defectos puntuales exhiben una
dependencia con la temperatura tipo Arrhenius. Esta pseudo ley de Arrhenius nos
permite obtener las entalpias de formacion efectivas de los defectos puntuales

aislados etJAl, a través de un ajuste lineal siguiendo la relacion:

xq = xFexp{—H [(ksT)} (5.29)
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Figura 5.5. Gréfico tipo Arrhenius de las concentraciones de defectos puntuales

en equilibrio. Los simbolos corresponden a las soluciones calculadas
numéricamente a partir de las ecuaciones (5.21). Las lineas, estimadas a partir de

los valores de entalpias de defectos efectivas dados en la Tabla 5.4.

Presentamos los resultados en la Tabla 5.4. Introducimos estas entalpias
efectivas debido a que los datos experimentales comunmente se interpretan
mediante un formalismo basado en la relacién de Arrhenius. Por este motivo, no
incluimos los resultados del lado rico en U ya que no se observan

experimentalmente.
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Tabla 5.4. Valores de las entalpias efectivas y factores pre-exponenciales de la
ley de Arrhenius para las concentraciones de defectos puntuales en el compuesto

UAI, estequiométrico y del lado rico en Al.

6=0.0 6 =0.031

HS (eViat.) xg H (eViat.) xg

Defecto num® aproX® num® aproX®  Defecto numf? aproX”? num® aprox®

yAL 1.07 1.07 0.13 0.12 AlY 0.00 0.00 0.03 0.03
AlY 1.10 1.10 0.32 0.35 VAY 0.45 0.45 0.04 0.05
Al 1.15 1.14 0.25 0.23 vaAl 1.63 1.63 0.58 0.58
yAaB 131 1.30 0.13 0.12 A 2.17 217 111 1.29
VAY 1.33 1.33 0.29 0.31 Al 2.25 225 223 2.58
VAAL 1.41 141 0.36 0.36 VAARZ 2.31 231 0.29 0.29
VAAL2 2.09 209 0.18 0.18 VAAL 2.32 232 0.29 0.29
VAAL 2.10 210 0.18 0.18 AL 241 240 111 1.29

@ Ajuste por cuadrados minimos de los valargglos simbolos) de la Figura 5.5.

®) Calculado usando las expresiones analiticas dadas en la Tabla 5.5.

En la Tabla 5.5 presentamos todas las expresiones analiticas que relacionan
Hsf y las entalpias de formaciéon de los defecto®@Gnter-ramas en UA|l asi
como también los factores pre-exponenciales. Los célculos realizados con estas
expresiones analiticas estan en un excelente acuerdo con los resultados obtenidos
mediante el ajuste numérico (ver Tabla 5.4). Cabe destacar que las ehtgflpias
en general contienen informacion de otros defectos puntuales, no solo del defecto

tipo d. Por lo tanto, no tienen el significado fisico simple que pueden tener en un

cristal monoatémico.

118



Defectos puntuales en el compuesto JAI

Tabla 5.5 Expresiones analiticas aproximadas de las entalpias efectivas y los
factores pre-exponenciales de la ley de Arrhenius para las concentraciones de

defectos puntuales en Updstequiométrico y rico en Al.

6=0 6>0
Defecto Hzf xg Defecto H fif x
H +H 1
yAR Hyp, — —2t — 2D2 — AV 0 )
Al Hap1 + Hapa V3w Hyy |84
4 5 5 5
H +H 2 Hep1 2
yan H __2b1 ' "72b2 N VAAlL 6
2b1 4 53 5 5356
H,ps + H 1 1
UA13 H _-2Dh1 2D2 U“”Z H =
2D3 4 5\/§ 2D2 526
1 Hypy + Hapa\] 3%/5 2
VAU = [H —4 (H - m—z)] 2 yan H i
5 | oDz 2D2 4 R 2D1 525
1 H +H 2 H 1
VAALL —(H _ Hapg 2D2) VAAL2 6D2
5\ 6P1 4 51%/3 5 53/56
1 H + H 1 H 1
VAAL2 —(H _ Hapg 2D2) VAAB 6D3
5\ 6P2 4 5'Y3 5 5356
1 H + H 1 1
VAA13 - (H _172b1 ZDZ) - UA13 H -
c\teps =, 5133 2D3 525

Si se verifican ciertas condiciones, las ecuaciones (5.21) se simplifican y
podemos obtener soluciones analiticas aproximadas, lo que nos lleva a una
interpretacion directa del significado fisico de las entalpias de formacién
efectivas. Esas condiciones son:

e Para UA) estequiométrico podemos ver de la Figura 5.3(a) que las
concentraciones de defectod, x{/? y x* dominan preponderadamente en
todo el rango de temperaturas y son producto de los defectos térmifbs CC
con entalpias kb1 Y Hopz. Entonces, si suponemos que las demas
concentraciones de defectos son despreciables y utilizamos las ecuaciones de
equilibrio Hxp1 Y Haop, de la Tabla 5.2, obtenemos la relacion de Arrhenius para
las concentraciones dominantes con las entalpias efectivas y los factores pre-

exponenciales que listamos en la Tabla 5.5. Las demas concentraciones de
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defectos se obtienen a partir de las ecuaciones de equilibrio restantes en una
secuencia decreciente dada por los valores de las entalpias de reaccion dadas en
la Tabla 5.2.

e Para los compuestos fuera de la estequiometria, la concentracion de defectos
constitucionales es mucho mayor que la de defectos térmicos, como se observa
en la Figura 5.5(b), y puede considerarse como independiente de T. Ademas,
utilizamos la misma meodologia que para el compuesto estequiométrico, pero

incluyendo también el defecto inter-ramag &h el analisis.

5.4. Andlisis del cristal de UA] con
defectos puntuales

En esta seccidon volvemos sobre los resultados estructurales, electrénicos y
magnéticos que discutimos en 4.3 para el compugatq perfecto, pero ahora
para el caso del cristal con defectos. Como mencionamos previamente, nuestro
interés esta enfocado en el lado rico en aluminio, ya que los resultados
experimentales muestran que YAk extiende hacia los contenidos enriquecidos
en aluminio.La importancia de este analisis radica en que los efectos de tamafio,
estructura electronica y reacomodamiento de carga en la formacién del compuesto
son los responsables geestabilidad. A continuacion, discutimos en detalle estos

aspectos pardAl4 con defectogilV y VAY.

5.4.1. Relajaciones estructurales

Para investigar los efectos locales de la inclusion de los defectos, estudiamos
las distancias entre atomos de Al y las posiciones de los defégios,(Tabla
5.6). Comparando con la distancia entre las posiciones de Al y U en la estructura
estequiométricad,_y, expresamos la relajacion como un porcentaje de la

distancia de unién relativa al cristal UAderfecto:
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dal—q — daj—
Relajacion (%) = % * 100 (5.29)
Al-U

Segun lo esperado, al remover un atomo de uranio se observa una relajacion de
los &tomos vecinos del aluminio hacia el interior. La magnitud de relajacion sigue

el mismo orden que la distancia entre la vacancia de uranio y sus &tomos vecinos.

Tabla 5.6 Relajacionesn la red de los primeros, segundos y terceros vecinos
alrededor de un defecto en el cristal de JJAls calculos se realizaron en la
supercelda mayor (3x2x1

Distancia @a;_q) o
Defecto o Relajacion (%)
aluminio-defecto (A)

All Al2 Al3 All Al2 Al3

VAY 2.819 2.950 3.054 -6.687 -4.022 -1.376
AlY 2.985 2.790 2.971 -1.177 -9.232 -4.062

£

o
[

Figura 5.6. El aluminio antisitio marcado se desplaza de la posicion original del
U en el compuesto UA
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Cuando un &tomo de aluminio ocupa el sitio de uranio, también se espera que
la estructura relaje hacia el interior para reducir la energia de tension proveniente
de la diferencia en tamafio atobmico el atomo de uranio y el antisitio de aluminio.
Observamos un efecto curioso en el atomo Al antisitio, un desplazamiento de la
posicion original del U en la direccigf01] hacia un plang001) que contiene
atomos segundos vecinos Al2 (Figura 5.6). Este tipo de relajacion reduce la

tension entre los atomos de aluminio de alrededor y refuerza el enlace.

5.4.2. Estructura electréonica

Retomamos el analisis de la estructura electrénica que hicimos para el caso del
cristal sin defectos en la seccion 4.3.2. Todos los resultados que presentamos aqui
se obtuvieron a partir de la supercelda de mayor tamafio (3x2x1). En la la figura
5.7 mostramos los graficos BCD para la estructura rica en Al que contiene una
vacancia de U. Comparando con el grafico BCD del cristal perfecto de la figura
4.10, podemos ver que hay una redistribucion espacial significativa de la carga de
enlace intersticial en la areas triangulatés-VA’-AI2, Al2-VA’-AI3 y AI3-VA-

Al3 alrededor de la vacancia. En consecuencia, tanto las udiiné#& como las

U-AI2 ganan densidad electrénica. La compensacién para estas desviaciones
aparece como una redistribucién de la carga direccional de enlace f en los sitios de
U alrededor de la vacancia, se produce una disminucion de la carga en los I6bulos
localizados del lado de la vacancia.

La introduccion de un atomo de Al en el sitio de U en vez de la VA,
proporciona un exceso de electrones alrededor del antisitio, llevando a reforzar los
enlaces entre los atomos de Al vecinos y el Al antisitio mismo (ver Figura 5.8). La
compensacion por la desviacion de la estequiometria debida al antisitio de Al en el
lado rico en Al de UA] es, por lo tanto, energéticamente mas favorable que

aguella de la vacancia de U como discutimos en 5.3 y se observa en la Figura 5.1.
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S

Al(2)
e

[100]

Figura 5.7. Grafico BCD sobre planos especificos de UJélie contienen una
vacancia de U: (a5 027) y (2 0 9); (b) (100); (c) (010). Las lineas de nivel se

graficaron desde 1x10a 40x1C electrones/Acon un intervalo de 1x10

123



Capitulo 5
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Figura 5.8. Grafico BCD sobre planos especificos de MA4le contiene un
antisitio de Al: (a)(§ 0 27) y (209); (b) (10 0); (c) (01 0). Las lineas de nivel

se graficaron desde 1x1@ 40x1C electrones/Acon un intervalo de 1x10

En la figura 5.9 mostramos la DOS total para el cristal,paffecto y las dos
estructuras con defectos. Se rompe el antiferromagnetismo y aparece un momento
magnético no nulo en la banda U 5f. Como el atomo de U en el que se introdujo la
vacancia tenia estados mayoritarios U 5f con espin hacia arriba podria esperarse,
si se tratara de estados electronicos completamente localizados, un descenso

uniforme en la densidad de estados con espin hacia arriba por debajo del nivel de
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Fermi, mientras que la densidad de estados con espin hacia abajo se mantenga fija.
Sin embargo, observamos un incremento en el numero de estados U 5f en energias
entre 0.2 y 0.6 eV por debajo del nivel de Fermi, en ambos sentidos de espin.
Creemos que este comportamiento podria corresponderse con estados de enlace
méas fuertes asociados a la carga direccional de enlace f que sufre una

redistribucion, como ya fue mencionado.

150 |
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w
o

DOS total (estados/eV)
8 o
— o — _'!_-n, PR —

i
o
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Fommme- cristal con vacancia de U
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T
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Figura 5.9. DOS total del cristal de UAlperfecto y del cristal con dos tipos de
defectos puntuales en la supercelda 3x2x1: (a) vacancia de Utahjo(b)

antisitio de aluminiclV.
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La DOS total del cristal con antisitio de Al posee dos picos adicionales en la
zona de menor energia alrededor de -1.7 eV por debajo del nivel de Fermi, uno
por cada sentido de espin. Por lo tanto, la apariencia de esos picos deberia estar
directamente relacionada con la hibridizacion de los estados Al 3p y U 6d

provenientes del antisitio de Al y sus vecinos U.
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Figura 5.10.DOS proyectada en sitios de U relevantes localizados en el conjunto
de planos(011) con acoplamiento antiferromagnético en un cristal JUzdn
defectos: (a) y (c) U vecinos al sitio vacante o antisitio de Al y contenidos en la
sub-capa con la misma direccidén de espin que la original del sitio del defecto; (b)
y (d) U vecinos conectados a través de un atomo de Al al sitio vacante o antisitio
contenidos en la sub-capa con direccion de espin opuesta a la original del sitio del

defecto.

Analizando los momentos magnéticos para cada atomo de U en la supercelda,
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pudimos evaluar que los cambios més significativos ocurren para los atomos de U
localizados en el conjunto de plan@ 1) con acoplamiento antiferromagnético

en los que fue introducida la vacancia (ver Figura 4.13). Ademas, en esta capa
antiferromagnética, entre todos los atomos de U contenidos en la sub-capa con el
mismo espin que el sitio vacante, s6lo son afectados los vecinos. En la sub-capa
con sentido opuesto de espin, se requiere un atomo de Al como mediador entre el
sitio vacante y el atomo de U afectado. En la Figura 5.10 podemos ver los gréaficos
de DOS parcial proyectada en estos dos sitios diferentes de U.

Las caracteristicas dominantes de la densidad de estados para la vacancia de U
son las siguientes. En los vecinos (Figura 5.10(a)) no solo se redistribuye la carga
de enlace f sino que ademas los electrones se pierden en la carga intersticial, y el
pseudogapentre bondingy antibondingpara los estados U 5f con espip se
mueve hacia energias por encima del nivel de Fermi, debilitando sus enlaces. Por
el contrario, los &tomos de U con direccién de espin opuesta a la del U vacante,
(Figura 5.10(b)) ganan electrones de la carga intersticial y los redistribuyen en la
carga de enlace f. Es interesante ver lo que ocurre con estas caracteristicas cuando
se introduce un atomo de Al en el sitio vacante para formar un antisitio. Primero,
en los vecinos (Figura 5.10(c)) hay una recuperacion de electrones desde la carga
intersticial y de la posiciéon dglseudogapocasionando un acrecentamiento del
aspecto covalente de la unién. Segundo, en la Figura 5.10(d) el pico cercano al
nivel de Fermi se hace méas prominente y angosto en la DOS de los atomos de U
con direccibn de espin opuesta a la del U vacante, mostrando también un
incremento del aspecto covalente de la unidén entre estos atomos de U y sus

vecinos Al.

5.5. Modelado semi-empirico de la energia
libre de UAI, asistido por calculosab initio

En el capitulo 3 consideramos al compuestdl;,Ucomo una fase con
solubilidad en la subred de U y trabajamos con el modelo de dos subredes, una

para los U y otra para los Al. Ademas, s6lo consideramos antisitios de Al en U
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Modelamos el compuesto como (U At)Al) os.

A partir de lo presentado en este capitulo, podemos considerar que la aleacion
UAIl, es una fase con solubilidad en sus cuatro subredes. Sin embargo,
restringimos esa solubilidad a los defectos puntuales mas abundantes segun
nuestros estudios realizados con el modelo estadistico-termodinditigoV AY
en la subred de urani&/A'1, U422 y U4!3 en las subredes de aluminio. Luego, el
modelado escrito en la nomenclatura CALPHAD es
(U,ALVA) 0.2:(AlL,U) 0.4 (AlLU) 0 2:(Al,U) 0.2, donde la primer subred corresponde a la
red ocupada por el uranio en el cristal perfecto y las tres subredes restantes
corresponden a los sitios de aluminio con su respectiva ocupacion.

Los posibles compuestos conteniendo los mencionados defectos se muestran en
Tabla 5.7 para la fase UAY, el listado es similar para la fase Y& (Tabla 5.8)

ya que ambas fases solo difieren en su entalpia de formacidén experimental. Para

UAly(a) 0 OG_UAZ4(ﬁ)

calcular los valoreé’Gi:j:k:l ik Utilizamos el concepto de energia libre

de formacion, es decir,

UAl VAL Al U
AGyjpy = OGi:j:k‘:}l - (xAl OG,{zCC( '+ xy 063( )) (5.30)

donde el término de la izquierda se calcula a T=0 K utilizando la ecuaciéon (5.11)

para la entalpia de formacidmiil:'ﬁ,l{‘fl. Esta ultima hipotesis implica que la energia
libre de formacion del compuesto con defectos es independiente de la
temperatura. Por ultimo, el valor de la entalpia de formacion del compuesto libre
de defectos se igualé a la entalpia de formacién experimental del compuesto
estequiométrico [9]. Asi, la base de datos de ThermoCalc es modificada segun los

resultados que se muestran en las Tablas 5.7 y 5.8.
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Tabla 5.7. Parametros termodinamicos modificados para el compuestpddAl
un modelo de cuatro subredéseUAL,(B).

Pardmetros termodindmicos (J/mol)

0GuAB) 0.8 06D 1 0.2 °6HY) — 25200.0 + 3.5022T
0GUAslF) — 0.4 0GIUD 0.6 06X — 4000

0G4 — 0.6 °GIM“D 1+ 0.4 °6EY) — 16000
"Gyt = 0.6 0G/“D 1 0.4 %62 — 11600
0GUALB) _ 0gaW) | 18800
0Gyaah = 0.2 %657 + 0.8 %65 + 5200
0G4 tF) — 0.2 967D 1 0.8 965 + 9600
0G4 = 0.4 °6LF UV + 0.6 °GE ™ — 2400

0,~UAL(B) _ 0,fcc(AD)
Gararata = Ga + 7600

0GB = 0.2 °6 17UV 1 0.8 °6¢™ + 51600
0GUALF) — 0.4 0GTCMD 4 0.6 °6EY) 1 38000
0GB — 0.4 967°UD 1 0.6 062 + 42400
0y =0.6°GI Y + 0.4 067" + 28800
0GIA B = 0.6 °617°“Y + 0.4 °62Y) + 30400
0G A =08°GI Y + 02 %65 + 16800
G, =08°65°“Y 102 °%65" + 21200
Gy = 08 °GE” + 9600
“Gyaiia = 08 °G5 + 53600
0GB = 0.2 9677 1 0.6 %62 + 40000
Gpant, =02 °657°“Y + 0.6 °65 " + 44400
0GYAB) — 0.4 06TMD 4 0.4 065 4 30800
Gy = 0.4 °617°“Y 1 0.4 %65 + 32400
OGé]ﬁffl(:ﬁ?Al =06 OGLCC(AD +0.2 OGLC;(U) + 18800
oG aLh) =061 D 1 0.2 °6EY + 23200

0,UALL(B) _
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Tabla 5.8. Parametros termodinamicos modificados para el compuestpddAl

un modelo de cuatro subredes: fa3d,(a).

Parametros termodinamicos (J/mol)

0GUAL® — 0,8 0GIecAD 1 02 062" _ 25480.4 + 3.8072T

“Gyyhea = 04 °GLY 06 °65 Y — 42804
°Gyatoi = 0.6 °G1 Y + 04 65 — 16280.4
0Gualsle) = 0,6 °G1°UD 1 0.4 °GEY) — 11880.4
0gUAL@ _ ogal) | 185196
0G A =02 %617 + 0.8 %65 +4919.6
0GYAlsl®) — 2 06T 4 0.8 965 493196
0GIAD — 0.4 061UD 1 0.6 062" — 2680.4
Gl = 0G4 + 73196
0GUAll®) _ 02 06T 4 08 965 4 51319.6
0GUAll®) 04 0GTCA4D 4 06 0GEW) 1 377196
06D = 0.4 9617°“D 1 0.6 %67 + 42119.6
062 = 0.6°G/7 Y + 0.4 °6EY 1 28519.6
0GIA0 = 0.6 °61°“D 1 0.4 °6*Y +30119.6
0GUALD — 080G D 1020621 4 16519.6
0GUALD) — 080G/ 102 968W) 4 20919.6
061%%1(:2:,41 =038 OGXI(U) +9319.6
oglal@ — 08062 1533196
0GYA™ 02 0GIAD 4 06065 4397196
OG et =02 %657 + 0.6 °6 Y + 44119.6
0GUALD 0.4 067CAD 404965 +30519.6
“Gypariny = 04 °GL M +0.4 °65) + 321196
chﬁ%l(:?/?m =0.6 OGLCC(AD + 0.2 OGg(U) + 18519.6
OG A = 0.6°GL ™ +02 65" +22919.6

0, UAlL(a) _
Ly atiai = —2500 + 4.4574T
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Con el conjunto de parametros de las Tablas 5.7 y 5.8, el modelo semi-
empirico de 4 subredes predice la energia libre de formacion del compuegto UAI
La Figura 5.11 muestra ese resultado a T=823 K para su comparacion contra el
modelo semi-empirico de 2 subredes, utilizado en el Capitulo 3 (ver Figura 3.3), y
el modeloab initio. La diferencia observada entre el modelo semi-empirico de 4
subredes y el modelab initio se debe principalmente a la descripcién de la
entropia de mezcla que hacen cada uno de los modelos ya que sélo se ajustan los
valores del minimo de energia libre de formacion y los extremps 0 y
x4 = 1.

Finalmente, se calcul6 el diagrama de fases para el sistema U-Al utilizando la
descripcion termodinamica del compuesto J&dn el modelo de 4 subredes que
contiene informacién obtenida por célculms initio. La Figura 5.12 muestra el
resultado obtenido, el ancho de solubilidad del compuestq d&aparece. Es
por lo tanto aun una descripcidon incompleta y serd necesario avanzar en
incorporar el efecto de temperatura finita en la energia de formacion de los
defectos puntuales para arribar a una descripcion acorde a los resultados

experimentales.

-0,09 —
I T=823K i

Modelo ab-initio '
- - r'lGr / _-‘
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Figura 5.11.Energia libre de formacién por atoméG, de UAl, en funcion de la
composicién de Al ar=823 K. La curva de energia libre del modelo semi-

empirico (2 y 4 subredes) fue desplazada verticalmente para hacer coincidir el
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valor de la entalpia de formacion a T=823 K con el valor obtenido por el céalculo

ab initio.
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Figura 5.12. Diagrama de fase del sistemaAlJ que incorpora la descripcion
termodinamica del compuesto UAton el modelo de 4 subredes conteniendo

informacion obtenida por calculad initio.

5.6. Conclusiones parciales

En este capitulo realizamos un estudio de los defectos puntuales genlUl
marco de la DFT-GGA utilizando el método de pseudo-potenciales y ondas
planas. Para ello utilizamos superceldas de 80 y 120 atomos con un unico defecto
puntual (vacancia o antisitio) por superceldesi obtuvimos la entalpia de
formacion H; de los 8 posibles defectos puntuales considerando las cuatro
subredes del compuesto: vacancidAY VA4l VAA2 yVA43) y antisitios
(ALY, UAR, g4tz y yA3), Luego, estos valores fueron utilizados en un modelo
estadistico-termodinamico de cuatro subredes para describir la energia libre del

compuesto UAJ conteniendo defectos puntuales.
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El modelo estadistico-termodindmico nos permitié hallar las concentraciones
de defectos como funcién de la temperatura y de la desviacion de la
estequiometria. Nuestros resultados muestran que los defectos puntuales antisitios
de aluminio(AlY) y de uranio en las posiciones de Wyckoff 4e defiX*?), son
los defectos puntuales constitucionales en el lado rico en Al y rico en U de UAI
respectivamente. También obtuvimos resultados para los defectos térmicos. En el
caso del compuesto estequiométrico, los defectos térmicos dominanted%sgn
AlY. Mientras que, en la zona rica en uranio el defecto térmico es un defecto del
tipo inter-ramas en el cual un atomo antisitio de uraliifd?) es reemplazado por
otro &tomo antisitio de uranid/(‘') y en la zona rica en aluminio el defecto
térmico es también un defecto inter-ramas en el cual cuatro atomos antisitios de
Al (AlY) son reemplazados por cinco vacancias déAY}.

Los resultados hasta aqui descriptos constituyen el primer conjunto de datos
publicados que hace posible discutir y cuantificar las concentraciones de defectos
puntuales en el rango de composiciones experimental de existencia del compuesto
UAl .

Estudiamos ademas los efectos de las relajaciones estructurales y electronicas
alrededor del sitio del defecto para las composiciones atémicas del compuesto
experimentalmente relevantes. Observamos que tanto los défdét@®moAlY
inducen desplazamientos importantes de los &tomos de aluminio vecinos hacia el
interior, y que hay una redistribucion espacial significativa de la carga de enlace
intersticial en las areas de enlace triangdlalJ-Al alrededor del defecto. El
antiferromagnetismo se rompe localmente y aparece un momento magnético no
nulo en las bandas 5f de los a&tomos de U localizados en el conjunto de planos
(011) con acoplamiento antiferromagnético en el que se introdujo el defecto.

A partir de los resultadagb initio obtenidos por el estudio presentado en este
capitulo, pudimos elaborar un modelo semi-empirico de 4 subredes con
solubilidad para la fase UAI Finalmente, re-escribimos la base de datos de

Thermo-Calc y comparamos los resultados con los obtenidos en el capitulo 3.
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Capitulo 6

Energia de activacion para
la movilidad de Al en UAJ

En este capitulo, una vez obtenida la estructura de defectos puntuales estables
en el compuestbAl 4, identificamos los mecanismos mas probables de movilidad
de Al. Analizamos los estados de transicion en la difusién de Al eprédiante
el métodaNudged Elastic Banomplementado en el codigo VASP.

Estudiamos los mecanismos de migracion de aluminio en el compuesty UAI
sus correspondientes energias. Para ello calculamos, utilizando métodos de
primeros principios, la variacion de la energia total del compuesto en funcion del
camino de migracion dal, con el objetivo de encontrar los puntos de ensilladura
entre dos posiciones de equilibrio y obtener el camino de minima energia para la
migracion.

Calculamos finalmente la energia de activacion para la movilidad da @l

compuesto UA]

6.1. La difusidn a escala atobmica

6.1.1. El coeficiente de difusion

La teoria atdbmica de la difusidon en sélidos cristalinos se basa en dos axiomas
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[131]:
e La relacién de Einstein-Smoluchovski basada en el movimiento aleatorio o

caminata al azar. La expresion para el coeficiente de difusion resulta:

_ )

D
2T

6.1)

con (X?) el recorrido cuadratico medio promediado sobre el conjunto de

particulas que difunden en un tiempo

¢ Ladifusion sustitucional en sélidos cristalinos esta mediada por vacancias.
Partiendo de la ecuacién (6.1) se puede obtener, para el caso de una red

cristalina, la siguiente expresion para el coeficiente de difusion [131]:

D = afa’xy,T (6.2)

dondea depende de la estructura, f es el factor de correlacién del sa)a
distancia del saltay,, la concentracion de vacanciad ya frecuencia de salto
atomico.

Cuando la difusion se produce exclusivamente por un mecanismo de vacancias,
la frecuencia efectiva de salto es en realidad el producto de los dos ultimos
factores: en un dado intervalo de tiempo, el nUmero de saltos de los atomos es
igual al nimero de saltos de las vacancias, y por lo tanto se combinan la
probabilidad de salto de un &tomo y la de existencia de una vacancia.

Por otro lado, la movilidad tanto de los &tomos como de las vacancias depende
de la temperatura. En principio, una particula en un sitio de la red se encuentra en
un pozo del potencial o estado fundamental, pero por activacion térmica puede
saltar a otro estado fundamental si atraviesa un cierto punto de ensilladura o
barrera de potencial, un estado activado, como esquematiza la Figura 6.1.

A partir de las probabilidades de los estados fundamentales y el estado activado

térmicamente podemos escribir la frecuencia de salto como:

I'=vexp[—AG)Y/kT] (6.3)
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dondev es una frecuencia propia de la refiG{/, es la energia libre de migracion
de una vacancia.

A su vez x4 depende de la temperatura como:
Xya = exp|—AG),/kT] (6.4)
VA p VA .

conAG/, la energia libre de formacién de una vacancia.

HD TR B

A

b

Energia

Figura 6.1. Esquema de una barrera de potencial entre sitios de una red cristalina.

Si reunimos todas las expresiones y reescribimos (6.2) obtenemos:
D = afa’v exp[—AGJA/kT] exp[—AG), /kT] (6.5)

y recordando quaG.," = AH)™ — T AS}™ podemos agrupar los factores que

dependen de la temperatura:
D = afa®vexp|(AS], + ASTL)/k] exp[(—AH], — AHJYL) /KT] (6.6)
obteniendo una expresion tipo Arrhenius:
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D = Dy exp[—Qa/KT] (6.7)

Si Q= AH{;A + AH];, es la energia de activacion de la difusioDy=

afa®vexp|(AS], + AST)/k] es el factor de frecuencia o preexponencial. Cabe
aclarar que esta expresion corresponde al caso mas simple, de autodifusion o
difusion de &tomos de una especie en una red cristalina formada por &tomos de esa

misma especie.

6.1.2. Mecanismos de difusion

A continuacion sefialamos los principales mecanismos de difusion que se

observan en solidos cristalinos [132, 133].

Mecanismo intersticial

Un atomo se dice que difunde por un mecanismo intersticial si pasa de un sitio
intersticial a otro de los sitios intersticiales primeros vecinos sin desplazar en
forma permanente ninguno de los atomos de la matriz. En general, debe
producirse una dilatacidon local de la red apreciable para que pueda producirse el
salto. Esta dilatacién o distorsion es lo que constituye la barrera para que un
atomo intersticial cambie de lugar. El problema para calcular una frecuencia de
salto es determinar cuan seguido sera superada esta barrera. Este mecanismo suele

producirse en aleaciones donde el soluto se disuelve intersticialmente.

Mecanismo de vacancias

En todos los cristales existen sitios de la red que no estan ocupados,
denominados vacancias. Si uno de los atomos de un sitio adyacente salta hacia
una vacancia, se dice que el atomo difundié mediante un mecanismo de vacancias.
La posibilidad que se dé el salto dependera del recorrido que debe hacer el atomo
para desplazarse, pero ahora se agrega que tiene que haber una vacancia
disponible sobre la que saltar. El mecanismo de vacancias se estima que es el

mecanismo de autodifusion para los metales puros y para casi todas las aleaciones
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que son soluciones sustitucionales. También se observa en compuestos idnicos y

oxidos.

Mecanismos de intersticialidad y Crowdion

Si un atomo relativamente grande como un atomo del solvente entra en una
posicion intersticial, produciria una distorsibn grande si salta de un sitio
intersticial a otro vecino. Un proceso de salto que ocasiona menos distorsion es el
mecanismo de intersticialidad. Esto ocurre cuando un atomo intersticial empuja a
uno de sus primeros vecinos a una posicion intersticial y ocupa el sitio de la red
ocupado previamente por el &tomo desplazado. ElI Crowdion, por otro lado, tiene
el atomo extra ubicado en una direccion de alto empaquetamiento, desplazando
por lo tanto varios atomos de sus posiciones de equilibrio. Es similar a una

dislocacién de borde.

Mecanismos multiples

Mecanismo de anillo: cada atomo empuja a su vecino en una permutacion
circular; requiere la coordinacién de varios saltos atomicos. El ciclo restaura el
grado de ordenamiento al final.

Mecanismo de defecto triple (TD, portriple defecten inglés):se basa en la
exstencia de un atomo antisitio y dos vacancias (o divacancia) en la otra subred
[134].

Mecanismo de puente antiestructural (ASB, porantistructure bridgeen
inglés): se basa en la premisa de que la existencia de atomos de antiestructura
(antisitios) provee un pasaje para su autodifusion a través de la migracion de
vacancias. Asi, la difusion de atomos A ocurrirh a través de los atomos

antiestructurales A que ocupan sitios de la subred B [135].

6.2. La difusién en UA),

Abordamos en esta seccion el andlisis de los posibles mecanismos de

migracion de vacancias en el compuesto JBpartir de nuestros resultados, y
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con el criterio de minimizar las distancias de salto y maximizar la probabilidad de
encontrar el complejo de defectos creado durante el saltp [135

Basados en nuestros resultados presentados en el Capitulo 5, podemos suponer
que el compuestblAl, observado experimentalmente, fuera de la estequiometria
y rico en aluminio, puede ser explicado por un desorden sustitucional a bajas
temperaturas. A temperaturas mayores, la difusion por medio de vacancias solo
podria tener lugar a través de las vacancias térmicas, ya que no existirian
vacancias constitucionales en YAbe predicen dos reacciones principales en las
cuales la concentracion de aluminio se conserva generando vacancias en sitios de
U y de Al del tipo All. En efecto, en la Figura 5.5 se observa queTertd K y
T=1000 K, las concentraciones de defectos mas importantes sonA#5, dfetV
y VA4, Estos defectos puntuales se encuentran en dos subredes cuym arreg|
espacial se describe en la Figura 6.2(a). Este arreglo se asemeja a un tunel de
secciéon hexagonal a lo largo del ejeLas paredes hexagonales estan formadas
por dos clases de planos, uno que contiene s6lo &tomos de la subred All y el otro
de las subredes All y U. (ver Figura 6.2(b)).

Figura 6.2. (a) Estructura cristalina dgAl4. Los circulos negros indican las
posiciones de los atomos de U y los circulos gris oscuro los sitios All. Los sitios
de Al restantes estan sombreados con tonos de gris claro. (b) Detalle de los planos
gue contienen los atomos primeros vecinos (uniones grises), y los que contienen

primeros y segundos vecinos (uniones negras y grises).
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Los saltos que consideraremos en estas subredes son los de vacancias, 0
equivalentemente de atomos en la direccion contraria. EI &tomo mévil debiera ser
Al por ser el elemento mayoritario, de acuerdo a la regla dauCil36]. Esta
suposicion puede justificarse por evidencia experimental, como ya analizamos en

la seccién 3.2.1.

Salto a primeros vecinos (NN)

o M, O O

O ) O
O & O Q
{,‘\) ["‘A'iﬁl ','?s)
| - [VA | L
Defecto triple (TD) Puente anti-estructural (ASB)
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Figura 6.3. Esquema de los mecanismos de migracién propuestos para la difusion

de Al en el compuesto UAfuera de la estequiometria en la zona rica en Al.

Los saltos se producen entre sitios de aluminio Al1 (NN, de primeros vecinos,
por nearest-neighboren inglés), o entre sitios All y U (NNN, de segundos
vecinos, pomext-nearest-neighban inglés). En un salto NN, esquematizado en
la Figura 6.3, los intercambios de atomos y vacancias estan confinados a la misma

subred, por los que la difusion @é¢ es independiente de la concentracion de
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defectos puntuales que no sean del Ugd''. En los saltos NNN, las vacancias

de una subred se intercambian con los atomos normales o de antiestructura
(antisitios) en la otra subred. Por lo tanto, cualquier mecanismo de difusion
operativo debera contener una serie de shllY que resulten en un movimiento

neto de atomos, pero que también mantengan el grado de orden del material.
Durante esta serie de saltos NNN, se crearan y destruirdn conjuntos de defectos de
diversos tamafios.

La contribucion al coeficiente de difusion de un mecanismo especifico sera
también proporcional a la probabilidad de encontrar los defectos asociados con
ese mecanismo. Entre los mecanismos reconocidos propuestos para la difusion en
compuestos intermetalicos, dos son consistentes con nuestros resdliiados,

ASB. En la Figura 6.3 se esquematizan estos mecanismos junto con el mecanismo
NN.

P o S ——

e ASB
= NN
A TD
10

|Og10( DAI )

-12

4

e v oy
1.00 105 110 115 120 125 130 135 140

1000/T(K)

Figura 6.4. Contribuciones al coeficiente de difusion de los atomos de Al de los
mecanismos de salto de vacancias NN, ASB y TD para el compuesto

intermetalico UAJ fuera de la estequiometria en la zona rica en Al.

La Figura 6.4 muestra la dependencia con Dglepara los datos de la Figura

5.5(b) (x4; = 0.831 06 = 0.031). Como puede observarse, la contribucion del
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mecanismo ASB al valor deg (D,;), es la mayor, seguida de la del mecanismo
NN. La energia para la difusion de Al &hAl, sera como minimo igual a la
entalpia de formacién del defecto que corresponda de la Tabla 5.4. El calculo de
las energias de migracion involucradas en los mecanismos ASB y NN se
desarrolla en la proxima seccion.

A primera aproximacion, la probabilidad de encontrar complejos de dos
defectos como los de los mecanismos TD y ASB es proporcional al producto de
las concentraciones de estos dos defettascontribucion a la difusion de los

atomos de Al a partir de los mecanismos mencionadas ser

Dy (NN) o< xyit Dy (ASB) ¢ xy X xJ,  Dy(TD) e xiigt X xf, (6.8)

6.3 Calculo de energias de migracion

Realizamos célculos de energias de migracion por vacancias gpajallos
dos mecanismos mas probables presentados en la seccion pasada. Utilizamos para
ello el método NEB en VASP descripto en el Capitulo 2 para superceldas 3x2x1
(120 atomos, 24 de U y 96 de Al). Permitimos relajar las posiciones de los iones,
pero no la forma ni el volumen de las celdas.

La energia de migracion en cada mecanismo se obtiene restando el valor
maximo de energia en el camino, menos la energia del estado inicial.

Para el camino NN, simulamos dos sitios primeros vecinos en la subred All
gue intercambian una vacancia. Podemos considerar un atomo de Al que se
desplaza hacia un sitio All vacante, o0 una vacancia que lo hace en sentido
opuesto. Los estados inicial y final que utilizamos son equivalentes, en ambos
tenemos una supercelda de Wabn una vacancia en la subred de A44!, es
decir 24 atomos de U y 95 atomos de Al. La Figura 6.5 muestra la barrera de
energiaenfuncién de este camino de migracién. El desplazamiento de la vacancia
esta normalizado a la longitud del vector de salto.

En el caso del mecanismo ASB, en el estado inicial y final tenemos una

supercelda con una vacancia en la subred dédY, y un antisitio de Al en la
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misma subred4l?, es decir 22 atomos de U y 97 atomosAtieEste proceso de
difusion involucra un estado intermedio en el que se produce una vacancia en la
subred de Al1 (ver Figura 6.3), en el cual siguen existiendo 22 4tomos de U y 97
de Al, pero ahora el cristal tiene dos antisitid¥ y unaVA44, Por lo tanto,
dividimos la simulacién en dos partes. En primer lugar, consideramos el camino
que recorre un atomo de Al de un sitio All al sitio devacante (o
equivalentemente una vacancia en sentido contrario). Esto produce el estado
intermedio que mencionamos, con dos antisitios y una vacatid. En
segundo lugar, el camino que sigue un atomo antisitio de Al desde un sitio U a la
vacancia de All generada. Cabe destacar que no hay otra manera de que se
produzca un puente antiestructuraste recorrido sélo tiene una configuracion
posible. La Figura 6.6 muestra ambos recorridotasy barreras de energia
correspondientes. El desplazamiento de la vacancia esta normalizado a la longitud
del vector de salto. La barrera de mayor energia del camino completo es la que
controla el salto, por lo que la energia de migracion para este mecanismo se tomé
segun ese maximo. Como era de esperar, la figura muestra valores de energia
simétricos para los dos caminos involcuragos| estado intermedio resulta mas

inestable (mayor energia) que los estados inicial y final.

0.00 ——— T . T x T . T : T - T
0 1 2 3 4 5 6

Desplazamiento (unidades de longitud del salto)

Figura 6.5. Variacion de la energia a lo largo del camino de migrdéhdn
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Figura 6.6. Variacion de la energia a lo largo del camino de migracion ASB.

En la Tabla 6.1 se resumen los resultados obtenidos de energias de migracion
de ambos mecanismos. Sobre el final del desarrollo de esta Tesis pudimos acceder
a una publicacion de Pascuet y Fernandez [137], quienes calculan la energia de
migracion de Al en aluminuros de uranio. Estos autores utilizan potenciales
MEAM ajustados de modo de reproducir datos de la literatura (parametros de red,
energias de formacién y estabilidades relativas de los compuestos). Obtienen un
valor de 0.90 eV para la energia de migracion en direccion del we@a@n este
trabajo) por dindmica molecular y un valor de 0.65 eV para la energia de
migracién por un camino NN entre sitios 8h de la estructura Utlizando una
técnica CI-NEB. Estos valores resultan comparables aunque algo mayores que el
nuestro de 0.27 eV.

En general, las mediciones experimentales en los fenomenos de difusion dan
como resultado la energia de activac@in= AH’ + AH™, por lo tanto nuestro
interés se centrd en estimar esa energia con resultados obtenidos por ahlculos
initio. Para ello, a la energia de migracién de cada mecanismo le adicionamos las
energias de formacion de defectos efectivas correspondientes, tomando los valores

de la Tabla 5.4 para el lado rico en Al del compuesto. En el caso del mecanismo
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ASB que incluye dos tipos de defectos puntuald$, y VAY, supusimos que los
defectos no interactian, aproximacion valida si dicha interaccién es pequefia en

comparacion con las demas energias involucradas en el célculo.

Tabla 6.1. Energias de migracion y de activacion para los caminos estudiados

utilizando las energias de formacion de defectos efectivas presentadas en 5.3.4.

ASB NN

AH™(eV) 073 0.27
Q,(eV) 118 1.90

Observamos que el mecanismo NN estd mas favorecido desde el punto de vista
de la migracion, pero la concentracionlié?!* es menor que la délV y vAY,
por lo que los resultados que presentamos indican que el camino mas probable
para la difusion en el compuesto seria a través del mecanismo ASB.

La dependencia de los factores preexponenciales con la geometria (ecuacion
6.2) no afecta este andlisis. El factor de coordinacién o es el mismo en ambos
casos Yy, si bien la distancia entre sitios All es menor que entre sitios All y U, el
productoa?exp[—Q4/kT] sigue siendo mayor para el camino ASB que para el
camino NN en el rango de temperatufag73 K aT=873 K.

Sin embargo, en el capitulo 3 presentamos una estimacién del coeficiente de
heterodifusion a dilucién infinita de Al en la fase WArer 3.12), con una energia

de activacion

Q4 = 209500 J/mol = 2.17 eV (6.9)

y esa estimacion ajusta datos experimentales de espesores denUAl zona
interaccion entre la fases UAY Al (Qa= 198575 J/mol = 2.06 eV) [46]. Por lo
tanto, los resultadosib initio para los mecanismos ASB y NN deben ser
confrontados contra el resultado experimental. La energia de activacion del
mecanismo NN muestra mejor acuerdo con la energia de activacion experimental

pero es mayor que el resultado para el mecanismo ASB. Por lo tanto, necesitamos
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revisar las hipotesis de este Ultimo mecanismo para saber si no debe ser rechazado
como el mecanismo mas probable. En la literatura se ha discutido ampliamente el
concepto de camino de percolacion para el mecanismo ASB [138, 135, 139, 140],
ese concepto implica la existencia de una subestructura de antisitios y vacancias
que asegure la difusibn de largo alcance [138, 135]. La conclusién de esos
trabajos es que para cada estructura cristalina existe una concentracion umbral de
antisitios a partir del cual el camino de percolacion existe y el mecanismo ASB
puede ser operativo para la difusion de largo alcance [139, 140].
Lamentablemente, no existe en la literatura un calculo de la concentracion umbral
para la estructura de UAY su calculo excede los objetivos de esta Tesis pero, de
la confrontacién de la energia de activacion predicha por el modelo ASB con
aquella del resultado experimental, sospechamos que el mecanismo ASB no es
operativo en UAl. En base a todos los resultados y discusiones de esta Tesis,
proponemos que el mecanismo de difusion de aluminio en t&Alrre por el
mecanismo NN con una energia de activacion de 1.90 eV.

Un comentario final merece la posibilidad del mecanismo intersticial para la
difusion, que no ha sido abordado en esta Tesis. Eifei@ncia [13} se analiza
la posibilidad de que sea uno de los mecanismos de difusiébn predominantes en
UAl3, a través de intersticiales en sitios octaédricos. En un trabajo de Boucher
[21] se informa un posible mecanismo de formacion del compuestpagdrtir
de UAL por el agregado de un plano de atomos de Al entre planos (110) gle UAI
De esta forma, el apilamiento de los planos (110) de tix el plano agregado y
pequefios corrimientos darian lugar a un apilamiento de los planos (001)de UAI
Este trabajo temprano, que alertaba sobre el parentesco entre ambos compuestos,
nos hace concluir que los resultados de difusion intersticial ep diken ser
tenidos en cuenta para una futura investigacion de los caminos de difusion

intersticial en UAJ.
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6.4. Conclusiones parciales

Los resultados obtenidos al estudiar la estructura de defectos del compuesto
UAIl4 nos permitieron estudiar la difusion de Al en esta aleacion. Asi, proponemos
dos mecanismos mas probables para la difusién de 4&tomos de Al en el lado rico en
Al del intermetalico: a) mecanismo de puente antiestructural (ASB) y b)
mecanismo de vacancia entre sitios primeros vecinos de aluminio All (NN). Al
calcular la energia de migracién para ambos mecanismos utilizando el método
Nudged Elastic Bandmplementado en el cédigo VASP conseguimos estimar
ambas energias de activacion. La energia de activacion del mecanismo ASB
result6 menor que la del mecanismo NN pero el primer mecanismo fue
desestimado por dos motivos: a) la energia de activacion es la mitad de la
observada experimentalmente y b) siguiendo la literatura, el mecanismo ASB
necesita una concentracion umbral de antisitios relativamente alta para que el
camino de difusion resulte de largo alcance.

En base a todos los resultados y discusiones presentados en los capitulos
previos, proponemos quta difusion de aluminio en UAI ocurre por el
mecanismo NN con una energia de activacion de 1.90 eV que compara
relativamente bien con el valor 2.06 eV observado experimentalmente o con el

valor 2.17 eV obtenido en esta Tesis utilizarbmodelo semi-empirico.
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Conclusiones generales

El compuesto UAl es de interés en la tecnologia de los elementos
combustibles para reactores nucleares de investigacion y fabricacion de
radioisotopos usados en medicina. Estos combustibles tienen un disefio donde
particulas micrométricas de un compuesto intermetalico conteniendo uranio se
dispersan en un polvo de una aleacion de base aluminio. Por lo tanto, durante su
fabricacion y uso ocurren fendmenos de interdifusion entre la aleacion de uranio y
el aluminio. Cuando el compuesto UAdsta presente en la zona de interaccion,
aparece siempre en la intes¢eercana al aluminio.

En esta Tesis aportamos conocimiento sobre la formacién de los defectos
puntuales y la energia de migracion de aluminio en s U@fkro también
mostramos cdmo estos resultados pueden transferirse a modelos semi-empiricos
utilizados en la simulacién del crecimiento de la zona de interaccion o producto de
reaccion en el proceso de interdifusion que ocurre en los combustibles de los
reactores de investigacion.

En la primera parte di&a Tesis estudiamos al modelado semi-empirico del
crecimiento del compuesto UApor interdifusion en un par de difusion WAL
Esta situacion experimental es tipica del estudio de los coeficientes de
interdifusion en el combustible nuclear. Para la simulacion utilizamos dos
programas de calculo numérico, Thermo-Calc y DICTRA, basados en el método
semi-empirico para el calculo de diagrama de fases de equilibrio llamado

CALPHAD. Construimos dos bases de datos, una termodinamica y otra de
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movilidades atomicas, utilizando informacién experimental existente y dejando
como incognita el coeficiente de heterodifusion a dilucion infinita de Al en.UAI

La comparacion de la simulacion contra datos experimentales a distintas
temperaturas nos permitid6 obtener una estimacion de dicho coeficiente de
difusion.

El problema que surge, es que el método semi-empirico puede conducir a un
resultado acorde con la experiencia pero al compensar varias hipotesis erroneas
asumidas sobre los datos experimentales. Es por ello que en esta Tesis nos
planteamos introducir conocimientos basicos en las propiedades termodinamicas
de los compuestos intermetélicos del sistema U-Al. En particular, sobre aquellas
propiedades utilizadas como entrada para la optimizacion del diagrama de
equilibrio de fases y las movilidades en dicho sistema.

La energia de formacion de compuestos estequiométricos puede obtenerse a
partir de calculosb initio de la estructura electronica basados en la teoria de la
funcional densidad electronica (DFT). Ademas, la misma metodologia puede
utilizarse con compuestos no-estequiomeétricos que contienen defectos puntuales y
por lo tanto la energia de formacién de los defectos puntuales puede también
estimarse. Mas aun, el mismo enfoque tedrico permite calcular la barrera de
energia durante la migracion de los defectos. Por consiguiente, el réstbedes
nos dedicamos a obtener esa informacién sobre el compuestoll&damosa
cabo los célculoab initio mediante pseudopotenciales provistos por el método de
ondas aumentadas por proyectores (PAW), dentro de la aproximacion del
gradiente generalizado (GGA) para la energia de correlacidon e intercambio
electrénica, implementado en el cédigo VASP.

Primero, estudiamos la estructura cristalina, electronica y magnética del cristal
perfecto de UA] para asegurar el valor estimado de su energia de formacion.
Incluimos los efectos magnéticos a través de polarizacion en espin e interaccion
espin-orbita en la aproximacién de espin colineal y no colineal. Investigamos el
ordenamiento magnético en los estados paramagnético, ferromagnético y
antiferromagnético. Hallamos que el estado de menor energia corresponde a una
estructura antiferromagnética de cap@$1) con espines alineados en direccion

[010] y anisotropia magneto-cristalina de simetria ortorrombica. Mostramos que
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el agregado de SOC tuvo un efecto significativo de congelamiento en los
momentos de espin e introdujo una fuerte anisotropia magnética estabilizando la
polarizacion [010] sobre la polarizacion001]. ElI volumen de equilibrio
calculado difiere sélo en un 0.7% respecto del valor experimental; sin embargo,
las relaciones axiales c/a y c/b aparecen sobre-estimadas en un 1.5%. El analisis
de la densidad de estados y densidad de carga de enlace BCD muestran que el
mecanismo de enlace consiste primariamente en una mezcla de bandas entre los
estados U 5f y Al 3p. La poblacion de estados f de uranio resulta altamente
asimétrica, lo que produce momentos magnéticos completamente localizados
compuestos por electrones enteramente itinerantes. El acoplamiento
antiferromagnético entre atomos de U adyacentes estd mediado por estados p de
sus atomos de Al vecinos.

Posteriormente, investigamos la formacion de defectos puntuales del
compuesto UA] utilizando superceldas con la estructura magnética establecida.
Calculando la energia total de superceldas conteniendo defectos puntuales y
utilizando el modelo de Wagne3chottky, estimamos las entalpias de formacién
de monovacancias y antisitios en las cuatro subredes del compuesio UAI
Utilizando el codigo VASP en superceldas de 80 y 120 atomos, calculamos las
energias de formacion de los defectos puntuales: vacancias
(VAU, VA4V A4y VAA3) 'y antisitios @IV, U4, U4y y413). Utilizamos las
entalpias de formacion de los defectos puntuales asi calculadas, en un modelo de
termodinamica estadistica para predecir las concentraciones de defectos en
equilibrio térmico en funcibn de la temperatura y la desviacion de la
estequiometria. De esta manera, pudimos estimar cuales son los defectos
constitucionales y térmicos a ambos lados de la estequiometria del compuesto, asi
como los defectos térmicos para YAstequiométrico. Los resultados muestran
gue los defectos constitucionales en el lado rico en Al son los antisitios de Al
(Al1Y) y en el lado rico en U son los antisitios de U en las posiciones Wyckoff 4e
del aluminio(U4*?). También mostramos que los defectos térmicos dominantes a
ambos lados de la estequiometria son defectos inter-ramas. En la zona rica en

uranio el defecto térmico es un defecto inter-ramas en el cual un atomo antisitio
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de uranio U4") es reemplazado por otro atomo antisitio de uraliitf'(). En la
zona rica en aluminio de UAEI defecto térmico es también un inter-ramas en el
cual cuatro atomos antisitios de Allf') son reemplazados por cinco vacancias de
U (v4Y). En el caso del compuesto UAdstequiométrico, los defectos térmicos
dominantes softi42 y A1V,

Asi, presentamos aqui el primer conjunto de datos que hace posible discutir y
cuantificar las concentraciones de defectos puntuales en el rango de
composiciones experimental de existencia de este compuesto. A partir de estas
concentraciones de defectos totales en funcioradg T obtuvimos la energia
libre de formaciénAG; del compuesto UAly la comparamos con la obtenida
mediante el método CALPHAD. Luego, obtuvimos las energias de formacion de
defectos efectivas para el compuesto estequiométrico y la aleacién rica en Al.

Ademas, discutimos la relajacién estructural local, asi como también el
ordenamiento magnético y la redistribucion electronica inducidos por el defecto.
Estudiamos estructuras de defectos relacionadas con composiciones
experimentalmente relevantes. Tanto los defedtdd como AlY inducen
desplazamientos importantes de los &tomos de aluminio vecinos hacia el interior,
y una redistribucion espacial significativa de la carga de enlace intersticial en las
areas de enlace triangulal-U-Al alrededor del defecto. El antiferromagnetismo
se rompe localmente y aparece un momento magnético no nulo en las bandas 5f
del U en los atomos de U localizados en el conjunto de plé®bk) con
acoplamiento antiferromagnético en el que se introdujo el defecto.

Utilizando las entalpias de formacion de defectos puntuales, modificamos la
base de datos termodinamica para el modelado CALPHAD. A partir de los
resultados obtenidos por primeros principios, podemos considerar que el
compuesto UAJ es una fase con solubilidad en sus cuatro subredes. Restringimos
esa solubilidad a los defectos puntuales mas abundantes segun nuestros estudios
realizados con el modelo estadistico-termodinamiéd y VAU en la subred de
uranio, U4, U422 y U4B en cada una de las subredes de aluminio. Luego, el
modelado escrito en la nomenclatura CALPHAD es
(U,ALVA) .2:(AlLU) 0.4 (AlLU) 0.2:(AlLU) 0.2, donde la primer subred corresponde a la
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red ocupada por el uranio en el cristal perfecto y las tres subredes restantes
corresponden a los sitios de aluminio con su respectiva ocupacion. Discutimos los
cambios observados en el diagrama de equilibrio de fases del sistema U-Al
calculado con la nueva base de datos.

El conocimiento de las concentraciones de defectos en equilibrio térmico para

cada composicion de Al del compuesto WAios permitidé proponer dos
mecanismos mas probables para la difusion de atomos de Al en el lado rico en
aluminio del intermetalico: a) mecanismo de puente antiestructural (ASB) y b)
mecanismo de vacancia entre sitios primeros vecinos de aluminio All (NN).
Calculamos la energia de migracion para ambos mecanismos utilizando el método
NEB implementado en el cédigo VASPestimamos las energias de activacion.
La energia de activacion del mecanismo ASB resultd menor que la del mecanismo
NN pero el primer mecanismo fue desestimado por dos motivos: a) la energia de
activacion es la mitad de la observada experimentalmente y b) siguiendo la
literatura, el mecanismo ASB necesita una concentracion umbral de antisitios
relativamente alta para que el camino de difusion resulte de largo alcance.

En base a todos los resultados y discusiones desarrollados en esta Tesis,
proponemos que el aluminio difunde en el compuddfd, a través del
mecanismo NN con una energia de activaciéon de \®@ue compara bien con
el valor 2.06 eV observado experimentalmente o con el valor 2.17 eV obtenido en

esta Tesis utilizandel modelo semi-empirico.
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Apéndice A
Calculo de la Entropia

El sistema en consideracion constaMdsitios distribuidos em subredes con

N, sitios cada una. Se indica caj a la cantidad de particulas de la espeeie

la subredr. Se considera un ensamble candnico, entonces el nUmero partjculas

de cada especig coni # VA, es constante. El nimeid de sitios de red es
variable, pero manteniendo constante la proporjgiv .

Las restricciones que tenemos en este sistema son:

Zin{ — N, (A1)

Q. mi=m (A2)

La energia de este sistema esta dada por:

E= Zinrn? (A.3)

dondeE; es la energia que corresponde a una particula de la eispedaesubred
Tr.
El nimero de configuraciongs que tienen el mismo valor de energiasta

dado por:
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N, !
Q= l_L e (A.4)

La distribucion mas probable del sistema esta dada por el conjunto de nimeros
n; que maximizan el valor del nimero de configuracidhes
La entropia que representa el desorden sustitucional es:
(A.5)
S = —kgIn(Q)

Entonces:

S=—kyln (ﬂ HIY;!T!> = kg [z In(N,!) — Elln(nf!)] (A.6)

Usando la aproximacién de Stirlibg(N!) = N In(N) — N llegamos a:

S=—kg Zrzin{ 1n(1’\l,—i) (A7)

r :
Si la concentracion por sitio e5 = Z—‘ se obtiene
T

N
S =—kgN E E Wclr In(c}) (A.8)
T 4

Como la relacion entre el niumero de sitios y la cantidad de vacancias esta dada
por N = Ny + nyy, 0 seaN = (1 + nys/Ngi )Ny = (1 + xy4) Ny, Si queremos
expresar la entropia en concentraciones atomifas n; /N, = (1 + x,)(N,./

N)cj, obtenemos:

N L L B
= — e X; In X;
5 pdeti N (1 + xp )N, ! (1 + xy)N, "

156



Célculo de la entropia

e 2 i ()
= — —_— x; n|l—Xx;
PA+xys) Lar ai™ \(A +xy )N,

N N,
= _kB (1+—XVA)ZTZixLT lln(xlr) —In <W (1 + XVA))l (A 9)

Usando qug;; x] = ALy Xy4) queda:

N
= ko). Y 3 InGaD)
r i

N, N,
_ ZTW (14 x,0)1n <W 1+ xVA))l

y la entropia por atomo es:

N, N,
S=—kg z (Z X Inxf =L (1+x) In <W 1+ xVA)>> A.11)

r l

(A.10)
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Apéndice B

Desarrollo del modelo
estadistico-termodinamico

Para obtener las concentraciones de los defectos puntuales en el equilibrio
termodinamico buscamos el minimo de la energia libre de Gibbs (5.19) con las
restricciones que corresponden a un ensamble candnico. Resolvemos las
ecuaciones en términos de las concentraciones por sitio pues resulta mas directo
para el caso de la entropia configuracional. Las variables a determinar para el
equilibrio de este sistema soNW: y los ¢/, que hacen un total de 1+12=13
incognitas.

Las cuatro condiciones que corresponden a la ocupacién completa de los sitios

de las subredes expresado en funcion de las concentraciones pgrsito
Yl =1 (B.1)
y las dos que corresponden a la conservacion de la materia:
N" r _
N Yy~ Clzva = Nizva (B.2)

Estas seis ecuaciones son linealmente independientes, como se puede

comprobar calculando el rango de la matriz de este sistema.
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Utilizando la técnica de los multiplicadores de Lagrange (MdL), minindigar
con las condiciones de vinculo que corresponden es equivalente a encontrar los

puntos estacionarios de la funcipndefinida como:

¢ = AG — Ty A Tic] = N Tizva i Br - Cleva (B.3)

A partir de lo cual se incrementan las incégnitas con los cuatroMdLlos

dos MdLy;. Asi, hay un total de 13 + 4 + 2 = 19 incAgnitas. Si utilizamos que:

STH = NH[ %, (B.4)
:—fir= —NkB%T(1+lnc{), (B.5)
Z_Z — % y (B.6)

g_i - % (B.7)

podemos escribir las 13 ecuaciones que permiten encontrar los puntos

estacionarios de:

a aG NT
¢ - — A =Ny = =0 (B.8)

Ociiya  0Ciiya
ap _ G
dcy4 - cy4

— 1. =0 (B.9)

ap 4G NT
3N N Yizva M Zr?cqutVA =0 (B.10)

Entonces, con las ecuaciones (B.2) y JB.@.7) queda:

NT NT NT
0 =NH{,y, ~ 7T NkgT N (1 +1Incizya) = A4 — Nltizya N (B.11)

0 = NHj\ o + NkpT 5 (1 +Inch) = A (B.12)
G 1
0= v ﬁZiiVA Hin; (B.13)
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A partir de la dltima ecuacién, se puede escribir
G = Yizva il (B.14)

y aqui se ve que el Mdi; corresponde al potencial quimico de la espicie

Ahora se despejan los MdL de las ecuaciones (5.29):
A =N (H;A Xt kT X (1+1n cg,,)) (B.15)
De (B.5) y (B.1):

Hisva = (Hizys = Hya) + kpT In=224 (B.16)
coni=U,Al
A partir de estas dos ecuaciones, se pueden elimingy tosmando una subred
de referencia, por ejemplo la subred= U, y escribiendo las siguientes tres

ecuaciones para cada uno deilesV A:
u U
(Hiya — Ha) + kgT In =574 = (HIZP, — Hy3V) + kpT In2¥4 (B.17)
VA VA

obteniendo las siguientes seis ecuaciones:

r#U U
Lot = exp{=B(HIZVh + Hia — HUZY — Hilya)} (B.18)
Cva Cizva

donde, como es usual, se defthe 1/k;T y recordando quB; = 0 sii # d.
Si ahora multiplicamos (B.11) y (B.12) porda que corresponde a cada una

de ellas y sumamos en las subredes y las especies, se obtiene:
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NT NT
Y DizvaA (NHL'TIVA —Cizya t NkgT _Cir:tVA(l +1Inc,y,) = ArCluya —

—NpizyaClsva ) + X (NH CVA + NkgT _CVA(]- +1Incj,) — A CVA) =0

(B.19)

Reordenando:

NZrZLHTN_C +NkBTZer C lnc +NkBTZr ZiC{_Zrericlr_

N %, SisvabizraClova = = 0 (B.20)
y utilizando la definicion de], (5.17) y (5.18) se obtiene:
YrAr =AG — X Yizvallizvalizva + NkgT (B.21)
Con (B.13) se llega a:
YA = NkgT (B.22)
Usando la ecuacion (B.15) en esta ultima:
YrHya + kgT Zr + kBTZT “In cva = kgT (B.23)

Obtenemos, entonces, una ultima ecuacion que vincula las concentraciones:

GOV = exp {~B 5,2 Hy,) (B.24)

Esta, junto con las seis ecuaciones (B.1) y (B.2) y las seis ecuaciones (B.17
hacen un total de 13 ecuaciones para la misma cantidad de variables a determinar:

el nimero de sitiod y las 12 concentracione§.
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A partir de las cuatro ecuaciones (B.1) se pueden encontrar las cuatro
concentraciones;,; de las especies propias de cada subred para que todo quede

expresado en funcién de las concentraciones de los defgctos
Cizg =1 —Xacg (B.25)
Quedando ahora por resolver las nueve que corresponden a los defectos.
Ahora, aplicando (5.2), se puede hacer un cambio de variables para pasar el

problema a concentraciones atomigas

Comenzamos con la energia libre (5.20) que se escribe como:

ZZH[xir +
+ kBTZ <Z x] In(x]) —% (1+xy4)In <% 1+ va)))

i

AG = Ny,

(B.26)

Si se considera (5.4), tenemos ocho variables a determinaf- las
De la ocupacion de sitios y de la conservacion de la materia se tienen las seis

ecuaciones:

Tixf = 2L(1+ xp,) (B.27)

X xir;tVA = Xizva (B.28)

de las cuales hay cinco ecuaciones independientes.
Para resolver este problema elegimos las cuatro ecuaciones (B.27) y una de las

dos (B.28). Las seis ecuaciones (B.18), ahora se escriben como:

r#U U
e —):JVA = exp{_ﬁ(Hl?:Vl{cl + Hy, — Hy3Y — HiZtVA)} (B.29)

=
Xya Xizva
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Y lo mismo para (B.24

NT

[ (5r20a) ™ = (1 + 2v0) exp (=B 2,50 Hia) (B.30)

Igual que se hizo anteriormente para disminuir en cuatro variables el problema

obteniendo (B.25), obtenemos ahora las siguientes cuatro ecuaciones:

Xy =L = Yawvar — (1= E)xbs + X x5 (B.31)
i#d = d#vaXd N ) Xva Ty LszrXva .

Los potenciales quimicos (B.17) expresados en funcion de las concentraciones
atomicas quedan:

Hisva = (Hizya = Hya) + kpT In=224 (8.32)

Los MdL (B.15) quedan expresados como:

A = N (1 + x4) (HVA + kT —(1 ~In™ "+ Inxg, —In(1+

wo))  (B.33)

Asi, las ocho ecuaciones en términos de las entalpias de formacion de los

defectosH, HA™, HEZ, HEB vy HY,, HO, HAZ, HESS son:

52U (ALY Al Al3
5°xya(xp4 ) XyAXva

e - exp( B(HY, + 2HJ + HAZ + HYP ) (B.34)
VA

All
xVAxU

A = exp (—p(HY, + HES - HYLY)) (B.34b)

Xy A xu

U . Al2
XyaXuy

s = exp (—B(HY, + HEZ — HER)) (B.34)

Xy A xU

Al3
xVAxU

4V = exp (—B(HY, + HES — HIR)) (B.34d)

Xy A xu
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xﬁ,lqlez All Uu _ U
Al = exp —B(H{ + HY, — HY,) (B.3%)
Al12
o ;;;;” = exp (—B(HAZ + HY, — HY,)) (B.34)
Al3
a4 — exp (~B(HAS + HY — HE,)) (B.34)

— U All Al2 A3 4 1 All Al2 Al3
6 =X Al - xU xU XU + E(4xVA - xVA - xVA xVA (B.34h)

A patrtir de las ecuaciones (B.34), buscamos resolver numéricamente el sistema
y obtener las ocho concentraciones de defectos equilibrio paseebAlincion de

la temperatura y la concentracion dey;: los cuatro antisitios

(Y, xf1, x#2 y x{113) y las cuatro vacanciasi,, x4, xi2y xi%).

Para ello, consideramos ocho incognitas, dos variabless{T ylas entalpias
de formacion de defectos obtenidas a partir de los calculos de primeros principios.
Tenemos asi ochewaciones de las cuales siete son exponenciales, por lo que

utilizamos el logaritmo para linealizarlas, quedando:

5log5 + logxy, + 2log x5! + log x{ii2 + log x5 — 2log 2 — 5log(1 +
xya) = —B(HY + 2HF + HF2 + HPR ) loge
logxY, + logx{i"™ —logx{st —logx = —B(HY, + H{™ — HFi ) loge
logxY, + logx{i*? — logx{5* —logx = —B(HY, + H{*? — Hi?) loge
logxY, + logx{i™® — logx{5 —logx = —B(HY, + H{"® — H3) loge
log x5t + logx, — logxy, —logxf/t = —B(H{A + HY, — HY,) loge
log x5 + log x4, — log x¥, — logxf? = —B(HJ:2 + HY, — HY,) loge

logxiy2 + logxy, — logxy, —logxf® = —B(H{E + HY, — HY,) loge
5= xU _ Al _ A2 _ A3 | 1 (4x, — ¥ — %2 — X33
= Xar — Xy Xy Xy 5 Xva —Xva —Xva T Xva

(B.35)

Ahora, como buscamos que todas las concentraciones queden escritas en

términos de las concentraciones de defectos, reemplazamos las expresiones
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obtenidas en (5.21(p.21l) en las ecuaciones (B.3%)recordamos quey, =

xga + x5 + x5 + x483. Redefiniendo las incognitas:

x; = logxY,
x, = log x{iit
x3 = log x{ {2
x4 = log x{{3
xs = logx})

— log xAlt
x; = log x{}12

lOg XAl3

obtenemos:

(B.36)

5log5+ x; + 2x, + x5 + x, — 21log2 — 5log(1 + 10*t + 10*2 4+ 10*3 +

10%) = —B(HY, + 2HFE* + HY2 + HY) loge (B.37)

X, + xg — x5 — log [1(1 — 4% 10" + 10%2 + 1073 + 10%) — 10xs]
= —B(HYy + HF™ — H{ ) loge
X1 + %, — x5 — log [5(1 — 4 X 10% + 10%2 + 10%3 + 10%+) — 10xs]
_ _B(HVA +HAZ Alz)loge
x1 + xg — x4 — log [E (1—-4x10" +10* + 10* + 10%+) — 10"5]
= —B(HY, + HF"® — HYP®) loge
Xy + X5 — %, — log [2(1 + 10 —210%2 + 107 + 107 ) — 10%|
= —B(HZ + HY, — HY,) loge
X3+ X5 — x; — log [2(1+ 10% + 10%2 — 4 X 10% + 10%) — 1077]

= —B(HPZ + HY, — HY,) loge
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Desarrollo del modelo estadistico-termodinamico

X4+ X5 — %, — log [2(1+ 10%1 + 102 + 10% — 4 x 10%) — 10%]
= —B(HPE + HY, — HY,) loge
§ = 10%5 — 10% — 10% — 10% + 2(4 x 10™ — 10% — 10% — 10™)

Este sistema de ocho ecuaciones con ocho incognitas naediseatesuelve
numeéricamente en términos del apartamiento de la estequiorie{dade la
concentracion de Ak, = 4/5+ §) y de la temperatura, recordando qtie=
1/kgT.
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