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RESUMEN

Las aleaciones de hierro-cromo (FeCr) son materiales de gran interés
tecnoldgico debido a que presentan excelentes propiedades mecanicas y de

resistencia a la radiacion y a la corrosion.

En este trabajo, se ha explorado el comportamiento de superredes de
aleaciones de hierro-cromo (FeCr) usando un modelo de interdifusién atomistico
basado en Monte Carlo Cinético sin Red (OKMC), que presenta un esquema sin
red y parte de una dependencia de la energia de mezcla basada en calculos Ab
initio. Ademas, cuantifica de forma simplificada las interacciones entre cajas
adyacentes y ha demostrado ser eficaz para reproducir el engrosamiento y la
coalescencia de las zonas precipitadas y, también, ha demostrado ser

computacionalmente mas eficiente que otros modelos utilizados.

Este modelo OKMC, estd implementado en el simulador MMONCA, vy,
debido a sus caracteristicas, se ha considerado el simulador adecuado para
nuestros intereses. Los ficheros de datos de salida proporcionados por
MMONCA, han sido importados por MATLAB, una herramienta de software
matemdtico, que, a su vez, nos ha proporcionado diferentes tipos de
representaciones de los datos que nos han permitido estudiar y analizar los

resultados obtenidos de las simulaciones.

Se han realizado simulaciones de superredes de diferentes periodos a
temperaturas de 500 °C y se han identificado una serie de estados en la evolucion
de estas superredes dependientes del periodo de la superred y del tiempo de
recocido. Como pardmetros interesantes para elucidar la fenomenologia de las
superredes se han estudiado la energia libre promedio y el volumen de las
intercaras. También se ha recurrido a técnicas de procesado de imagen y andlisis
de Fourier para poder identificar los diferentes estados por los que pasa la

superred hasta su desestabilizacion.

Por ultimo, se han comparado los resultados obtenidos en las simulaciones
con los resultados experimentales sobre superredes de periodo ultracorto llevados
a cabo recientemente. Se ha puesto de manifiesto que nuestro modelo reproduce
cualitativamente, aunque no cuantitativamente, dichos resultados experimentales

y se han analizado las causas de estas discrepancias.






ABSTRACT

Iron-chromium alloys (FeCr) are materials of great technological interest
because of their excellent mechanical properties and resistance to radiation and

corrosion.

In this work, the behavior of iron-chromium superlattices (FeCr) has been
explored using an atomistic interdiffusion model based on Object Kinetic Monte
Carlo (OKMC), which presents a non-lattice scheme and part of a dependence on
the mixing energy based on Ab initio calculations. In addition, the model
quantifies in a simplified way the interactions between adjacent boxes and has
proven to be effective in reproducing the coarsening and coalescence of the
precipitated zones and, has also proved to be more computationally efficient than

other models used.

This OKMC model is implemented in the MMONCA simulator, which, due
to its characteristics, has been considered the right simulator for our interests. The
output data files provided by MMONCA have been imported by MATLAB, a
mathematical software tool, which in turn has provided us with different types of
data representations that have allowed us to study and analyze the results

obtained from the simulations.

Simulations of superlattices of different periods at temperatures of 500 °C
have been carried out and a series of states in the evolution of these superlattices
have been identified, depending on the period of the superlattices and the
annealing time. As interesting parameters to elucidate the phenomenology of
these superlattices, the average free energy and the volume of the interfaces have
been studied. Image processing and Fourier analysis techniques have also been
used to identify the different states through which the superlattice passes until its

destabilization.

Finally, the results obtained have been compared with the experimental
results on ultra-short-period superlatticess carried out recently. It has become
clear that our model reproduces these experimental results qualitatively, although

not quantitatively. The causes of these discrepancies have been analysed.
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I- INTRODUCCION Y OBJETIVOS

1.1 INTRODUCCION

Las aleaciones de hierro-cromo (FeCr) son materiales de gran interés
tecnoldgico por presentar excelentes propiedades mecdanicas y de resistencia a la
radiacion y a la corrosion [Garner 2000]. En particular, en el estudio realizado por
un consorcio de la Union Europea, las aleaciones basadas en FeCr (tipo Eurofer)
fueron identificadas como material de referencia para componentes estructurales
en el Reactor Experimental Termonuclear Internacional (ITER) asi como para
reactores nucleares de fision avanzados [Dudarev 2009, Forest 2018]. No obstante,
las aleaciones de FeCr presentan una fenomenologia compleja, con diferentes
regimenes (interdifusidon, separacion de fases por nucleacidon/crecimiento y
separacion de fases por descomposicion espinodal) que podria conllevar la
degradacion de sus propiedades estructurales [Caro 2007]. En este contexto, es de
vital importancia garantizar la seguridad de las estructuras basadas en dichas
aleaciones, siendo necesario para ello predecir la duracién y el comportamiento

del material a largo plazo en las condiciones a las que se van a someter.

A escala microscopica, la separacion de fases de las aleaciones de FeCr, que
da lugar a una fase rica en Fe y otra fase rica en Cr, ocurre mediante difusion de
atomos asistida por defectos y puede ser acelerada por la presencia de defectos
generados por radiacion [Kamada 2013]. Desde el punto de vista tecnoldgico, es
aconsejable, por tanto, poder predecir la evolucidn estructural de estas aleaciones
con un modelo con base fisica que incluya todos los fenémenos relevantes. Dada
la complejidad de los procesos fisicos implicados, esta prediccion se debe realizar
mediante simulaciones que tengan en cuenta de forma realista los mecanismos
que afectan a la evolucidon estructural del material. Para ello, una técnica
prometedora es la simulacion atomistica basada en el método de Monte Carlo
cinético sin red (Object Kinetic Monte Carlo, OKMC) [Jaraiz 1998, Jaraiz 2007]. Esta
técnica ha demostrado su capacidad para simular de forma predictiva la

interdifusion en silicio-germanio (SiGe) [Castrillo 2011] y, mas recientemente y
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con diferentes variantes, en aleaciones metdlicas incluyendo FeCr [Garnier 2013,
Dopico 2015, Caturla 2016].

En nuestro trabajo exploraremos el comportamiento de superredes de
aleaciones de FeCr usando un modelo de interdifusion atomistico basado en
OKMC [Dopico 2015]. Las superredes de FeCr consisten en estructuras en las que
la composicion de la aleacion varia periddicamente en una direccion. Una de las
razones del interés por estas superredes es que se ha propuesto que, con el perfil
de composicién inicial adecuado, podrian ser utilizadas para elucidar
experimentalmente la dindmica y el diagrama de fases de las aleaciones de FeCr
[Dopico 2015]. Esto se basa en la idea de que, al ser sometidas a recocido térmico,
las superredes evolucionaran hacia la separacion de fases, dando lugar a una

geometria planar con fases bien definidas.

Un motivo adicional de interés de estas superredes viene del hecho de que
recientes experimentos han demostrado que las superredes de FeCr de periodos
ultracortos presentan una fenomenologia distinta y, hasta cierto punto,
sorprendente [Maugis 2015]. En efecto, en los experimentos publicados por
Maugis et al. se observd que superredes de periodo 6 nm sometidas a recocido
térmico, en vez de seguir el camino previsible hacia la separacion de fases, se
desestabilizaban, dando lugar a morfologias tridimensionales que no seguian el
patron de la distribucion inicial [Maugis 2015]. En consecuencia, quedaba abierta
la cuestion de como dependeria la evolucion de las superredes con el periodo y
cdmo se relacionaba la inestabilidad observada con la descomposiciéon de fases

conocida. Estos aspectos seran objeto de nuestras simulaciones.

En consecuencia, en nuestro estudio nos centraremos en los mecanismos
basicos de la evolucién estructural de sistemas FeCr “modelo”, es decir,
disefiados para elucidar de forma clara la fenomenologia subyacente. Con este fin,
no nos ocuparemos de aleaciones reales, con gran complejidad de impurezas, ni

en los mecanismos mas complejos que ocurren en estos sistemas en condiciones
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de irradiacion. El modelado de las aleaciones en condiciones de irradiacion y el de
los aceros tanto en recocido térmico como en irradiacion se podran beneficiar de

las conclusiones obtenidas de este estudio basico.

Adicionalmente, en este trabajo intentaremos soslayar en alguna medida la
pérdida de resolucién espacial inherente al método de OKMC. Para ello, los
mapas de composiciones obtenidos en las simulaciones OKMC serdn analizados
usando las técnicas de Procesado de Imdgenes, con el fin de cuantificar los
resultados de las simulaciones [Berenguer-Vidal 2012] y extraer la informacion

subyacente.

De este modo, esta tesis pretende contribuir a esclarecer la fenomenologia
de las aleaciones de FeCr desde el campo de la ciencia y tecnologia de materiales
y, complementariamente, realizar aportaciones en la metodologia de simulacion
aplicando conocimientos establecidos en otras dreas, particularmente en el drea de

procesado de imagen.

1.2 OBJETIVOS CIENTIFICOS

El objetivo general de esta tesis es verificar la capacidad del método OKMC
en la simulacion de la evolucion estructural de las aleaciones FeCr, asi como
identificar técnicas auxiliares que permitan extraer la potencialidad de dicho

método.

Este objetivo general, se puede desglosar en los siguientes objetivos

especificos:
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1. Simular de forma atomistica la evolucion estructural de superredes de
FeCr de diferentes periodos, estudiando en qué condiciones se reproduce

la inestabilidad observada experimentalmente en superredes ultracortas.

2. Comprender la relacion entre los diferentes comportamientos descritos
para las superredes de aleaciones con composiciones en el rango en el que

ocurre la descomposicion de fases.

3. Identificar y aplicar las técnicas de procesado de imagen adecuadas para
extraer la informacion relevante de los mapas de composicion simulados
en aleaciones de FeCr, distinguiendo de forma objetiva y cuantitativa la

formacion de fases y su extension espacial.

No sera objetivo de esta tesis el desarrollo de cddigo de programa de
simulacion, sino que se adaptaran los codigos ya existentes a la problematica que

nos interesa.

1.3 ANTECEDENTES Y ESTADO ACTUAL DEL TEMA

Aunque existe un cierto consenso sobre el diagrama de fases en las
aleaciones de FeCr, los detalles de éste, especialmente en la region de mayor
interés, es decir, para baja concentracion de Cr, han sido objeto de debate hasta
fechas recientes [Malerba 2008]. Por otro lado, la radiacién, aun no siendo objeto
de estudio de esta tesis, dard lugar a defectos puntuales (vacantes o intersticiales)
que, al migrar, aceleraran la dindmica de la aleacion. Dado que estos defectos, si
son producidos en alta concentracion, pueden dar lugar a aglomerados (clusters),
la rapidez de la evolucion estructural después del daniado dependera de las
energias y frecuencias de emision de defectos puntuales desde los clusters [Ortiz
2007].
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Con el fin de entender y predecir el comportamiento de estas aleaciones, se
recurre a diferentes técnicas de simulacion, que van desde los calculos Ab initio
[Olsson 2007] hasta calculos termodinamicos tipo CALPHAD [Xiong 2011],
pasando por Modelos Continuos basados en la Ecuacion de Cahn-Hilliard [Cahn
1959, Hawick 2010], Dindmica Molecular (MD) [Bjorkas 2008] y Monte Carlo
Cinético con Red o Monte Carlo Cinético Atomistico (AKMC) [Martinez 2012].
Algunas de estas técnicas (Ab initio, MD y AKMC) son de tipo atomistico y
permiten una descripcion detallada de algunos aspectos de la fenomenologia. Sin
embargo, estan limitadas a escalas de tamafio y de tiempo muy reducidas. Esta
limitacién viene parcialmente resuelta por la técnica atomistica de Monte Carlo
Cinético sin red (OKMC), que ha demostrado una gran potencialidad en el campo
de la simulacion de procesos en semiconductores [Jaraiz 2007, Martin-Bragado
2018].

En el contexto del OKMGC, el director de esta tesis desarrolld un modelo
atomistico basado en la difusion de defectos, capaz de simular de forma
predictiva la interdifusion en aleaciones y heteroestructuras semiconductoras
basadas en SiGe [Castrillo 2011]. Este modelo ha sido utilizado por otros autores y
transferido al programa comercial de simulacion de procesos Sentaurus, de
Synopsys Inc. [Zographos 2013]. El modelo también ha sido implementado en el
programa de simulaciéon atomistica multimaterial MMONCA [Martin-Bragado
2013b], desarrollado por el Dr. Ignacio Martin-Bragado, y ha sido aplicado a la
simulacion de aleaciones de FeCr [Martin-Bragado 2013a, Dopico 2015].

El modelo mencionado parte de la descripcion a nivel atomistico y llega
hasta ofrecer datos de nivel macroscépico tales como el diagrama de fases,
incorporando  adicionalmente informacion sobre las distribuciones de
concentraciones, incluyendo también la evolucion temporal [Dopico 2015], siendo

susceptible de incorporar el dafiado producido por radiacion.
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1.4 INTERES DEL TRABAJO Y APORTACION ORIGINAL

A largo plazo, los resultados de esta tesis pueden repercutir en la industria
metalirgica y en sus aplicaciones para energia nuclear. La linea seguida se
encuadra en la investigacion basica orientada y puede servir de base a la
comunidad cientifica para otros estudios de aleaciones metalicas. En este trabajo
se pondra de manifiesto como es posible reproducir una fenomenologia nueva del
comportamiento del material a partir de una descripcion microscépica

simplificada, pero con base fisica y computacionalmente eficiente.

Otro de los aspectos fundamentales de esta tesis es el andlisis y la
cuantificaciéon de los resultados de las simulaciones. La interpretacion de los
resultados obtenidos en las simulaciones no es trivial con técnicas de analisis
estadistico basico, y, por tanto, es necesario utilizar técnicas de procesado de
imagenes que proporcionen informacién cuantitativa sobre los tamarfos,
periodicidades, direcciones y morfologia de los dominios ricos en Fe y ricos en Cr,
permitiendo ademads resaltar elementos de interés, filtrando el ruido y otros

elementos no deseados.

Esta tesis ha dado lugar a una publicacién en una revista indexada en JCR

dentro del primer cuartil y dos comunicaciones a congresos internacionales:

E. ]J. Rodriguez-Martinez, J. F. Castejon-Mochon, P. Castrillo, R. Berenguer,
I. Dopico, I. Martin-Bragado.

Kinetic Monte Carlo simulation of phase-precipitation versus instability behavior

in short period FeCr superlattices.

Nuclear Instruments and Methods in Physics Research B, Vol. 393, p. 135-
139, Febr. 2017
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https://doi.org/10.1016/j.nimb.2016.09.026
(fndice de impacto JCR: 1.266. 5% de 32, Q1, en Nuclear Science & Technology)

Congreso Internacional: Cosires 2016.

http://www.cosires2016.co.uk/Schedulel.pdf

P. Castrillo, I. Dopico, I. Martin-Bragado, F. J. Rodriguez-Martinez, J. F.
Castejon-Mochon, A. M. Hernandez.

Improved object kinetic Monte Carlo model for quasi-atomistic simulation of iron-

chromium alloys.
Congreso Internacional: The Nuclear Materials Conference, NuMat 2016.

https://www.elsevier.com/ data/assets/pdf file/0011/229673/NUMAT-
Oral-programme Final-29-Sept.pdf

1.5 ESTRUCTURA DE LA TESIS

Esta tesis doctoral ha sido estructurada en ocho capitulos. En el primero de
ellos, a cuyo final corresponde este apartado, se introduce al lector en la
problematica abordada, se proponen los objetivos perseguidos, se hace un repaso
sobre el estado actual del tema y se aborda la estrategia seguida para la

consecucién de los objetivos.

En el segundo capitulo, y, debido a que la tesis aborda la simulacion
atomistica de estructuras basadas en FeCr, se presentan diferentes métodos de
simulacidn existentes con sus principales caracteristicas, haciendo un especial

hincapié en el método de simulacién utilizado, OKMC.


https://doi.org/10.1016/j.nimb.2016.09.026
http://www.cosires2016.co.uk/Schedule1.pdf
https://www.elsevier.com/__data/assets/pdf_file/0011/229673/NUMAT-Oral-programme_Final-29-Sept.pdf
https://www.elsevier.com/__data/assets/pdf_file/0011/229673/NUMAT-Oral-programme_Final-29-Sept.pdf
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En el tercer capitulo se aborda la fenomenologia que tiene lugar en las
aleaciones de FeCr cuando son sometidas a condiciones de trabajo. Se explican en
profundidad conceptos fundamentales para la posterior compresion de los

resultados.

En el cuarto capitulo, se muestra en detalle el modelo fisico utilizado, que, a
su vez, ha sido implementado en el simulador. Nos hemos centrado sobre todo en

las aleaciones no homogéneas que han sido el objeto de nuestro estudio.

El quinto capitulo de la tesis corresponde a los resultados de simulacion
obtenidos. Se trata del capitulo mas extenso del documento por su importancia, y
en €l, se muestran los resultados mas relevantes de las simulaciones realizadas,

asi como una explicacion detallada de los mismos.

El sexto capitulo presenta las conclusiones extraidas del trabajo realizado.

El séptimo capitulo y ultimo, muestra las referencias bibliograficas

consultadas para la realizacion de este trabajo.
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I - METODOS ATOMISTICOS DE SIMULACION DE MATERIALES

2.1 SIMULACION POR ORDENADOR

Debido a que este trabajo trata fundamentalmente de simulacion atomistica,
es conveniente realizar un repaso sobre las técnicas de simulacion atomistica mas
representativas o mas relacionadas con nuestro trabajo, profundizando en aquella
que hemos utilizado: Montecarlo Cinético sin Red (OKMC). Esta técnica de
simulacion ha sido implementada en el simulador MMONCA, por lo que también
comentaremos las caracteristicas de este simulador, asi como las técnicas

utilizadas posteriormente para el andlisis de los datos obtenidos con el simulador.

Desde que aparecen los primeros ordenadores (afios 50), las simulaciones
por ordenador se han utilizado para estudiar la evolucion y las propiedades de
diferentes tipos de sistemas y situaciones [Metropolis 1953, Allen 2017]. Conforme
ha aumentado la capacidad y la potencia de calculo de los ordenadores, se han
desarrollado algoritmos numéricos cada vez mas eficientes y se han empezado a
simular sistemas cada vez mdas complejos y a niveles cada vez mas detallados que
nos permiten proporcionar descripciones precisas de la evoluciéon de estos
sistemas [Gould 2005] sin necesidad de recurrir a experimentos que pueden ser
muy costosos (en tiempo o dinero) o incluso peligrosos. Segin R. E. Shannon “la
simulacion es el proceso de disefiar un modelo de un sistema real y llevar a
término experiencias con él, con la finalidad de comprender el comportamiento
del sistema o evaluar nuevas estrategias — dentro de los limites impuestos por un

cierto criterio, o un conjunto de ellos — para el funcionamiento del sistema”
[Shannon 1998].

Hoy en dia, las simulaciones por ordenador se han convertido en una
herramienta muy atractiva capaz de ser aplicadas a practicamente todas las ramas

de las ciencias y que nos permiten:
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e Estudiar la evolucion de sistemas, por muy complejos que sean, sin tener

que aplicar excesivas restricciones al modelo a simular.

e DPoder establecer relaciones entre modelos tedricos y resultados

experimentales.

e Obtener los parametros de un modelo que a priori no pueden ser

obtenidos de forma experimental.

e Poder prescindir de los experimentos cuando éstos puedan resultar muy

caros o peligrosos.

En las técnicas de simulacion con modelos continuos el sistema se describe
mediante una representacion donde las variables de estado cambian de forma
continua con el tiempo y con la posicion [Dunham 1999]. En este tipo de
simulacién, la fisica del sistema es modelizada mediante un conjunto de
ecuaciones diferenciales en derivadas parciales que se resuelven discretizandolas
tanto en el tiempo como en el espacio (mallado), lo que permite tratar sistemas

cuyo tamano puede ser relativamente grande [Bansch 2003].

Sin embargo, conforme se reduce el tamano de los sistemas a simular, se
pone de manifiesto la naturaleza atomistica de los materiales, que a su vez
conlleva la aparicion de nuevos efectos e interacciones que complican la
resoluciéon del problema mediante el uso de ecuaciones diferenciales. Es en este
tipo de escenarios donde la simulacion atomistica resulta de gran utilidad
[Hockney 1988].

2.2 TIPOS DE SIMULACION ATOMISTICA

Cuando el tamano de los sistemas a simular se reduce de forma

considerable, comienzan a ser mds interesantes y eficientes las simulaciones a
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nivel atomistico. En este tipo de simulaciones, se tienen en cuenta el caracter
discreto de los atomos (o, en su caso, de las moléculas o de los defectos
cristalinos) y, de forma mas o menos detallada, las interacciones entre particulas
que ocurren a escala atomica. Dependiendo del tipo de efecto que se quiera
estudiar, se pueden distinguir dos grandes tipos de simulaciones atomisticas:

simulaciones basadas en particulas y simulaciones basadas en eventos.

2.2.1 Simulaciones basadas en particulas

En este tipo de simulaciones, se tienen en cuenta todas las particulas que
constituyen el sistema a simular y, por consiguiente, resulta necesaria la
descripcion de las interacciones que ocurren entre dichas particulas para que la
simulacion tenga una base fisica y que, por tanto, sea predictiva. A la hora de
describir las interacciones entre particulas, podemos incurrir en mayor o menor
detalle. En funcién del detalle deseado, se pueden distinguir fundamentalmente

tres tipos de modelos para describir las interacciones entre particulas:

1. Métodos Ab initio o de “primeros principios”: Son métodos que no
incluyen ningtin pardmetro empirico ajustable en sus ecuaciones, siendo
deducibles directamente de los postulados de la mecanica cudntica. Estan
basados en la resolucion de la ecuacidon de Schrodinger que, en general,
requiere diferentes aproximaciones [Car 1985, Kohn 1998, Lejaeghere
2016].

2. Método Tight Binding (TB): Aborda también la resolucién de la ecuacion
de Schrodinger tras aplicarle una aproximacion (Born-Openheimer). Se
considera que la estructura electronica del material se puede aproximar
mediante la combinacion de las funciones de onda de los 4tomos aislados.
Es un método de simulacion menos exacto que Ab initio, pero al ser
computacionalmente menos exigente, permite simulaciones de sistemas
mas grandes [Goedecker 1994, Tang 1997].
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3. Potenciales empiricos: Utilizan modelos mas sencillos para describir las
interacciones entre particulas que Ab initio y Tight Binding. Describen la
energia del sistema en funcién de las coordenadas de las particulas que lo
constituyen y presentan parametros ajustables mediante datos obtenidos
experimentalmente o Ab initio. Son menos exactos y son especificos de
cada material o sistema que se pretende estudiar, pero permiten simular

sistemas mas grandes [Stillinger 1985, Chantasiriwan 1998].

2.2.2 Simulaciones basadas en eventos

En las simulaciones basadas en eventos, no se consideran todas las
particulas que forman parte del material, sino aquellas que intervienen en los
procesos importantes en la evolucion del sistema bajo estudio. De este modo, no
se tienen en cuenta explicitamente las interacciones entre particulas sino solo las
consecuencias de éstas que son consideradas como relevantes (eventos). Por este
motivo, este tipo de simulaciones permiten simular sistemas mads grandes y
durante tiempos mayores que las simulaciones basadas en particulas. En funcién
del proceso que queramos simular, cabe mencionar dos métodos: Aproximacion de

las Colisiones Binarias y Monte Carlo Cinético.

En el método de Aproximacién de las Colisiones Binarias (Binary Collision
Aproximation, BCA), se siguen las trayectorias individuales de un niimero de iones
tomando de forma aleatoria las condiciones de partida (posicion y velocidad)
[Robinson 1974, Hernandez-Mangas 2000, 2002]. Es una técnica disefiada
especificamente para la simulacion de implantacion iénica. En BCA, se tiene en
cuenta que cada ion o atomo puesto en movimiento colisiona con el atomo mas
cercano cada vez por lo que en cada colisidon sélo intervienen dos particulas. La
particula en movimiento, denominada proyectil, pierde parte de su energia
cinética al colisionar con otra particula. Esta pérdida de energia puede hacerla de
forma eldstica al transmitirla al blanco, o de forma ineléastica al interactuar con los

electrones del medio en su movimiento. Con respecto a la colisién eldstica del
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proyectil con el blanco, se necesita determinar las velocidades finales de proyectil
y blanco, asi como los angulos de dispersion. Para ello se aplican los principios de
conservacion de la energia y momento lineal. Por otro lado, las colisiones
inelasticas se tratan como pérdidas continuas de energia debido al rozamiento del
proyectil con las nubes electronicas del medio que atraviesa. El método BCA se
considera valido cuando se reproducen colisiones a altas energias, pero presenta

limitaciones para bajas energias [Santos 2009].

2.3 METODOS DE SIMULACION ATOMISTICA

El objetivo final de cualquier simulaciéon por ordenador, es el de
proporcionar una conexion entre teoria y experimento. Cuando hablamos de
simulacion atomistica, resulta muy dificil poder comprobar esta conexion, ya que
la informacion experimental obtenida a nivel microscopico raramente es accesible,
por lo que, de los resultados experimentales, se obtienen magnitudes
macroscdpicas que se tratan de relacionar con los resultados de las simulaciones.
Se plantean varias familias de métodos que deberian proporcionar, en principio,

resultados macroscopicamente equivalentes [Hockney 1988, Allen 2017]:

1. Métodos deterministas: En ellos, si se conoce la naturaleza de las
interacciones entre las particulas, se pueden resolver las ecuaciones de
Newton y, a partir de una configuracion inicial de posiciones y momentos,
determinar de forma univoca la evolucion temporal del estado a escala
microscopica, que puede ser relacionado con sus caracteristicas a nivel
macroscopico. La Dindmica Molecular es el principal método de

simulacién determinista [Alder 1959].

2. Meétodos estocasticos: Aqui, se parte de una configuracion inicial y se
mueven las particulas de forma aleatoria obteniendo sucesivos estados del
sistema a nivel microscopico. Para considerar las transiciones entre las

diferentes configuraciones, se tiene que tener en cuenta la funcion de
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distribucién. El Metrépolis Montecarlo es un ejemplo de los métodos

estocasticos de simulacion atomistica [Metropolis 1953].

3. Métodos hibridos: Se basan en la obtencidn de las diferentes
configuraciones del sistema teniendo en cuenta efectos deterministas y

estocasticos a la vez.

En todos estos métodos de simulacion atomistica, se genera una
configuracion del sistema a partir de la anterior siguiendo un esquema iterativo.
Si estamos ante métodos deterministas, se tienen que discretizar las ecuaciones
del movimiento y resolverlas mediante un algoritmo de integracion adecuado. Sin
embargo, es imposible integrar estas ecuaciones infinitas veces. Por tanto, de la
simulacion se obtendrd, segtin sea el caso, un valor instantdneo o un promedio
temporal que serdn estimaciones aproximadas del pardmetro que se quiere
determinar. Si pensamos ahora en métodos estocasticos, ocurre algo similar, ya
que también es imposible generar los infinitos estados a nivel microscopico
necesarios para constituir el sistema. Al final todos los métodos de simulacion
estan sujetos a determinadas limitaciones que no impiden realizar simulaciones

practicas que consigan resultados validos.

2.4 METODOS DE SIMULACIONES BASADOS EN PARTICULAS

2.4.1 Dinamica Molecular (MD)

El punto de partida de la Dindmica Molecular (MD) consiste en una
descripcion conocida del sistema fisico bajo consideracion [Alder 1959]. Dicha
descripcion se puede expresar directamente como las ecuaciones de movimiento
de Newton, o puede ser también una expresion lagrangiana o hamiltoniana, de la
que se obtengan las ecuaciones de movimiento aplicando los formalismos

apropiados a cada caso [van Gunsteren 1990]. De esta manera el método de la
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Dinamica Molecular calcula las propiedades de un sistema resolviendo

numéricamente sus ecuaciones de movimiento [Hockney 1988].

La Dinamica Molecular se trata pues de un sistema de simulacion
determinista. En aquellos sistemas en los que tiene cabida su aplicacion, se han de
tomar en consideracion todos los grados de libertad posibles. Desde un punto de
vista clasico, la Dinamica Molecular tiene en consideracion las ecuaciones de
Newton o Lagrange de la mecanica cldsica. Después, se intentan calcular
magnitudes fisicas del sistema estudiado, tales como potencia, temperatura,
energia, etc. Estas ecuaciones de Newton o Lagrange, se discretizan con el
objetivo de generar una trayectoria en el espacio de fases y poder asi calcular las
propiedades necesarias del sistema. Dicha trayectoria, se va generando mediante
el uso de un sistema iterativo donde en cada estado, se simula una determinada
cantidad de tiempo At [Allen 2017].

Este valor tipico de incremento de tiempo sittia a la dindmica molecular en
un rango de simulaciéon donde comparativamente con los métodos Monte Carlo
suponen unos tiempos cortos. Ademas, los tamafios de simulacion de este método
se mueven tipicamente entre el nandmetro y las decenas de nanometros, lo que

resulta una limitacion para determinadas aplicaciones.

2.4.2 Metropolis Monte Carlo (MMC)

En Dindmica Molecular se adopta el esquema de calcular las propiedades
de los sistemas fisicos a partir de las ecuaciones de movimiento fundamentales,
para asi crear las trayectorias en el espacio de fases. En cambio, los métodos de
Monte Carlo (MC) adoptan una postura diferente: en ellos se comienza con una
descripcion del sistema, y se elige una configuracion adecuada para el problema
seleccionado, después se procede a calcular las magnitudes observables del

sistema a partir de distribuciones asociadas y la funcion de particion. La idea es
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muestrear las contribuciones principales, para asi conseguir una estimacion de los
observables [Metropolis 1953].

El método de Monte Carlo (MC) se caracteriza por la representacion de la
solucién de un problema en funcién de una poblacion hipotética, utilizando
después una secuencia de numeros aleatorios para construir una muestra de

dicha poblacion, de la que se puede estimar una solucion del problema inicial.

Usualmente, se siguen los siguientes tres pasos en los modelos de Monte
Carlo:

e En primer lugar, el problema fisico bajo consideracion se traduce en un

modelo analogo probabilistico o estadistico.

e En segundo lugar, este modelo probabilistico es resuelto a partir de un

muestreo para el que se toman ntimeros aleatorios.

e En un tercer paso, se obtienen los datos a partir de estimaciones

estadisticas.

El cardcter estocdstico de esta forma de operar requiere grandes cantidades
de ntimeros aleatorios, que son generados por ordenador utilizando generadores
aleatorios. Finalmente, la validez de este método esta garantizada por el Teorema

del Limite Central de la Teoria Estadistica.
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2.5 SIMULACION BASADA EN EVENTOS: MONTE CARLO CINETICO (KMC)

El método Monte Carlo Cinético (KMC) se utiliza para simular procesos de
activacion, es decir, aquellos que ocurren con una probabilidad exponencial de
[Martin-Bragado 2004]:

P(x;,x) = exp (— k%) (2.1)

En estos procesos, los estados son conocidos, y por tanto en las transiciones
entre estados uno conoce las energias inicial y final necesarias para aplicar la
ecuacion 2.1. En KMC no se rechaza ningtn estado, lo que acelera bastante el

rendimiento del algoritmo en ciertas aplicaciones.

Un ejemplo tipico y caracteristico de aplicacion de KMC es el proceso de
migracion de defectos en solidos. Este proceso puede simularse tanto en sistemas
con red cristalina (AKMC) como en sistemas sin red cristalina o en la que ésta no
es tenida en cuenta (OKMC).

2.5.1 Monte Carlo Cinético con Red (AKMCQ)

La técnica de Monte Carlo con red, también llamada en la literatura Monte
Carlo Atomistico (LKMC o AKMC) resulta ser excelente para estudiar los
procesos de migracidon de atomos en capas policristalinas delgadas [Rubio 2003],
la recristalizacion [Martin-Bragado 2009] y el crecimiento epitaxial [Martin-
Bragado 2016], y puede ser utilizada también para los fenémenos basados en
difusion en material masivo (bulk systems) [Martinez 2012]. Su punto clave
consiste en permitir el salto de un atomo de una posicién de la red a una posicion

vecina, con una determinada energia de activacion E, [Martin-Bragado 2004].



38 FRANCISCO JAVIER RODRIGUEZ MARTINEZ

El algoritmo AKMC mueve un atomo cada vez, e incrementa el tiempo de la
simulacion en una cantidad proporcional al inverso de la suma de todas las
frecuencias de migracion. A su vez, la probabilidad de salir elegido es
proporcional a dicha frecuencia de salto: cuanto mas grande sea la frecuencia de
salto, mas grande sera el nimero asociado con su evento particular, de tal forma
que se usa esta frecuencia para elegir el siguiente atomo que saltara, haciendo la
eleccion de manera aleatoria, pero teniendo en cuenta que la probabilidad de que
un atomo salga elegido debe ser proporcional a su frecuencia de migracion. Por
altimo, tras mover el dtomo seleccionado, toda la informacidon que tenian los
atomos de las inmediaciones debe ser actualizada, junto con sus frecuencias de
salto [Martin-Bragado 2004].

El método AKMC puede incluir de manera natural las vacantes,
proporcionando asi posiciones posibles de salto a los atomos vecinos. Este
método presenta mayores dificultades, y requiere de refinamientos posteriores,
para incluir defectos de tipo intersticial. En ocasiones, para la simulacion de
interdifusion en aleaciones o de difusiéon de impurezas, se utiliza una version
simplificada de los modelos AKMC en las que se prescinde de considerar
explicitamente los defectos y se considera, en cambio, unas frecuencias efectivas
de intercambio entre dtomos que dependerdn de las difusividades, que, a su vez,
estardn mediadas por defectos [Zhou 2016]. Este tratamiento simplificado no
permite incluir de manera directa el efecto de la radiacion ni de la posible

supersaturacion de defectos debida a otros fendmenos.

2.5.2 Monte Carlo Cinético sin Red (OKMCQC)

En el método Monte Carlo Cinético sin red (denominado en la literatura
Non-Lattice Kinetic Montecarlo, NLKMC, o mas comtnmente Object Kinetic Monte
Carlo, OKMC) no se simula toda la red cristalina del material, sino que sélo se van

a tratar impurezas, dopantes o defectos intrinsecos (intersticiales y vacantes)
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motivo por el cual los tiempos de simulacién conseguidos con este método
pueden ser hasta tres drdenes de magnitud mayores que los conseguidos con
AKMC [Jaraiz 1998, Jaraiz 2007, Dopico 2015, Martin-Bragado 2018]. En OKMC,
se simula la cinética del sistema mediante los eventos que estas impurezas,
dopantes o defectos pueden llevar a cabo y las interacciones que pueden existir

entre ellos.

Cada elemento que forma parte de una simulacion OKMC puede ser
tratado como particula o como defecto y a su vez, puede encontrarse aislado o
formar parte de un grupo de particulas. En este tipo de simulaciones, se pueden
considerar muchos tipos de particulas y defectos. Todos los posibles eventos que
estos elementos puedan llevar a cabo, asi como las interacciones que puedan
existir entre ellos, deben ser definidos. Esto implica un gran ndmero de

parametros a especificar [Martin-Bragado 2004].

OKMC es el método que hemos utilizado para las simulaciones de nuestros
sistemas. El algoritmo OKMC, en gran medida andlogo al AKMC, tiene como
objetivo seguir la evolucién dindmica de un sistema que podria encontrarse fuera
del estado de equilibrio. Dicho algoritmo asume que hay diferentes estados en el
sistema, y que las transiciones entre estos estados son Markovianas, es decir, que
la transicion 7;; depende sdlo del estado i inicial y del estado j final, y que tales
transiciones son independientes del tiempo. Estas transiciones r;; son los
parametros de entrada del algoritmo. En nuestro caso particular, los modelamos
asumiendo la Teoria del Estado de Transicion Armonica como leyes de tipo
Arrhenius con una barrera de activacion Ejj (mas grande que kgT para este

enfoque de trabajo) y un prefactor P;;.

le = PU X exp(—Eij/kBT). (22)
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Una vez conocidas todas las frecuencias de transicion 7;; para todos los
posibles estados del sistema (es decir, dados como parametros de entrada) se
inicia el algoritmo OKMC. Por simplicidad se omite el estado inicial en las tasas
de transicion y se escriben como 7j, siendo j el estado final alcanzable desde un
estado inicial particular i. Utilizando esta notacion, el método directo KMC se

aplica de la siguiente manera [Martin-Bragado 2013b]:

1. Obtener la frecuencia total (fotal rate).
N
Ri= ), (2.3)

Jj=1
siendo N el niimero total de transiciones en el sistema dado.

2. Calcular dos numeros aleatorios, @ y § en el intervalo (0, 1].

-1

3. Buscar j, el evento a ejecutar, para el cual Zj., rir <TR; < Zj.,:l Tl

=1'j
4. Ejecutar el evento j: transformar la transicion particular elegida de i a j.

5. Incrementar el tiempo total de simulacion:

re - /B

== 4

6. Recalcular los ratios afectados.
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7. Volver al paso 1 hasta que se hayan simulado todos los tiempos

solicitados.

El algoritmo OKMC se ocupa de la evolucion temporal. La dependencia del
espacio es intrinseca a la definicion correcta de cada evento. El simulador OKMC

contiene, por tanto, los siguientes modulos [Martin-Bragado 2004, 2013b]:

e Objetos (defectos) y la lista de sus ratios de transiciébn y acciones

asociadas.

e Un gestor de ratios para calcular la evolucién del tiempo y recoger el

evento a realizar.

e Un gestor de espacio para manipular las traslaciones espaciales, la

busqueda de vecinos y las interacciones de los defectos.

Este método de simulacidn presenta dos ventajas fundamentales frente a los
AKMC y MD. La primera de ellas es el tamafio de los sistemas que se pueden
simular (hasta el orden de los cientos de nm llegando incluso al umbral de la
micra) mientras que la segunda esta en los tiempos de simulacion (del orden de
varios meses o incluso afios y pudiendo llegar a los siglos a baja temperatura).
Todo esto hace que computacionalmente sea mucho mas eficiente. Sin embargo,
presenta como principal inconveniente el tomar una descripciéon simplificada del

problema.

Finalmente, y a modo de conclusion, podemos decir que, para nuestro
proposito de simular atomisticamente la evolucidon estructural de materiales,
existen dos grandes grupos en cuanto a técnicas de simulacion se refiere (ver
figura 2.1). Por un lado, estan los métodos de Monte Carlo, que podemos separar
en Monte Carlo Cinético (con red AKMC o sin red OKMC), Metropolis Monte

Carlo y Aproximaciéon de las Colisiones Binarias y por otro lado tenemos la
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Dinamica Molecular que a su vez puede usar modelos Ab initio, Tight Binding o

Potenciales Empiricos.

TECNICAS DE SIMULACION ATOMISTICA

Figura 2.1. Agrupacion de algunas de las técnicas de simulacién atomisticas mas
relevantes.

2.6 HERRAMIENTAS DE SIMULACION UTILIZADAS

2.6.1 Simulador MMONCA

KMC es una técnica ampliamente utilizada para simular la evolucion de
sistemas solidos sometidos a condiciones extremas. A pesar de que esta técnica
fue desarrollada hace wvarias décadas, hasta hace no mucho, no existian
herramientas de simulacién bien establecidas y de facil acceso para los
investigadores interesados en este campo, a diferencia de lo que ocurria en el caso
de los calculos Ab initio [Kresse 1996] o Dinamica Molecular clasica [LAMMPS
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2018], por ejemplo. De hecho, los investigadores debian desarrollar sus propias
herramientas o utilizar herramientas que carecian de mantenimiento para realizar
este tipo de simulaciones. Para satisfacer esta necesidad, se han desarrollado
sucesivamente diversas iniciativas tales como DADOS [Jaraiz 1998] para la
simulacion de procesos en silicio; BIGMAC [Johnson 1998], que se caracteriza por
su versatilidad en la creacion de objetos y eventos; Sentaurus Process KMC
[Sentaurus 2012], software comercial basado en el anterior; LAKIMOCA [Domain
2004], simulador KMC utilizado para metales en condiciones de irradiacién; y
recientemente MMONCA [Martin-Bragado 2013b], un simulador Modular Monte
Carlo.

MMONCA, es una potente herramienta de simulacién (capaz de simular
del orden de 10° eventos/seg) que da solucion a las necesidades de simulacién
de los procesos de irradiacion y crecimiento en sdlidos en el campo de la
microelectronica y de la energia nuclear, MMONCA presenta una serie de

caracteristicas que lo hacen un simulador adecuado para nuestros intereses
[Martin-Bragado 2013b]:

e Se trata de un simulador modular, por lo que existe la posibilidad de
utilizar varios métodos de simulacion (OKMC, AKMC, etc.).

e Es bastante flexible como indica la aceptacion de un lenguaje de

programacion como TCL.

e Es eficiente, ya que estd escrito usando programacion orientada a objetos
(C+).

e Posee herramientas de autotest.

e Esta orientado al usuario final ya que es personalizable a través de
archivos de entrada en lugar de cambios de codigo.
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La figura 2.2 muestra la estructura general del simulador. MMONCA ha
sido implementado como extension de C++ y es compatible con el lenguaje TCL.
Esto permite utilizar un lenguaje ya existente y conocido para el script de entrada
e implementar una interfaz de usuario. La interfaz de usuario se basa en una capa
del intérprete TCL, extendida para adaptarse a OKMC. La extensidén cuenta con
modulos especializados para controlar el espacio, el tiempo y los defectos. Se
admiten varios tipos defectos como objetos a simular: defectos extendidos (ED),
particulas moviles (MP), conglomerados de danos (DC), multi-clusters (MC) e

interfaces (Int).

Los comandos que se han incorporado permiten al usuario definir una caja
de simulacion, definir de forma tridimensional la estructura material de la
simulacion, leer el danado desde un archivo externo, definir el recocido del dafio,
la lectura y escritura de los parametros necesarios para la simulacion a partir del
archivo de entrada, y la salida de diferentes cantidades generadas durante la
simulacion, siendo las mas importantes las concentraciones y posicion y tipos de

defectos.

User 1nput script

i
| H
| | Space Time User |
by : i
.- LObjects (Defects) |- %_ :
i : ,
ii| ED MC | B |+
} T8 |3
[ 'pc | [mP|[1mt | .
i_'_-"_"_"_"'_'_"_"'_': JR e, |
il
TCL library = |
| |

¥
Operating System (O.S.)

Figura 2.2. Estructura general del simulador MMONCA [Martin-Bragado 2013b].
Reproducido con permiso de Elsevier. Copyright 2013.
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2.6.2 Analisis de los resultados con MATLAB

MATLAB es un software matematico interdisciplinar que presenta un
lenguaje propio de programacion y que ademas ofrece un entorno de desarrollo
integrado. Es la abreviatura de MATrix LABoratory (laboratorio de matrices).
Bésicamente trata los datos de forma matricial. Permite representar datos y
funciones, crear las denominadas interfaces de usuario (GUI), comunicarse con
otros dispositivos hardware y con programas en otros lenguajes, importar datos
en otros formatos, etc. Se trata de un software muy utilizado en el ambito de la

ingenieria [Wikimatlab].

Los ficheros de datos obtenidos de las salidas que proporciona MMONCA,
pueden ser importados por MATLAB para su posterior tratamiento. Estos
ficheros proporcionan las dimensiones espaciales de las cajas simuladas (x, y, z) y
el valor de concentracién de atomos de Cr en dichas cajas. La figura 2.3 muestra

una parte de un fichero de datos de salida proporcionado por MMONCA.

x (nm) v (nm) z (nm) conc Cr (cm™®)

0.3 0.3 2.1 8.33333e+22
0.3 0.3 2.7 7.40741e+22
0.3 0.3 3.3 7.87037e+22
0.3 0.3 3.9 6.94445e+22
0.3 0.3 4.5 6.48148e+22
0.3 0.3 5.1 5.55556e+22
0.3 0.3 5.7 6.48148e+22
0.3 0.3 6.3 6©.94445e+22
0.3 0.3 6.9 5.55556e+22
0.3 0.3 7.5 6.94444e+22
0.3 0.3 8.1 5.555b6e+22
0.3 0.3 8.7 6.01851e+22

Figura 2.3. Datos de salida proporcionados por MMONCA.
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Una vez importados los ficheros de datos, se han utilizado codigos de
MATLAB para obtener una serie de representaciones diferentes que nos han
permitido estudiar y analizar los resultados obtenidos de las simulaciones. En
primer lugar, se ha procedido a la representacion de los datos para visualizar los
perfiles de concentracion tanto unidimensionales (1D) como bidimensionales
(mapas de composicion en 2D). En la representacion 1D se han tenido en cuenta
unicamente la coordenada espacial “x” y la concentracion de Cr para esta
posicion, mientras que la representacion 2D, se corresponde con secciones del
dominio de simulacion donde se han realizado promedios en las concentraciones
de las cajas incluidas en estas secciones. Estas representaciones nos han permitido
estudiar la evolucion de las superredes de FeCr en funcién de los tiempos de
recocido. La figura 2.4 muestra una representacion 1D (imagen superior) y un

mapa de composicion (imagen inferior).

Figura 2.4. Representacion de perfiles de concentracion mediante MATLAB en 1D
(superior) y mapa de composicién en 2D (inferior).
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Para el segundo tipo de representacion, se han utilizado técnicas de
segmentacion de imagenes y modelos deformables para delimitar las regiones de
intercara. La segmentacion de imagenes, busca descomponer una imagen en las
partes que la constituyen, como son fondo y objetos. Este objetivo lo consigue
mediante la particion o division de la imagen en diferentes regiones homogéneas
y disjuntas entre si considerando elementos como el contorno y, que tienen en
comun determinadas caracteristicas de sus pixeles que permiten distinguir unas
regiones de otras. En nuestro caso particular, los valores de concentracion de la
aleacion, la direccion de los bordes y la magnitud del gradiente, por ejemplo, son

caracteristicas a utilizar para la segmentacion [El-Baz 2011].

El método de segmentacion mas sencillo es la segmentacion por umbral [El-
Baz 2011]. Aqui, solo se tiene en cuenta el valor de un umbral y, previamente
fijado y, que en nuestro caso, puede ser la concentracion de Cr (%) en una
determinada caja. El codigo obtiene el valor en cuanto a % en Cr se refiere de una
caja (voxel en el lenguaje de procesado de imagen) y lo compara con el valor
umbral. Si este valor estd por encima del umbral decidird la fase a’ (rica en Cr)
mientras que si esta por debajo decidira la fase a (rica en Fe) [Berenguer-Vidal
2012]. Podemos refinar este proceso con la introduccion de un doble umbral
y — V', de forma las fases @ — a' se deciden si el valor de la caja esta por debajo de
y o por encima de y' respectivamente, mientras que si dicho valor se encuentra
entre y —y’, de decide la region de intercara [Berenguer-Vidal 2012]. Este método
no tiene en cuenta los valores de concentracion de las cajas vecinas y, ademas,
depende del valor umbral prefijado, que ademas puede tener un cierto grado de
arbitrariedad, por lo que, si los datos presentan poca resolucion, se pueden
producir valores anomalos. Ademas, tampoco tiene en cuenta la forma del objeto
a segmentar. El método tiene como principal ventaja la sencillez, pero, por el

contrario, es poco preciso [El-Baz 2011].

Cuando se quiere proceder a la segmentacion de una imagen con un cierto

grado de complejidad y que incluso, puede variar a lo largo del tiempo, se
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utilizan modelos deformables, donde, ademas del valor de cada caja, se tiene en
cuenta la forma del objeto [Zhang 2008, Berenguer-Vidal 2012]. Los modelos
deformables son curvas o superficies matematicas que, definidas dentro de una
imagen, se deforman bajo la analogia de la influencia de fuerzas internas o
externas. Las denominadas como fuerzas internas, vienen determinadas por la
geometria de la superficie deformable o curva. Estas “fuerzas”, se usan para
conservar la estructura del modelo deformable. Las denominadas como fuerzas
externas, quedan determinadas por la informacién que contiene la imagen en la
que enmarcamos nuestro modelo. Se usan para que el modelo se posicione hacia

los bordes de un objeto o forma que se encuentre en la imagen [Xu 2000].

Para la identificacion de las regiones de intercara, en este trabajo se han
utilizado modelos deformables implicitos [Zhang 2008, Berenguer-Vidal 2012]. En
estos modelos, se utilizan superficies que tienen una dimensiéon mas que la
imagen a segmentar, es decir, si el mapa de composiciones a segmentar es en 3D,
la hipersuperficie usada en el modelo serd en 4D. Esto nos permite la
segmentacion de topologias que pueden ser cambiantes con el tiempo. Es un
modelo adaptativo basado en gradientes que, por asi decirlo, empujan a la
superficie hacia los limites del contorno de la imagen. Estos modelos pueden
tener ciertas restricciones fisicas definidas matematicamente como pueden ser
elasticidad, rigidez, rugosidad, etc, que pasan a ser pardmetros del modelo. La
principal desventaja que presentaban estos modelos era la lentitud a la hora de
segmentar la imagen, aunque este problema es facilmente superable gracias a la
capacidad de cdlculo que presentan los procesadores actuales. La figura 2.5
muestra la delimitacion de la region de intercara (zona comprendida entre las
lineas rojas y azules) de una aleacion de FeCr utilizando el modelo deformable
descrito por [Zhang 2008, Berenguer-Vidal 2012] y adaptado a MATLAB.



CAPITULO II: METODOS ATOMISTICOS DE SIMULACION DE MATERIALES 49

PP ¢ @«
P Gl 4

o> @ g
P

Figura 2.5. Delimitacion de la region de intercara en una aleacion de FeCr utilizando
modelos deformables en MATLAB.
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Figura 2.6. Imagen en el dominio de la frecuencia espacial utilizando técnicas de Fourier
de analisis frecuencial.
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Por ultimo, también se han utilizado técnicas de analisis de Fourier
adaptadas a MATLAB para transformar los datos del dominio espacial al dominio
de la frecuencia espacial [Berenguer-Vidal 2011, 2012]. La figura 2.6 nos muestra
una imagen transformada a dicho dominio de la frecuencia usando cédigos
MATLAB.

Finalmente, y a modo de resumen, la figura 2.7 muestra el flujo de trabajo
seguido para la obtencion de los resultados. En primer lugar, se programaron
scripts (ver anexo I) en el lenguaje TCL, que contenian los parametros del modelo
y el escenario a simular. Estos scripts fueron ejecutados por el simulador
MMONCA que a su vez proporciond las salidas en forma de ficheros de datos
(ver figura 2.3). Por ultimo, estos ficheros de datos fueron importados por

MATLAB para su tratamiento y la posterior obtencion de los resultados.
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Script TCL

Datos de salida

x (nm) y (am) z (nm) cone Cr (an”?
0.3 0.3 2.1 8.33333e+22
0.3 0.3 2.7 7.40741e+22
0.3 0.3 3.3 7.87037e+22
0.3 0.3 3.9 €.94445e+22
0.3 0.3 1.5 €.18118e+22
0.3 5.1 5.55556e+22
0.3 0.3 H.7 £.48148c+22
0.3 0.3 6.3 €.94445e+22
0.3 0.3 6.9 h.5HhH60+22
0.3 0.3 7.5 6.
0.3 0.3: 8.1 5.
0.3 0.3 8.7 €

MATLAB

Representacion 1D-2D

i

Segmentacion

Figura 2. 7. Flujo de trabajo seguido en esta tesis.
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III - FENOMENOLOGIA Y SIMULACION DE LAS ALEACIONES DE
FeCr

3.1 DIAGRAMA DE FASES EN ALEACIONES METALICAS

La composicion quimica y la microestructura determinan las propiedades
fisicas de una aleacion metdlica. Respecto a la microestructura, se puede
establecer la mayor parte de las veces mediante el diagrama de fases de la
aleacion, que es capaz de resumir de una manera grafica los margenes de
composicion y temperatura de cada una de las fases que existen en condiciones de

equilibrio termodindmico [Baker 1992]

Se puede definir una fase como una region homogénea de un sistema
(aleacion en este caso) que, aunque pueda estar en contacto con otras partes de
dicho sistema, estd separada por un limite bien definido. Se trata de una region
del material con propiedades fisicas y quimicas homogéneas que difiere en su
microestructura y/o composicion, de otra region [Baker 1992]. Si una sustancia
puede existir en dos o mas formas (por ejemplo, el hierro, que puede cristalizar
tanto en la estructura ctibica centrada en las caras, fcc, como en la cibica centrada
en el cuerpo, bcc) cada una de estas formas constituye una fase con diferentes

propiedades fisicas [Porter 1991].

Cuando una aleaciéon presenta varias fases, podemos considerar que el
sistema se encuentra en equilibrio si la energia libre (o energia libre de Gibbs) es
minima para condiciones fijadas de presion, composiciéon y temperatura, lo que
implica, en lo que a nivel macroscdpico se refiere, que el sistema se mantendra
estable. Un sistema que presente mas de una fase en equilibrio termodindmico, se
dice que se encuentra en “equilibrio de fases” [Philibert 2012]. Tanto la energia
libre como los diagramas de fases, proporcionan informaciéon sobre las
caracteristicas del equilibrio que presenta un determinado sistema, sin embargo,

no proporcionan informacion sobre el tiempo requerido para llegar a dicho
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equilibrio. Puede ocurrir que el estado de equilibrio nunca se alcance
completamente debido a que la evolucién del sistema sea muy lenta. Si esto
ocurre, diremos que el sistema se encuentra en una situacion de no equilibrio o
metaestable [Baker 1992]. Al observar el diagrama de fases de una aleacion, es
importante identificar el gap de miscibilidad, que se corresponde con un rango de
temperaturas y composicion donde una fase, que es estable, a temperaturas mas

altas se descompone en dos o mas fases [Baghsheikhi 2009].

Los diagramas de fases de las aleaciones metdlicas se pueden obtener de
forma tedrica y/o experimental, sin embargo, la gran mayoria de ellos se han
obtenido de esta ultima forma debido a la falta de datos termodinamicos [Danoix
2000, Dubiel 1987, Xiong 2010, Capdevila 2012]. Conocer estos diagramas permite
a cientificos poder elegir a priori las condiciones iniciales y finales de los procesos

donde entran en juego las aleaciones metdlicas. Se puede establecer, por tanto:
e Los elementos de partida y las condiciones necesarias convenientes para
un determinado proceso.

e La proporcién de las fases que componen posibles situaciones intermedias

y finales del producto, en funciéon de temperatura, presion, etc.
e Lasolubilidad de una fase en otra.

e Las transformaciones que puede sufrir un material en funciéon de la

temperatura, presién y entorno.

e Las previsiones sobre la estructura microscopica, y, en consecuencia,

algunas de sus propiedades.

Cuando un metal sélido se disuelve en otro metal, la fase resultante es

denominada solucion solida. En dicha solucién sélida, se mantiene la estructura
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cristalina original del disolvente, siendo éste, el metal que se encuentra en mayor

proporcion dentro de la solucion [Petrucci 2010].

Los metales obtenidos de forma industrial son policristalinos, es decir, estan
formados por pequenos cristales donde cada uno de ellos presenta una estructura
atémica periddica [Petrucci 2010]. Cuando se centra la observacion de un metal o
aleacion en tamarnos del orden de micras, se dice que se estd observando la
microestructura del material. Cuando la escala de observacién es del orden del
nandmetro, se puede usar, el término menos convencional pero mds especifico de
“nanoestructura”. En adelante utilizaremos dichos términos de manera
indiferente, salvo casos puntuales que requieran de una aclaracion. La
microestructura de las aleaciones metalicas se caracteriza por el numero de fases

presentes y por la proporcion y distribucion de las mismas.

3.2 MECANISMOS DE SEPARACION DE FASES

La descomposicion espinodal es un proceso por el cual una aleacién se
descompone espontdneamente en las diferentes fases que la componen en una
situacidon de equilibrio. Aparece cuando no hay una barrera termodindmica para
esta descomposicion. Dentro del gap de miscibilidad se distinguiran dos regiones:
una en la que no hay barrera para la transformacion, que sera la regiéon con
descomposicion espinodal, y otra en la que si existe barrera, por lo que serd una
region en la que la aleacién es metaestable y que, refiriéndose al proceso que

tendra lugar, denominaremos regién de nucleacion/crecimiento.

Cahn determin6 que la descomposicion espinodal posee dos propiedades:
(I) Ocurre en todas partes dentro de la muestra, con la excepcién de
imperfecciones estructurales en las que la velocidad o el mecanismo pueden ser
diferentes, y (2) la amplitud de las fluctuaciones de la composicion crecera hasta

alcanzar un equilibrio metaestable [Cahn 1961].
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Desde el punto de vista termodinamico, la region espinodal sera aquella en
la que la curvatura de la energia libre es negativa [Cahn 1961]. La frontera con la
region de crecimiento/nucleacion vendra dada por aquellos puntos que cumplen
con la condicion de que la segunda derivada de la energia libre es cero. La figura

3.1 muestra un diagrama de la region espinodal en funcién de la concentracion.

En la descomposicion espinodal en aleaciones metdlicas, el mecanismo que
consigue la separacion de fases es la difusion [Philibert 2012]. Cuando hay
descomposicion espinodal y hay movimientos atomicos, los dtomos tienden a
juntarse con los de su misma especie dando lugar a una difusion “cuesta arriba”.
Aqui el flujo de dtomos seguira el mismo sentido que el gradiente, mientras que
en los procesos de difusion estandar el flujo va en sentido contrario al gradiente.
En consecuencia, el movimiento atémico en condiciones de descomposicion
espinodal puede describirse por una difusién con coeficiente de difusion negativo
[Mehrer 2007]. Supongamos una aleacion que presente 2 fases, A y B (que pueden
ser rica en Fe y rica en Cr), en la region de descomposicidon espinodal, cualquier
pequena fluctuacion de la composicion aumenta, haciendo que las regiones ricas
en A se hagan mas ricas en A y ocurriendo lo mismo para B. Este proceso conduce

a una disminucion de la energia libre.

Grosso modo, la secuencia de la descomposicion espinodal a partir de una
aleacion inestable uniforme genérica AB, queda ilustrada en la figura 3.2 [Martin-
Bragado 2013a] y seria: (1) En un momento inicial, se produce una fluctuacion
aleatoria (figura 3.2.a), (2) a partir de esta fluctuacién se dispara el proceso de
descomposicion espinodal aumentando la concentracion de las zonas ricas y
disminuyendo la concentracion de las zonas pobres del elemento en cuestion
aumentando la amplitud de la fluctuacion (figura 3.2.b). (3) Cuando las
concentraciones llegan al borde de la zona estable, se satura la amplitud y
comienza a aumentar la extension de las regiones (figura 3.2.c). La morfologia de
estas regiones es intrincada y se asemeja a unas venas (“vein-like”). (4) A partir de

aqui, el proceso, que serd lento, consistird en minimizar fronteras, redondeando
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esquinas, fusionando zonas analogas vecinas y creciendo los dominios de cada

una de las fases (figura 3.2.d).

1 G : Chemical

Figura 3.1. Region de descomposicion espinodal en funcién de la concentracién [Porter
1991].

La nucleacion/crecimiento es otro mecanismo de descomposicién de una
aleacion en sus fases de equilibrio que ocurre cuando la curvatura de la energia
libre es positiva, pero se encuentra en la region metaestable del diagrama de fases
[Ayers 2012]. La nucleacién es un proceso no espontaneo que requiere de una
semilla inicial en forma de fluctuaciones localizadas en la composicién que son lo
suficientemente grandes para entrar localmente en la zona de descomposicion
espinodal dando comienzo a la descomposicion de fases. En la figura 3.3 [Martin-
Bragado 2013a, Findik 2012] se representa la simulacién del proceso de

crecimiento en una aleacion binaria genérica AB a partir de un punto de
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nucleacion inducido artificialmente (figura 3.3.a). Como se puede observar, la
zona rica en B (amarillo) que crece lo hace a costa del vaciar de atomos B las zonas
limitrofes (morado - negro) en las cuales dara lugar a un gradiente y un flujo de
atomos B que conducira hacia la zona en crecimiento (figura 3.3.b-c-d),
reproduciendo el mecanismo de nucleacion/crecimiento clasico descrito en la

literatura.

o e 2

Spinodal decomposition
c. L= /’/\\
0 =7 s
Early Later Final

Figura 3.2. Secuencia de separacion de fases por descomposicion espinodal. Superior:
simulacion OKMC [Martin-Bragado 2013a] superior. Inferior: esquema conceptual [Findik
2012]. Reproducido con permiso de Elsevier. Copyright 2012.
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Classical nucleation and growth
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Early Later Final

Figura 3.3. Secuencia de separacion de fases por nucleacion y crecimiento. Superior:
simulacion OKMC [Martin-Bragado 2013a] superior. Inferior: esquema conceptual [Findik
2012]. Reproducido con permiso de Elsevier. Copyright 2012.

La nucleacién y crecimiento puede ser entendido como una transformaciéon
de fase "discontinua", mientras que la descomposicion espinodal es una
transformacion de fase "continua" [Ayers 2012]. Desde el punto de vista del
modelado y la simulacidn, la apariciéon de discontinuidades supone una dificultad
para los modelos de caracter continuo en los que la evolucion viene dada por

ecuaciones en las que aparecen los gradientes, donde la zona de discontinuidad
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apareceria con gradiente infinito. Sin embargo, para modelos atomisticos esto no
supone dificultad [Erdelyi 2011].

3.3 SEPARACION DE FASES EN FeCr

Un caso particular de aleacion metalica binaria, que es la que nos ocupa en
esta tesis, es la de FeCr. El Fe y el Cr muestran una solubilidad total en estado
liquido. Por otro lado, en el estado sdlido, a temperaturas intermedias y bajas
(tipicamente inferiores a 600 °C), existe un gap de miscibilidad dentro del cual
coexisten una fase rica en hierro (@) y una fase rica en cromo (a’) [Bonny 2008]. En
el caso de la aleacion de FeCr, la separacion de fases no implica un cambio del
sistema cristalografico, pues ambas fases tienen estructura cristalina ctbica
centrada en las caras (bcc), sino solamente de composicion atomica. Sin embargo,
la separacion de fases conlleva cambios en las propiedades mecdanicas del
material, tales como resistencia, dureza, resistencia a la fractura y ductilidad. De
hecho, la separacion de fases introduce fragilidad en algunos aceros inoxidables
cuando la temperatura de servicio esta entre 200 y 550 °C, deteriorando sus
propiedades. Esto puede tener gran importancia tecnologica ya que el sistema
FeCr constituye la base de la familia del acero inoxidable, que se encuentra entre
los materiales de ingenieria mas importantes. Por tanto, es importante entender el
mecanismo de separacion de fases para resolver dicho problema [Baghsheikhi
2009]. Como contrapunto, la separacion de fases en FeCr puede tener
consecuencias positivas en procesos de envejecimiento cuidadosamente
disefiados para mejorar las propiedades de la aleacion [Ayers 2012]. La formay
los limites del gap de miscibilidad, asi como de los mecanismos de
descomposicion espinodal y nucleacion/crecimiento en las aleaciones de FeCr han

sido objeto de una amplia investigacion en los tltimos cincuenta afios.

Williams y Paxton [Williams 1957] publicaron un estudio sistematico sobre
el gap de miscibilidad en el FeCr en 1957. Utilizando mediciones de dureza,
resistividad y magnéticas, mostraron que el gap de miscibilidad abarcaba un
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rango amplio y era simétrico, con una temperatura critica de alrededor de 560 °C
en torno al 50-60 % de contenido en Cr que luego se extendia hasta el 5-10 % de
Cr en el lado rico en Fe y hasta el 90-95 % de Cr en el lado rico en Cr a una
temperatura de 300 °C. Por otro lado, se conoce que una fase intermetalica,
llamada o, se forma en un rango de temperaturas que va desde los 700 °C hasta
los 400-430 °C, y, por lo tanto, puede existir simultdneamente con fases ricas en Fe
y Cr. Sin embargo, como se ha constatado posteriormente, la cinética de la
formacion de fases de o es muy lenta en comparacién con la de a y a’ [Danoix
2000].

Vintaykin et al. [Vintaykin 1969] estudiaron la cinética de la descomposicién
a baja temperatura después de los tratamientos a diferentes temperaturas de
envejecimiento en el rango de 600 a 1300 °C. Demostraron, usando dispersion de
neutrones de angulo pequefio, que la velocidad de descomposicion era mayor
para tratamientos a temperaturas mads baja, como ha sido posteriormente

confirmado por resultados posteriores [LaSalle 1986, Zhou 2016].

En 1971 Chandra y Schwartz [Chandra 1971] estimaron los limites de la
linea espinodal. Sabiendo que las regiones ricas en Cr son paramagnéticas a
temperatura ambiente, aplicaron la Espectroscopia Mossbauer y lograron
distinguir entre los mecanismos denominados espinodales y nucleatorios por este
método. Sin embargo, la Espectroscopia de Mdssbauer tiene dos inconvenientes:
por un lado, no es capaz de proporcionar ninguna informacion sobre la
morfologia y por otro, no puede seguir facilmente las fluctuaciones en la
composicion, especialmente durante las primeras etapas de la separacion de fases
[Brenner 1982].

Brenner et al. [Brenner 1982] aplicaron Microscopia de Iones de Campo
(FIM), Tomografia de Sonda Atémica (APT) y prueba de microdureza de Vickers
para estudiar la evolucion de la microestructura en un sistema FeCr con 32 % de

Cr envejeciendo una muestra a 470 °C durante tiempos que llegaron hasta las
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11000 horas. Observaron que las regiones ricas en Cr crecieron en tamafno a
medida que aumentaba el tiempo de envejecimiento y que la morfologia de la
estructura consistia en finas venas de forma irregular de la fase a’ que se
extendian a través del grueso del material. Los precipitados estaban
interconectados, especialmente durante las etapas iniciales de la separacion de
fases y no se encontré evidencia que indicara una orientacion preferencial para a’,
es decir, esta fase estaba orientada al azar. También mencionaron que la variacion
en los picos de composicion se debe al muestreo simultaneo de los atomos de las
regiones adyacentes @ y a', ademads de las variaciones introducidas por la
dispersion estadistica. Otra observacion notable fue que, aunque la composicion
de las regiones de a’ alcanz6 su contenido de equilibrio después de unas 670
horas, el ancho promedio de las regiones de a’ sigui6 aumentando hasta el
tiempo maximo investigado de 11000 horas. Sin embargo, la velocidad de
engrosamiento era muy lenta, lo que indicaba una energia de intercara entre las
regiones a y a' relativamente baja. Como conclusion a su investigacion, llegaron a
que esta composicion de FeCr con 32 % de Cr a 470 °C se encontraba dentro de la

region espinodal.

En 1982 la ultima version del diagrama de fases de FeCr era la de
Kubaschewski [Kubaschewski 1982], ver figura 3.4.a. Mas tarde, Andersson y
Sundman [Andersson 1987] optimizaron todos los datos experimentales
disponibles hasta 1987 y construyeron otra version del diagrama de fases de FeCer.
Este diagrama de fases era bastante diferente al de Kubaschewski, sin embargo,
no hicieron ningin comentario sobre la frontera de descomposicion espinodal,
posiblemente debido al hecho de que la regién espinodal no es realmente parte
del diagrama de fases. Las figuras 3.4 a y b también contienen los resultados de
un estudio realizado por Dubiel e Inden que tenia por objeto una mejor

caracterizacion de la linea del gap de miscibilidad [Dubiel 1987].
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Figura 3.4. Diagrama de fases del FeCr: a) Kubaschewski, b) Andersson y Sundman
[Dubiel 1987].

Debido al éxito que tuvo la implementacion de FIM y APT en
composiciones intermedias, estas técnicas despertaron un mayor interés por parte
de diferentes investigadores. Con el objetivo de proporcionar resultados
experimentales que sirvieran de base para futuras simulaciones, Miller et al.
[Miller 1995] aplicaron APT, FIM y microdureza de Vickers para analizar una
serie de aleaciones de FeCr de 17, 19, 24, 32 y 45 % de Cr envejecidas a
temperaturas de 400-650 °C y tiempos que llegaron hasta las 1000 horas. La figura
3.5 muestra la evolucion de la microestructura para una aleacion de FeCr con un
45 % de Cr envejecida a 500 °C para diferentes tiempos. Las zonas oscuras se
corresponden con la fase @ y las claras con la fase a’. Se puede apreciar
claramente el aumento de la escala de la separacion de fases a medida que

aumenta el tiempo de envejecimiento.

En 1998, Cieslak y Dubiel [Cieslak 2000] afirmaron que es posible distinguir
entre los mecanismos que producen la separacion de fases, es decir, la nucleacion
y la descomposicidon espinodal, por medio de la espectroscopia de Mdssbauer, y
concluyeron que a 415 °C el limite espinodal se sittia entre el 16 y el 19,2 % de Cr.
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Figura 3.5. FIM para una aleacion de FeCr al 45 % en Cr a 500 OC para (a) 4 h (b) 24 h (c)
100 h y (d) 500 h [Miller 1995]. Reproducido con permiso de Elsevier. Copyright 1995.

En 2008, Novy et al. [Novy 2009] utilizaron en sus experimentos APT, que
proporciond resultados precisos sobre la evolucion de la separaciéon de fases,
tamafio, morfologia y densidad numérica en una aleacion de FeCr al 20 % en Cr y
envejecida a 500 °C para tiempos de hasta 1000 horas. Su trabajo demostré que el
contenido de Cr de la fase a’ evolucionaba con el tiempo de envejecimiento
segiin un mecanismo de nucleaciéon no clasico produciendo antes de las 1000

horas de envejecimiento un régimen de engrosamiento no constante en dicha fase.

En 2008 aparece también una version del diagrama de fases para FeCr
actualmente aceptado [Malerba 2008]. La figura 3.6 muestra una parte de este
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diagrama. Se observa la aparicion de una fase o (cristalograficamente diferente) a
alta temperatura y concentraciones cercanas al 50 % en Cr, que hace que el gap de

miscibilidad @ — a’ sea metaestable por encima de una determinada temperatura.
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Figura 3.6. Diagrama de fases de un sistema de FeCr [Malerba 2008]. Reproducido con
permiso de Elsevier. Copyright 2008.

Un gran namero de observaciones experimentales avalan el hecho de que la
exposicion a la irradiacion de aleaciones FeCr, o de aceros basados en éstas,
acelera su evolucion estructural [Mathon 2003, Anderson 2017]. El
comportamiento frente a la radiacién viene condicionado en gran medida por su
contenido en Cr [Terentyev 2011]. La formacién de precipitados ricos en Cr de
tamafio nanométrico es conocida desde hace tiempo como la causa del
endurecimiento y fragilizacion de los aceros de alto contenido en Cr (superior al
14 % de Cr) después del envejecimiento térmico (475 °C) [Mathon 2003]. Ademas
de estos efectos, que podrian ser vistos como una anticipacion de los fenémenos
que ocurririan en condiciones de equilibrio, en presencia de radiacion, se
producen ademas defectos extensos asociados a intersticiales o vacantes que dan
lugar a una compleja fenomenologia que se salen de los limites de este trabajo
[Malerba 2008].
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3.4 SIMULACION DE ALEACIONES DE FeCr

Los métodos Ab initio han sido utilizados para calcular la energia de mezcla
en funcion de la concentracion, E;,;,(x), en aleaciones de Fe;_,Cr,. La energia de
mezcla obtenida por estos métodos es casi parabolica para concentraciones altas
de Cr, pero tiene una anomalia para x < 0.1, con cambio de signo en E,,;, [Olson
2003, Olsson 2007, Bonny 2011, Levesque 2011]. Esta anomalia esta relacionada
con los efectos magnéticos y es consistente con medidas experimentales de
separacion de fases a baja concentracion de Cr y baja temperatura [Bonny 2009].
Sin embargo, en la region de altas temperaturas el diagrama de fases obtenido
directamente a partir de los calculos Ab initio difiere bastante del comunmente
aceptado [Bonny 2011]. Esto puede ser atribuible a que los calculos proporcionan
de forma mas o menos fiable la entalpia de mezcla a baja temperatura (T ~ 0 K)
pero presentan dificultades para calcular la entropia de vibracion, que afecta a la

dependencia de la energia de mezcla con la temperatura.

Los calculos Ab initio también dan informacién sobre las energias de
formacion y de migracion de los defectos y su dependencia con la composicion de
la aleacion [Soisson 2007, Olsson 2007, Choudhury 2011, Martinez 2011]. No
obstante, las incertidumbres en los valores de las energias y la dificultad para
calcular prefactores hacen que los valores obtenidos sirvan solo de orientacion y
deban ser armonizados con los datos experimentales de las difusividades en
equilibrio. Estas técnicas Ab initio [Terentyev 2004, Levesque 2011], asi como las
técnicas basadas en el modelo de Tight Binding [Soulairol 2016], han sido también
empleadas para calibrar potenciales empiricos usados en Dindmica Molecular o
para proporcionar informacion sobre los pardmetros de entrada en simulaciones
de Monte Carlo.

La técnica de MD con potenciales empiricos ha sido utilizada para estudiar
la difusividad en aleaciones FeCr [Terentyev 2004] y la generacion del dafado

producido por radiacion [Zang 2017], pero presenta limitaciones técnicamente
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insalvables para simular la separacion de fases, ya que ésta ocurre en tiempos de
horas o miles de horas a las temperaturas de interés con escalas espaciales tipicas

en las decena o centenares de micrémetros.

Por su parte, el algoritmo de Metrépolis Monte Carlo es adecuado para
conducir el sistema FeCr hacia el equilibrio termodindmico [Malerba 2008]. Sin
embargo, a lo largo del camino seguido hacia el equilibrio, las configuraciones
visitadas utilizando MMC no representan una trayectoria fisica ni dan
informacion de la escala de tiempos, por lo que no resulta util para simular la

evolucidn estructural.

Como consecuencia de lo anterior, las simulaciones de descomposicion
estructural en FeCr se suelen realizar o mediante modelos continuos o mediante
la técnica Monte Carlo Cinético. Las simulaciones mediante modelos continuos se
basan en la resolucién de la ecuacion de Cahn-Hilliard—Cook [Cahn 1959, Cook
1970] y pueden incluir las contribuciones de diferentes efectos [Maugis 1995,
L'vov 2018, Zhu 2018]. Sin embargo, la conexion entre los pardmetros de este
modelo y los parametros microscopicos es poco directa y el efecto de los defectos
en la evolucidén estructural queda implicito. En consecuencia, aunque estas
simulaciones sirven de ayuda para interpretar la fenomenologia observada son
poco predictivas, por lo que un numero creciente de investigadores opta por

simulaciones KMC.

La técnica KMC atomistica fue usada por Wallenius et al, tomando como
base las energias proporcionadas por un potencial empirico, para mostrar que era
capaz de reproducir la separacion de fases y para estudiar la pervivencia de los
defectos generados por irradiaciéon [Wallenius 2004]. Posteriormente la técnica
AKMC ha sido utilizada para estudiar la segregacién inducida por radiacion
[Soisson 2006], la separacion de fases [Bonny 2009] y el ordenamiento en
aleaciones de FeCr diluidas [Pareige 2011].
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El uso de AKMC para la simulacion de la evolucién estructural de
experimentos reales fue demostrado por Martinez et al [Martinez 2012]. En este
trabajo partieron de una dependencia de la energia de mezcla basada en Ab initio
que fue modelizada mediante interacciones de corto alcance, hasta segundos
vecinos. Para conseguir un buen acuerdo con los diagramas de fase
experimentales, anadieron una contribucion ajustable de la entropia vibracional.
En las simulaciones, asignaron a la vacante parametros dependientes del entorno
local que reproducian las difusividades experimentales de los dtomos tanto de Fe
como de Cr en cristales de hierro y cristales de cromo [lijima 2005, Mehrer 2007].
Dichos pardmetros eran también consistentes con los calculos Ab initio para la
vacante [Soisson 2007]. Con este procedimiento, fueron capaces de ajustar los
experimentos de APT para la nucleacion de la fase a’ en Fe0.8Cr0.2 [Novy 2009].
No obstante, el método tenia limitaciones de diversa indole. Por ejemplo, en la
simulacion no se consideraba superficie libre para establecer la concentracion de
defectos de equilibrio, sino que se introducia una tnica vacante en una caja de
simulacion periddica. En consecuencia, se usaba un factor de conversion de
tiempo para que la difusividad equivalente fuera la de equilibrio. Por otro lado, la
precision venia avalada solo por el mismo experimento usado para el calibrado.

Por altimo, la eficiencia computacional no era grande. [Martinez 2012].

La técnica KMC sin red (OKMC), con diferentes implementaciones, ha sido
aplicada en aleaciones FeCr con el propdsito de simular experimentos reales de
separacion de fases con mayor eficiencia computacional que AKMC sin perder la
conexion con la informacion microscdpica [Becquart 2010, Garnier 2013, Caturla
2016]. En algunos de estos modelos, no se incluia explicitamente los defectos en el
proceso de difusidn, sino que intervenian implicitamente en la frecuencia de los
procesos de intercambio entre dtomos [Garnier 2013]. Una de las dificultades que,
en principio, presentan los modelos OKMC para simular la separacion de fases (y,
en particular, la separacion de las fases a y a’ en FeCr) es que, a priori, no
incluyen las interacciones entre las diferentes cajas en las que se divide la
simulacion, pero estas son imprescindibles para reproducir el engrosamiento
(“coarsening”) y la coalescencia de las regiones correspondientes a cada una de las
fases.
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El modelo OKMC seleccionado en nuestro estudio [Dopico 2015] comparte
alguna de las ideas del modelo AKMC de Martinez et al., pero con un esquema
sin red: se parte de una dependencia de la energia de mezcla basada en cdlculos
Ab initio, se toma una contribucion ajustable de la entropia vibracional, y los
parametros de formacion de los defectos (vacantes y, si fuera el caso,
intersticiales) se ajustan a la informacion experimental o tedrica disponible.
Ademas, la hipdtesis de que las interacciones ocurren entre atomos que son
primeros o segundos vecinos es usada en este caso para cuantificar de forma
simplificada las interacciones entre cajas adyacentes. Este método demostrd ser
eficaz para reproducir el engrosamiento y la coalescencia de las zonas
precipitadas sin que aparezcan artificios relacionados con el tamafo de las cajas
de la simulacién. Por otro lado, en el modelo se consideraba explicitamente la
superficie como fuente y sumidero de defectos, lo que servia para establecer de
forma realista la concentracion de defectos en equilibrio, sin necesidad de factores
de conversion o suposiciones adicionales. Aunque la difusividad venia dominada
por el efecto de las vacantes, el modelo incluia también los intersticiales [Dopico
2015].

Los resultados de las simulaciones realizadas con ese modelo mostraron
muy buen acuerdo con los datos experimentales tanto de nucleacion [Novy 2009,
Chen 2014] como de descomposicion espinodal [Brenner 1982]. Ademas, la
eficiencia computacional del modelo era cerca de 500 veces mayor que la del
modelo AKMC de referencia [Martinez 2012, Dopico 2015]. Como contrapartida,
la mejor resolucion espacial conseguible con este modelo OKMC era del orden de
0.6 nm [Dopico 2015].

Adicionalmente, una de las aportaciones metodologicas del trabajo de
Dopico et al. fue el uso de superredes de FeCr para determinar de forma
numérica el diagrama de fases correspondiente al modelo [Dopico 2015]. Para ello
se suponia inicialmente una aleacion de FeCr en el rango de descomposicion
espinodal, pero cuya concentracion estaba modulada peridodicamente en una

direccién. Al simular el recocido térmico, el sistema evolucionaba facilmente
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hacia la fase @ en las zonas en las que el perfil inicial era rico en Fe y hacia la fase
a' en las zonas en las que el perfil inicial era rico en Cr. De este modo se podia
cuantificar con poca ambigiiedad mediante simulacion las concentraciones de las
fases ¢ y a' en los bordes del gap de miscibilidad. Se proponia, asimismo, la
posibilidad de usar un método analogo para determinar experimentalmente de

forma sistematica el gap de miscibilidad.

Dada la complementariedad entre las diferentes técnicas, el paradigma
hacia el que se tiende en las simulaciones del sistema FeCr es la simulacion
multiescala, en la que se combinan resultados procedentes de las distintas
técnicas [Olsson 2003, Levesque 2011]. En la actualidad, se sigue avanzando en

esa direccion con diversos esquemas [Castin 2018, Thuinet 2018].

3.5 SUPERREDES DE FeCr DE PERIODO ULTRACORTO

Recientemente, en lugar de las aleaciones usuales de FeCr masivas, se ha
probado a utilizar experimentalmente laminas delgadas de FeCr con modulacion
de composicion unidimensional, constituyendo una superred [Maugis 2015]. El
motivo de usar superredes es que resulta mas sencillo analizar una tunica
direccién de variacién de la concentracion, tanto experimentalmente como a
través de herramientas de simulacidn, y el que ésta sea periddica ayuda a la

precisién de la medida.

En los experimentos llevados a cabo con superredes de FeCr, se depositaron
peliculas delgadas de FeCr de unos 100 nm de espesor sobre sustratos de Silicio.
Utilizando la técnica ATP, se confirmé que la composicion resultante de la
pelicula delgada fabricada mostraba una modulacion en la direccion
perpendicular a la superficie con perfil de concentraciéon casi sinusoidal y con
periodo de 6 + 1 nm (figura 3.7.a). La amplitud de dichas sinusoides fue de +25%
sobre el valor promedio de Cr ( 50 %). El crecimiento de la muestra incorporé de
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forma no intencionada una cierta proporcion de oxigeno sobre todo en las zonas

ricas en Cr, con una concentracion promedio del orden del 2% (figura 3.7.b).

La muestra fue envejecida a 500 °C durante tiempos de 1, 2, 4 y 7 dias. Entre
los 4 y los 7 dias, la modulacion inicial sufrié una evolucion hacia la inestabilidad
del sistema mediante la aparicion de un patrén tridimensional y mostrando un
patron de evolucién diferente a los resultados publicados sobre la

descomposicion tridimensional de los sistemas de FeCr (figura 3.8) [Maugis 2015].

Los resultados experimentales fueron interpretados por esos mismos
autores a la luz de simulaciones de tipo continuo, usando el modelo de campo
medio [Maugis 1995, 2015]. Dichas simulaciones conseguian reproducir la
inestabilidad observada experimentalmente. Sin embargo, los pardmetros usados
en el modelo eran de tipo fenomenologico ajustados ad hoc para el experimento.
Adicionalmente, al tratarse de simulaciones unidimensionales, no daban
informacion sobre los posibles patrones tridimensionales que se producian

después de la desestabilizacion de la superred [Maugis 2015].

Este hecho nos llevé a aplicar el modelo fisico descrito por Dopico et al.
[Dopico 2015] a superredes de FeCr para estudiar su evolucion, intentando
reproducir en nuestro simulador las condiciones experimentales y poder
contrastar y comparar resultados. El capitulo siguiente (Capitulo IV) lo
dedicaremos a la descripcion detallada de dicho modelo, mientras que en el
Capitulo V expondremos los resultados de las simulaciones que se obtienen con el

modelo para superredes FeCr de diferentes periodos.
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Figura 3. 7. Peliculas delgadas de FeCr de unos 100 nm de espesor sobre sustratos de
Silicio (a). Modulacion en la direccion perpendicular a la superficie con perfil de
concentracion casi sinusoidal (figura 3.7.b) [Maugis 2015]. Reproducido con permiso de
Springer Nature. Copyright 2015.
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Figura 3. 8. Perfil de concentracion unidimensional de los resultados experimentales
inicial (a) y tras dos dias de recocido (b) [Maugis 2015]. Reproducido con permiso de
Springer Nature. Copyright 2015.
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IV - MODELO FiSICO

4.1 INTRODUCCION

En esta parte de la tesis, se va a describir el modelo fisico aplicado a los
sistemas de FeCr que se ha tenido en cuenta para realizar las simulaciones de las
superredes, pero antes, es conveniente tener claros algunos conceptos de aquello
que va a ser modelizado (defectos y difusidn). Esta revision no pretende resultar
exhaustiva ni definitiva, aunque si servir como referencia para entender mejor la
posterior descripciéon del modelo atomistico que utilizaremos para las

simulaciones.

Partiendo de wuna consideracion termodindmica bésica, a cualquier
temperatura T > 0K , cualquier sistema cristalino contiene una cierta
concentracion de defectos puntuales nativos (intersticiales (I) y vacantes (V))
propios de equilibrio. Estos defectos puntuales juegan un papel fundamental en la

difusion de los dtomos.

Una vacante es un sitio de red en el que falta un atomo. Debido a la
reconstruccion local de la red, puede adoptar diferentes configuraciones
dependiendo del entorno (tensiéon mecénica o, si fuera el caso, nivel de Fermi). Un
intersticial (“self-interstitial”) es un atomo extra del propio material insertado en la

red. Al igual que la vacante, podria adoptar distintas configuraciones.

Las energias de formaciéon y migracion de cada defecto son entradas
fundamentales de los simuladores OKMC. Lo habitual es considerar una tnica
configuracion “efectiva” para cada defecto que describe las propiedades
promedio de todas las configuraciones posibles del defecto [Jaraiz 1998, Castrillo
2011]. De forma simplificada, la energia de formacion de, por ejemplo, la vacante,

establece su concentracion de equilibrio, mientras que la energia de migracion
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determina su difusividad. En algunos casos es posible estimar los valores de
dichas energias a partir de calculos Ab initio, pero como medida alternativa se
pueden obtener estos parametros a partir de experimentos en los que se midan
tanto concentraciones como difusividades. Hay que tener en cuenta que la version
“simplista” dada se complica con la presencia de los prefactores, que incluiran
términos de entropia [Fahey 1989]. Las contribuciones subyacentes de diferentes
configuraciones microscopicas podrian hacer que las energias y los prefactores
efectivos dependieran del rango de temperatura [Martin-Bragado 2005, Marqués
2005].

Los movimientos de dtomos en metales cristalinos son debidos
principalmente a la migracion de defectos [Seeger 1972, Mehrer 2007], siendo las
vacantes quienes dominan en condiciones cercanas al equilibrio, mientras que los
intersticiales pueden ser relevantes en condiciones de irradiaciéon [Mehrer 2007].
En cuanto a las aleaciones, la difusién atémica puede modificar las
concentraciones locales y, en consecuencia, las propiedades intrinsecas del
material (energia de formacién de los defectos y de la propia red cristalina). La
difusion se ve afectada por la energia de las configuraciones microscdpicas
resultantes tendiendo a minimizar la energia de formacién de la red, lo que
podria dar lugar a una descomposiciéon de fases [Philibert 2012]. Por lo tanto, el
modelo fisico que describe la evolucidn estructural de las aleaciones, debe
construirse a partir de una descripcion correcta de las energias de difusion de los

defectos y de la energia de formacién de aleacion.

El modelo fisico con el que vamos a trabajar [Dopico 2015] hereda las ideas
sobre la difusién de defectos desarrolladas en un trabajo anterior para las
aleaciones de semiconductores [Castrillo 2011] al que afiade la descripcion de las
energias de formacion de dichas aleaciones para reproducir el diagrama de fases
y la descomposicion en los sistemas de FeCr de interés para este trabajo. Este
modelo se basa en un tratamiento atomistico de los defectos, siguiendo sus
posiciones (coordenadas) y la evolucién de la aleacion y lleva cuenta del namero
de atomos de cada especie (pero no las posiciones concretas de éstos) en cada
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region local o caja. Estas cajas se generan dividiendo todo el dominio de
simulacion utilizando una malla simple y uniforme. Como hemos dicho, el
modelo no distingue entre diferentes tipos de vacantes o de intersticiales,
agrupando a todos ellos en configuraciones efectivas de vacantes o intersticiales
[Marqués 2005]. Se supone también que las propiedades de los defectos pueden
depender de la composicion de la aleacion, pero no de la configuracion
microscopica local. En metales, la dependencia respecto del nivel de Fermi es
insignificante y, por lo tanto, no se consideraran efectos de carga sobre la difusion

en el modelo.

A diferencia de otros modelos OKMC [Garnier 2013], en nuestro modelo, la
difusion de los atomos estd directamente promovida por los defectos de tal
manera que los movimientos de los dtomos seran vinculados a movimientos de

un defecto particular en el entorno en el que se encuentra.

4.2 MODELO PARA ALEACIONES HOMOGENEAS

En aleaciones homogéneas, los defectos se mueven (saltan) de forma
aleatoria con una frecuencia de migracion activada térmicamente con una
dependencia de Arrhenius. Si denominamos K a los defectos, siendo K una

vacante V o un intersticial I, podemos escribir [Castrillo 2011]:

E’""), (4.1)

Vg = Vog €XpP <_k_T
B

donde vy y Eji son, respectivamente, el prefactor y la energia de migracion.
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La difusividad, Dy, esta relacionada con la frecuencia de migracion por:

/12

Emk
DK = EVK = DOK exp <_ k:,,,)v (4'2)

donde Dy es el prefactor de difusividad y 4 es la distancia de salto que se
selecciona para que se encuentre en los drdenes del pardametro de red del cristal
[Jaraiz 1998]. En condiciones de equilibrio, las concentraciones de defectos Cg’

vienen dadas por:

E
= CSexp (— ﬂ), 4.3
K K kBT ( )

donde Cyy es el prefactor de concentracion en el equilibrio, y Esx es la energia de

formacién.

Durante su movimiento, los defectos inducen la difusién de atomos. En las
aleaciones de FeCr, las frecuencias de migracion de los dtomos A (para A=Fe o Cr),
escrita segiin el tipo de defecto v5, estdn relacionadas con las frecuencias de

migracion de los defectos mediante [Castrillo 2011, Dopico 2015]:
ffviCy = vieCre +vErCer, (4.4)

donde Cg es la concentracién de defectos, C, es la concentracién de atomos de Fe
o Cry f¥ es el factor de correlacion para el salto de dtomos que viene dado por el
movimiento de los defectos, con f¥ < 1 [Mehrer 2007]. Este factor de correlacién

expresa la eficiencia de cada tipo de defectos para mover atomos, y se puede
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calcular mediante consideraciones de probabilidad para cada tipo de red. La

difusividad de los defectos segtin tengamos regiones de Fe o Cr la obtenemos:

DY =— vk (4.5)

La diferencia entre la capacidad que tienen los defectos para mover los
atomos de Fe o de Cr, se puede ver como el cociente entre sus difusividades,
{K[Castrillo 2011, Dopico 2015]:

K K

Ver D Cr
K=—=—1 (4.6)

Vie Dfe

Los pardmetros de entrada correspondientes a los defectos K, se seleccionan
de forma que guarden relacion con Dy C ;q (por ejemplo: ng, Efg, Doy Emk) ¥ § K,
Suponemos que {¥ también presenta una dependencia tipo Arrhenius, con

prefactor {§ y energia de activacion Ef.

Respecto a la dependencia con la concentracion, suponemos que en la
aleacion Fe;_,Cr, las energias cambian linealmente con la composicién (fraccién

molar de Cr, x):

Efe(x) = (1 = x)Ef (0) + xEfi (1), (4.7)

siendo Ef; (0) la energia correspondiente a Fe puro y Ef, (1) a Cr puro. Lo mismo
ocurrirfa para Eny, y Ef . Suponemos que los prefactores cambian

exponencialmente de la forma:



82 FRANCISCO JAVIER RODRIGUEZ MARTINEZ

Ce(x) = (€S20)) T (cea 1)), (4.8)

siendo (€£9(0))' ™" el prefactor correspondiente al Fe puro y (CS4(1))" el
correspondiente a Cr puro. Esta dependencia exponencial, implica una
dependencia lineal de las entropias con la composicion. De este modo, cada
parametro de la aleacién conllevard dos pardametros de entrada en el modelo
correspondientes a los de los materiales puros en condiciones cercanas a las de
equilibrio [Jonsson 1995, Mehrer 2007].

Usando las ecuaciones 4.4 y 4.6, podemos reescribir las difusividades de los
defectos en las regiones de Fe o de Cr en una aleaciéon de FeCr (Fe;_,Cry) en

condiciones cercanas al equilibrio, Df, y D, como:

Ko DgCe!

DK = f KoKk (4.9.a)
1—x+Kx Cpot
K 7K D Ceq

pg =15 K (4.9.b)

1_x+{Kx CtOt

donde x es la fraccion molar de Cr y C;,; es la concentracién atdémica total. En
metales cercanos a las condiciones de equilibrio, las vacantes dominan sobre los
intersticiales ( Dy C;? > D,C/?) y, por consiguiente, la contribucién de los
intersticiales se puede despreciar, aunque formalmente son considerados para
poderlos incluir en el modelo fisico bajo condiciones de irradiacién, aunque no es

explicitamente objeto de esta tesis.
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La tabla 4.1 muestra los pardmetros de entrada para el modelo. En
materiales de Cr puro, las difusividades de los atomos de Fe y Cr, DY, y D&, se
han seleccionado iguales debido a la incertidumbre sobre los datos
experimentales disponibles, por lo que (¥ = 1. El valor de f" corresponde al
factor de correlacion de una bee (f¥ = 0.727). Para aleaciones con composicion
intermedia, Fe;_,(Cr,, se ha asumido que tanto energias como entropias siguen
una dependencia lineal con x [Castrillo 2011] que implica una dependencia

exponencial para los prefactores.

Coplem™3] Egy[eV] Doy[em?/s] EnyleV] 3§ Eg[eV] Ciplem™3]

Fe 5e27 25 le-2 0.68 170 0.32 8.77e22
Cr 4e23 2.0 1.2e-3 0.60 1 0 8.77e22

Tabla 4.1. Parametros del modelo para la difusiéon de atomos impulsados por

vacantes en Fe puro y Cr puro.

4.3 MODELO PARA ALEACIONES NO HOMOGENEAS

El caso de estudio de esta tesis, se centra en aleaciones no homogéneas de
FeCr que se pueden ver como un grupo de cajas homogéneas de tamaro
nanométrico donde (utilizando un modelo cuasi-atomistico sin red) los defectos
moviles son tratados como particulas atomisticas que se caracterizan por su tipo
(Vo I) y posicion. No se registra la posicion de los atomos individuales de la red
(Fe o Cr) interesandonos solo el niimero de cada tipo en cada caja [Castrillo 2011].
El dominio de simulacién se dividird en una malla ctbica uniforme de tamano
nanométrico con una separacion entre ellas, L. La composicion local, caracterizada

en términos de la fracciéon molar de Cr, viene dada por:

nCTj

Xj=—"—"7" 4.10
/ nFe]' +nCT‘j ( )
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donde np,; y ncy; hacen referencia al numero de atomos de Fe y Cr en cada caja

respectivamente. De esta manera, se conserva la naturaleza discreta de los
atomos, pero se tienen en cuenta las caracteristicas relevantes de la estructura.
Para una concentracion de defectos baja, se puede suponer que el nimero total de

atomos en cada caja es el mismo.

Las propiedades del material en cada caja (energia de mezcla de la aleacion,
energia de migracion de defectos, energia de formacion de defectos) dependen de
los atomos vecinos y, por consiguiente, de las cajas vecinas. Dicho esto, una
composicion efectiva x; de una caja, puede obtenerse a partir de las

composiciones reales X; de las cajas vecinas y de su propia inclusion.

X = Z wijXj, (4.11)
j

donde los términos w;; (pesos) denotan la probabilidad de que un atomo de la
caja i (caja propia) tenga un atomo vecino de la caja j (caja adyacente) y pueden

obtenerse a partir del nimero de interacciones entre los dtomos de las cajas i y j.

Consideremos una red bec dividida a su vez en cajas ctbicas y donde cada
caja esta formada por N? cajas unidad. Cada caja contiene un total de 2N? dtomos,
siendo N un numero natural. En una red bcc, cada atomo tiene 8 primeros vecinos
y 6 segundos vecinos, por lo tanto habra 1/2 - 8- 2N3 = 8N? interacciones de
primeros vecinos y 1/2 -6+ 2N3 = 6N? interacciones de segundos vecinos por
caja. Es posible mostrar que en cada caja se producen 6(2N — 1)? interacciones de
primeros vecinos con cajas adyacentes que comparten una cara del cubo, 6(2N —
1) interacciones con cajas que comparten un borde del cubo y 2 interacciones con
cajas que comparten una esquina del cubo. Por este motivo, las contribuciones de
primeros vecinos en cara, borde y esquina seran, respectivamente, 3(2N — 1)2,

3(2N —1) y 1 de un total de 8N3. En lo que a las interacciones de segundos
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vecinos se refiere, la contribucion de las cajas que comparten una cara es de 6N?
sobre un total de 6N?3 considerando que no hay interacciones de segundos vecinos
con cajas que comparten un borde o una esquina. Llamaremos p al peso de una
interaccion de segundos vecinos en relacion a una interaccion de primeros
vecinos, con 0 < p < 1. Por lo tanto, si la cajaj es una de las 6 cajas de cara

adyacentes a la caja i, el valor de w;; se obtiene como:

1 32N —1)>+6pN* r(4+2p—4r+1?)
6 8N3 + 6pN3 4(4 + 3p) '

Wij = Weara = (4.12)

donde r = 1/ N = 4/}, siendo a el pardmetro de red y L el tamafio del cubo. Si j es

una caja de borde, w;; sera:

~ 1 3@N-1) _r22-1)
Wij = Woorde = 17" gN3  6pN3  8(4 + 3p)’

(4.13)

que se corresponde realmente con el peso promedio de las 12 cajas de borde.
Analogamente, si la caja adyacente es de esquina, w;; sera el peso promedio de las

8 cajas de esquina existentes [Dopico 2015]:

B 1 1 B r3
Wij = Wesquina = g " gN3 1 6nN3 — 16(4 + 3p)°

(4.14)

El peso de una caja sobre si misma lo podemos obtener a partir de w; =1 —

2j#i Wij-

Las frecuencias de salto de los defectos a través de los limites entre las cajas

iyj, (lamando v, , de la cajaia la cajaj, y vk, de la cajaja lai) deben
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satisfacer las condiciones de reversibilidad microscopica en equilibrio (cada

proceso se tiene que cancelar exactamente con su inverso) [Castrillo 2011]:
eq _ eq
Vii,;iCk, = ij—n‘CK]‘ . (4.15)

Hacemos uso de un algoritmo “de escalén” o “de barrera”, que simplifica la
problematica de los saltos. Los atomos de la caja “alta” saltaran siempre mientras
que los atomos de la caja “baja” pueden encontrarse una barrera y, por
consiguiente, su probabilidad de que el salto sea rechazado dependera de la

altura de la barrera. En particular, cuando DKiC;? > DK].C;?, las frecuencias de

salto de una caja a otra vendran dadas por:

Dy . CE?

j K
Vi, . = Vi, 4.16.a
Kij DKL-CI?? K; ( )

Vi, = Vi (4.16.b)

donde vy, vk, son las frecuencias de salto dentro de cada caja y estan relacionadas

con la difusividad en los correspondientes materiales masivos (bulk).

Una vacante saltando de la caja i a la caja j, desplaza un atomo de la cajaj a
la i. En las aleaciones de FeCr, la relacién entre los flujos de atomos de Cr y de Fe

inducidos por los saltos de las vacantes de jai (]KTH y ]Fvej—>i) dependera de la

concentracion relativa en la caja j pero también de la capacidad que tenga la

vacante para mover un atomo de Cr o de Fe segtin:
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—i 14 Ji
=V, —L (4.17)
]FVej_,i g ll_X]
donde:
1%
VCT"_,l'
(i = (4.18)
vFe]'_,l'

Como consecuencia, la proporcion de atomos de Cr movidos por el efecto

de las vacantes de la caja j ala i y que denotamos como X ]V_,L- la obtenemos como:

14 v
XV _ ]CT]'_n' _ (j—)in 4.19
joU T gV + 14 - 1 X 14 X ) ( . )
]Fe]-_”- ]CT]'_”: - ]+ (j—ﬂ, j

Aqui, (]‘-’_,i no solo dependera de la relacion entre las difusividades ¢V de la
ecuacion 4.6 sino también de la diferencia entre las correspondientes

modificaciones energéticas:

SE, T — SE.

v o _ VoV Fej_,,- CT‘j_,i
(joi = /Zi {jexp 2k, T , (4.20)

Visj P .7 7 . .
donde SE A]_L | representa la modificacién de la energia total del sistema asociada al

movimiento de un atomo A (Fe o Cr) de j a i debido al salto de una vacante de i a

jy donde ’(LV (]V es igual al valor de ¢V para una composicién x = (i 4 )/ - La

ecuacion 4.20 representa el movimiento de atomos debido a defectos mediante un
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algoritmo tipo rampa, utilizado porque se ha detectado que se trata de un salto en

la frontera.

. . , Vioj Vinj -z
La diferencia de energias dada por §E,,’ —8E. " en la ecuacion 4.20 se
j-t j-i
puede interpretar como la modificacion energética asociada al intercambio entre
un atomo de Fe de la caja j con un atomo de Cr de la cajai. Esta diferencia de
energias, resulta critica para modelar la descomposicion de fases en las aleaciones
de FeCr, ya que controla el mecanismo de difusion mediante la separacion o

descomposicion en las fases ricas en Fe (fase ) y ricas en Cr (fase a').

Podemos escribir finalmente la energia total en una caja de la aleacion con

una composicion determinada x de la siguiente forma:
Etotar = (M, + 1y — iy ) Epyic (%) + nyEpp + ny Epy (%), (4.21)

donde Epyx es la energia interna masiva (bulk) por dtomo en un cristal con
composicion Fe;_,Cr, y libre de defectos y donde n;, n; y ny son el nimero de
lugares de red, intersticiales y vacantes, respectivamente, en cada caja. La energia

interna por atomo, Ep,x, se puede escribir como:
Epuie = (1 = ) Epuir (0) + xEpyupc (1) + Enpine (%), (4.22)

donde Epy 1, (0) v Epyix (1) hacen referencia a los valores para Fe puro y Cr puro

respectivamente, mientras que E,,;,(x) es la denominada energia de mezcla.
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Partiendo de las ecuaciones 4.21 y 4.22 y asumiendo una aproximacion de

. .1 . . , Visj
primer orden paran; » 1, podemos escribir la diferencia de energias §E, "~ —
Fe]—»l.

Vini ..
SE., " dela siguiente forma:
joi

Visi Visj ’
SBrayly = 8y, = ) (s = Wi B e, (4.23)
l

siendo E,,;,(x;) la derivada primera de E,;, respecto de la composicion efectiva

X.

Se podria obtener un razonamiento similar para los movimientos de los
intersticiales y los atomos de la red, pero con los defectos y los atomos
moviéndose en la misma direccion [Dopico 2015]. En ambos casos (V e I), la

ecuacion 4.20 queda:

(K= [ K¢Kexp <21(le _ZV]:Z;EmiX(Xl)>' (4.24)

Puede postulares, adicionalmente, que la energia de mezcla, E,,;,, ademas
de su dependencia con la composicion efectiva, también presenta dependencia

con la temperatura [Martinez 2012]:

Fix 6 T) = (1= 5) B (2, 0), (@29

donde E ,;, (x,0) es la energia de mezcla a la temperatura de 0 K (ver figura 4.1) y
O la temperatura critica de separacién. Esta dependencia permite compaginar el
diagrama de fases de la aleacion con las energias de mezcla calculadas por los
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métodos Ab initio para temperatura baja. Para una aleacién binaria ideal, la

energia libre de mezcla para una temperatura T determinada, viene dada por:

= Epmix(x,T) + kgT[xlnx + (1 — x) In(1 — x)], (4.26)

Gmix

donde, en este caso, la energia de mezcla E;;, es igual a la entalpia de mezcla, ya
que se ha asumido una presion constante y nula. El altimo término de la ecuacion
4.26 representa la entropia configuracional para una aleacion binaria ideal
[Martinez 2012]. En el modelo que hemos utilizado, dicho término surge de las
estadisticas atomicas (véase la ecuacion 4.17) y, por lo tanto, a diferencia de la
Enix, no debe incluirse en las probabilidades relativas de salto de los dtomos

individuales (ecuaciones 4.20 y 4.24).

0.12 . . .
T 01
E Qlsson 07
'z 008 Olsson 03 —-reeeee
m
E 0.06 Bonny 11
5 0.04
2 : Levesque 11a
‘%ﬁ 0.02 Levesque 11b
i 0 Dopico 15
002 ' '

| |
0 02 04 0.6 0.8 1

Fraccidn molar Cr, x

Figura 4.1. Energia de mezcla a la temperatura de 0 K segin diferentes autores [Bonny
2011, Dopico 2015, Levesque 2011, Olsson 2003, Olsson 2007]. Figura tomada de [Dopico
2015]. Reproducido con permiso de Elsevier. Copyright 2015.

La aleacion se vuelve inestable para la condiciéon G,;, < 0 [Philibert 2012],
donde G,,;, representa la segunda derivada de G, respecto a x y la

descomposicion espinodal espontanea aparece para T < Ty, con:
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1 k -
_ (= _ B
Top(x) = (@ A0 (T = 0)> : (4.27)

La coexistencia de las fases entre la composicion en equilibrio de la fase rica
en Fe, x,, y la composicion en equilibrio de la fase rica en Cr, x,, a una
temperatura determinada T, debe satisfacer con la condicion de que la primera
derivada de G,,;, tiene que ser igual para las dos zonas (G, (Xs) = Grix(Xq)) ¥
que la energia libre de mezcla total del sistema tiene que hacerse minima, que

también equivale a minimizar su valor medio G y;y.

_ Xyt — X X—Xq
Gnix = Gmix (Xq) +
Xg! — Xg X! — Xq

Grmix (Xg!)- (4.28)

Aplicando las condiciones que acabamos de mencionar a la ecuacion 4.28,

obtenemos:

, , Grmix(Xg) — Grix(Xa)
Grnix (a) = G (Xqr) = —= ;‘ ,_x"”x -, (4.29)
a a

que acaba siendo equivalente al conocido como método de las tangentes [Philibert
2012]. Todos los puntos (x, T) que satisfacen con la ecuacién 4.29, constituyen una
curva que separa la regién de comportamiento estable de la aleacion de la region

de comportamiento metaestable.
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V -RESULTADOS

5.1 IMPLEMENTACION

En este capitulo de la tesis, presentaremos los resultados mas relevantes
obtenidos de las simulaciones llevadas a cabo para superredes de FeCr. Hemos
utilizado el modelo OKMC utilizado por Dopico et al. [Dopico 2015], explicado en
el capitulo IV. El modelo ya habia sido incorporado previamente al simulador
MMonCa [Martin-Bragado 2013b, Dopico 2015].

En nuestras simulaciones, la composicién inicial se ha modulado
espacialmente en una sola direccion. Como el modelo es intrinsecamente
tridimensional, esta condicidn inicial no impone una restriccion para la evolucion
posterior del sistema. Con el fin de reproducir las condiciones fisicas de los
experimentos publicados, en las simulaciones que usaremos como referencia se
han seleccionado perfiles de fraccién molar de Cr sinusoidales con una amplitud
de 0.25, un promedio de 0.5 y una temperatura de 500 °C para el recocido [Maugis
2015]. Hemos considerado diferentes periodos espaciales (1) para las superredes,
comprendidos entre 4 nm y 45 nm, con el objetivo de estudiar la estabilidad o

inestabilidad de la red funcién del espesor de la misma.

El dominio de simulacién ha sido dividido en cajas cubicas de lado L = 0,6
nm. Este tamafio de caja estd cerca del limite inferior del modelo (L > 2a = 0.57 nm,
siendo a el parametro de la red) [Dopico 2016]. Ademas, la celda de simulacién
tiene dimensiones de 60 x 60 x 12 nm para las simulaciones de muestras que
contienen una tnica superred y 99 x 60 x 12 nm para la muestra que contiene tres
regiones diferentes (1 = 5,4 y 6 nm). Se han seleccionado estas dimensiones para
las celdas por ser multiplos del tamafio de caja (0.6 nm) y para asi tener un
numero entero de cajas simuladas. Se ha colocado una superficie libre al principio
del dominio espacial, que serd responsable de establecer la concentracion de

defectos de equilibrio en las simulaciones y, también, un plano de cajas relleno de
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aire paralelo a esta superficie por su lado izquierdo. En las direcciones laterales se
han establecido condiciones de contorno periédicas mientras que en el fondo del

dominio de simulacién se han impuesto condiciones de contorno de tipo espejo.

Para las simulaciones hemos asumido un predominio de Ilas
concentraciones de vacantes en equilibrio (con contribucion de intersticiales
insignificante) [Mehrer 2007]. La concentracion de vacantes cercana al equilibrio
se establecerd automaticamente en cada caja debido al balance entre emisiones y
capturas de vacantes en la superficie libre y a la probabilidad de los saltos de
vacantes entre cajas [Dopico 2015, Castrillo 2011]. No se ha tenido en cuenta en las
simulaciones a presencia de impurezas de oxigeno, puesta de manifiesto en los
experimentos [Maugis 2015]. Se ha utilizado el conjunto de parametros de
[Dopico 2015] con la modificacion del pardmetro © del valor 1400 K a 1300 K para
compensar las diferencias de las composiciones del precipitado en [Maugis 2015]

con respecto a la calibracion original.

Como parte de los resultados de las simulaciones para cada configuracion,
podemos extraer perfiles y mapas de composicion espacial que son aptos para ser
comparados con los experimentos APT. Para poder realizar esta comparacion, la
composicion final de la aleacion se promedia dentro de un volumen similar al
sondeado en los experimentos, en los cuales se ha utilizado una sonda con un
didmetro de 0.5 nm y una profundidad de penetracion de 8 nm [Maugis 2015] que
podemos equiparar aproximadamente a un conjunto de 7 cajas ctbicas de lado 0.6
nm de nuestras simulaciones. De este modo, los mapas (o perfiles) de
composicion simulados se construyen analizando el dominio de simulacién
dentro de un plano (o fila) y promediando a lo largo del correspondiente

volumen sondeado en la direccidn perpendicular (ver figura 5.1).

Para cuantificar la estabilidad termodindmica del sistema utilizaremos la
media de la energia libre de mezcla por atomo (G,,;,) de todas las cajas del

sistema. La interaccidn entre cajas, es cuantificada con un modelo sencillo que no
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tiene en cuenta posibles interacciones a larga distancia y sin parametros
ajustables. Esta (G,,;,) sera aproximadamente igual a la energia libre de mezcla
total por dtomo si se supone, como parece razonable en sistemas con separacion
de fases, que la entropia configuracional inter-cajas es relativamente pequena. De

este modo:
Gmix = (Gmix) = § .Gmixi/N' (5.1)
L

donde N hace referencia al numero total de cajas en la simulacion. Gy, es la
energia libre de mezcla por atomo en la caja i que, aplicando la discretizacion en

cajas a la ecuacion 4.26, viene dada por:
T
G, = Emix (o) (1= 5) + ks TDGIX; + (1= XD (1= X)L, (5:2)

donde E,;, es la energia de mezcla a 0 K, T es la temperatura absoluta, kp es la
constante de Boltzmann y x; y X; son las fracciones molares de Cr efectiva y sin
ponderar de la caja i, respectivamente [Dopico 2015]. La concentracién real (sin
ponderar) X; se usa en la contribucion correspondiente a la entropia, que depende
del numero de atomos de Fe y Cr que pueden ser movidos. La concentracion
efectiva x; es usada para evaluar las propiedades que dependen de la
composicion quimica y que vendran afectadas por los enlaces. Las composiciones
de las fases a y @' seran aquellas que minimizarian la energia libre de mezcla para

una temperatura determinada en el sistema masivo sin intercaras (bulk).
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5.2 RESULTADOS DE SIMULACION

En este apartado, se pretende analizar el comportamiento de las superredes
en cuanto a términos de estabilidad se refiere en funcion del periodo A de las
mismas. Analizaremos su evoluciéon mostrando tanto perfiles unidimensionales
como mapas de composicion bidimensionales (2D) en funciéon del tiempo de
recocido. Los tiempos mostrados se han seleccionado atendiendo a los cambios
sufridos por el sistema. Justificaremos la evolucion estructural en términos de la
energia de mezcla y del volumen de las intercaras. Analizaremos también dicha
evolucion en el dominio de la frecuencia espacial con el fin de identificar desde
otra perspectiva los diferentes estados por los que pasa el sistema. Finalmente, se

compararan los resultados de simulacion con los resultados experimentales.

Para facilitar la comprension, agruparemos las superredes segin su

fenomenologia:

e Superredes de periodo ultra corto, que seran inestables.

e Superredes de periodo medio, cuyo perfil de composiciones se
remarcard dando lugar a separacién de fases determinadas por el

perfil de concentracion inicial.

e Superredes de periodo largo, que se comportardan como la

alternancia de regiones bulk de composicion promedio gradual.

5.2.1 Superredes de periodo medio

En primer lugar, vamos a presentar los resultados obtenidos para las
simulaciones de las superredes FeCr de “periodo medio”. A la hora de mostrar
resultados, nos centraremos en una superred de periodo 4 = 15 nm, mucho mas

largo que el de las superredes en las que se ha observado experimentalmente la
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aparicion de inestabilidad (4 = 6 + 1 nm). No esperamos que estas superredes de
periodo intermedio se vuelvan inestables en un periodo de tiempo semejante a los
que se pueden alcanzar experimentalmente en tratamientos térmicos. Lo previsto
en este caso, es que, debido a la descomposicién espinodal, las zonas ricas en
hierro se vuelvan mas ricas en Fe y de igual forma para las zonas ricas en Cr. La
figura 5.1.a nos muestra el perfil inicial sinusoidal utilizado para modular en
profundidad la superred de A = 15 nm, con una fracciéon molar de Cr que oscila
entre 0.25 y 0.75 (amplitud 0.5) a una temperatura de recocido de 500 °C . La
figura 5.1.b presenta el mapa de composicion (visualizada con escala de color) en
2D de la misma composicion inicial. Para estos mapas de composiciéon, se ha
aplicado un promediado de concentraciones en profundidad para emular el
volumen sondeado con la microscopia experimental (las zonas rojas corresponden
a regiones ricas en Cr mientras que las zonas azules corresponden a regiones ricas

en Fe).

Q e 9
B (=)} o] -
i X

Fraccion molar Cr
=]
N

0 10 20 30 40 50 60
Profundidad(nm)

Figura 5.1. Perfil de composicién inicial sinusoidal utilizado para modular en
profundidad la superred de A = 15 nm (a, figura superior). Mapa de composicién inicial
en 2D de la misma superred de A = 15 nm (b, figura inferior).
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La figura 5.2 muestra los resultados de simulacién para la superred de FeCr
y A=15nm con la composicion inicial de la figura 5.1.a y para tiempos de
recocido que van desde los 5 dias hasta los 75 dias (5 dias figura 5.2.b, 15 dias
figura 5.2.c, 30 dias figura 5.2.d, 75 dias figura 5.2.e). En la figura 5.2.a, podemos
ver la evolucion de los perfiles de composicion unidimensionales en funcion del
tiempo. Se ve como dicho perfil evoluciona desde la forma sinusoidal inicial a una
forma de onda cuadrada con las regiones ricas en Fe haciéndose mas ricas en Fe
(precipitando a la fase ) y las regiones ricas en Cr haciéndose también mas ricas
en Cr (precipitando a la fase a’). Este efecto lo observamos en los mapas de
composicion bidimensionales (figuras 5.2.b a 5.2.e) por la planarizacion que
sufren las intercaras. Obsérvese que los colores rojo y azul que representan las
concentraciones se van haciendo mas intensos y uniformes, poniendo de
manifiesto la precipitacion hacia las fases @ y @’. Al mismo tiempo, las zonas
rugosas de la frontera van desapareciendo, haciéndose mas lisas, minimizando la
extension espacial de la intercara entre las dos fases, lo que minimizara también la
energia libre de mezcla. Para el tiempo de recocido de 75 dias a 500 °C (figura
5.2.e) la fraccién molar de Cr en la region plana del perfil de concentraciones se
estabiliza cerca de los valores de concentracion previstos de forma analitica para
las fases a y o’. El resto de mapas de composicion de la figura, muestran la
evolucion que sigue el sistema hasta llegar a este punto. Podemos decir que las
superredes de periodos medios tienden a estabilizarse conforme aumenta el
tiempo de recocido de la muestra, dando lugar a regiones de fases separadas cuya
posicion espacial viene determinada por el perfil inicial de concentracion de la
muestra. De este modo, las zonas ricas en Fe sirven de semilla para la aparicion

de la fase @ mientras que las ricas en Cr determinan la aparicion de la fase o'
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Figura 5.2.a Evolucion de los perfiles de composicion unidimensionales en funcion del

tiempo de recocido para la superred de A = 15 nm con la composicion inicial de la figura
5.1.a.

Figuras 5.2.b y 5.2.c. Resultados de simulacién (mapas de composicion 2D) para la
superred de A = 15 nm para tiempos de recocido de 5 dias (5.2.b, superior) y 15 dias (5.2.c,
inferior).
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Figuras 5.2.d y 5.2.e. Resultados de simulacién (mapas de composiciéon 2D) para la
superred de A = 15 nm para tiempos de recocido de 30 dias (5.2.d, superior) y 75 dias
(5.2.e, inferior).

5.2.2 Superredes de periodo ultracorto

Pasamos ahora a analizar el comportamiento de superredes con periodos
ultracorto, en las que tendria que reproducirse la inestabilidad observada
experimentalmente. Con el fin de ver la dependencia de la estabilidad de la
superred con el periodo dentro de una misma simulacion, hemos considerado
una muestra con tres regiones diferentes de 1 = 5,4 y 6 nm respectivamente para
una temperatura de recocido también de 500 °C. La figura 5.3.a muestra el perfil

de modulacién unidimensional de la concentracion inicial para la muestra con
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fracciones molares de Cr también comprendidas entre 0.25 y 0.75. La separacion
de las zonas para cada periodo viene determinada por la linea de puntos vertical
que se aprecia en la imagen. La figura 5.3.b muestra el mapa de composiciéon 2D

para la misma composicion inicial.
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Figura 5.3. Perfil de modulacién unidimensional utilizado para modular en profundidad
la muestra de A = 5,4 y 6 nm (a, figura superior). Mapa de composicion inicial en 2D para
la misma superred de 1 = 5,4y 6 nm (b, figura inferior).

Después de 4 dias de recocido (figura 5.4.a) la regién de periodo mas corto
(A=4nm) comienza a presentar zonas de inestabilidad, con una tendencia
totalmente diferente a la observada en la figura 5.2 para A =15nm . Esta
evolucion recuerda el comportamiento inestable observado en los experimentos
para A1 = 6 = 1 nm, con modificaciones irregulares del perfil de concentracién

[Maugis 2015]. Sin embargo, a diferencia del citado experimento, se puede
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observar como en la region de A = 4 nmno se produce una conservacion de la
amplitud de la concentracion para la mayoria de los periodos representados. Para
tiempos de recocido mayores, el perfil de modulaciéon unidimensional para los 4
nm, va desapareciendo y se va formando en su lugar un patrén tridimensional
(bidimensional en la imagen 2D), como se puede observar para 15 y 30 dias en las
figuras 5.4.b y 5.4.c. Si aumentamos el tiempo de recocido (figuras 5.4.d y 5.4.e) la
region evoluciona hacia una morfologia tridimensional con formas similares a las
venas (vein like) de una manera muy parecida a la que resulta de la
descomposicion espinodal en las aleaciones homogéneas [Brenner 1982, Dopico
2015].

En las simulaciones, la region de periodo espacial A = 5nm presenta un
retardo en el comienzo de la inestabilidad en comparacién con la region de
A =4 nm. Para esta region de 5 nm, el perfil sinusoidal de la modulacién inicial
parece conservarse para los recocidos a 4 y 15 dias, tal y como puede apreciarse
en las figuras 5.4.a y 5.4.b. Para estos tiempos, la concentracion maxima apenas
aumenta, mientras que los minimos van disminuyendo de una forma muy similar
a como lo hace el perfil en las etapas iniciales de los experimentos para A = 6 nm
[Maugis 2015]. Si nos fijamos en el recocido a los 30 dias (figura 5.4.c) se puede
apreciar un crecimiento de la rugosidad de las intercaras causando
irregularidades en zonas locales y dando lugar al comienzo de la inestabilidad,
que ya puede apreciarse en los tiempos de recocido de 75 dias y 140 dias (figuras
54.d y 54.) con la aparicion de las morfologias tridimensionales de forma
analoga a la region de A = 4 nmy en concordancia cualitativa con los resultados

experimentales.

Si nos fijamos ahora en la region de 4 = 6 nm, podemos apreciar un
comportamiento que se encuentra entre la region de A = 5nmy la superred de
A =15nm. La amplitud de la modulacién aumenta ligeramente durante los 30
primeros dias de recocido y los valores maximos y minimos de concentracion se
acercan a los de las fases @ y a' (figuras 5.4.a, 5.4.b y 5.4.c) aunque no se pueden

apreciar zonas planas de forma tan clara a como ocurri6 para la superred de
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A = 15 nm. Para tiempos mayores de recocido (figura 5.4.d), esta region comienza
a mostrar una rugosidad que nos lleva a predecir que se volvera inestable

llegando a presentar morfologias tridimensionales tal y como se aprecia para un
tiempo de 140 dias (figura 5.4.e).

1 . .

Gosglt A A A

k] T . Y \ it A I A

© O WL W O O i M /]

So6tl /! \‘I\‘ [ fHnn | (1 /o0 A O O 0 3 ‘

E A “ ‘ ' ‘ ‘ ‘f ‘ ‘ [ | | | | ‘ '; “ ‘I ‘\ ‘ ‘ A [ | “ | | | | | ‘f “ “ [

(| ‘ HAVANAYRNL .

Saall U U HEUEVEVUIUVY LIV Y U L LT | |

© 04 [ | [ | | | {/ |/ { ]\ [\ | | [ | | ‘| | | | |

[V} L] | VR Y LA TE % | [ | | | [

O Yl YR \/ vt Y ‘

o2kl Y YV YV VY AR TRV T A {

£02r 1\ | \ ! ! \ [
0

;
{
|
!
[

Figura 5.4.a. Resultados de simulacién para la superred de A = 5,4 y 6 nm para un tiempo
de recocido de 4 dias. Perfil unidimensional de composicion en figura superior y mapa de
composicion en 2D en figura inferior.
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Figura 5.4.b. Resultados de simulacion para la superred de 4 = 5,4 y 6 nm para un tiempo

de recocido de 15 dias. Perfil unidimensional de composicion en figura superior y mapa

de composicion en 2D en figura inferior.
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Figura 5.4.c. Resultados de simulacion para la superred de 4 = 5,4 y 6 nm para un tiempo

de recocido de 30 dias. Perfil unidimensional de composicion en figura superior y mapa

de composicion en 2D en figura inferior.
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Figura 5.4.d. Resultados de simulacién para la superred de 1 = 5,4 y 6 nm para un tiempo
de recocido de 75 dias. Perfil unidimensional de composicion en figura superior y mapa
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de composicion en 2D en figura inferior.
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Figura 5.4.e. Resultados de simulacién para la superred de 1 = 5,4 y 6 nm para un tiempo
de recocido de 140 dias. Perfil unidimensional de composiciéon en figura superior y mapa

de composicion en 2D en figura inferior.
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5.2.3 Otras superredes de FeCr

Se han realizado también simulaciones de superredes de periodo largo, asi

como simulaciones de superredes con diferente amplitud de modulacion inicial.

La figura 5.5 muestra los resultados de la simulacion de una superred de
periodo A = 45nm con la misma amplitud de modulacion que las superredes
anteriores (0.5) para un tiempo de recocido de 30 dias a 500 °C. Si comparamos
este resultado con el obtenido para la superred de A = 15 nm (periodo medio, ver
figura 5.2.d) podemos apreciar claramente una intercara mucho mas rugosa en la
superred de A = 45 nm. La morfologia de la intercala recuerda mas a la que se
origina por descomposicion espinodal en aleaciones masivas que a la intercara
planar de las superredes de periodo medio. Esto es consecuencia de que, al
aumentar el periodo, el flujo de atomos entre las regiones ricas en Fe y las
regiones ricas en Cr es menor. En el limite, para periodo suficientemente largo,
cada zona precipitaria de forma independiente, como si se tratara de una aleacion
masiva. También es de destacar las diferencias entre las zonas ricas en Cr (en
color rojo en la figura), que forman un dominio practicamente conexo, y las zonas
ricas en Fe (en azul), con una morfologia mas intrincada. Esta diferencia es debida
a que, en los diagramas de fases, las zonas ricas en Fe y las zonas ricas en Cr no

son simétricas.

La figura 5.6 muestra los resultados obtenidos al simular superredes de
periodo ultracorto (1 = 4,6 nm, figura 5.6.a) y de periodo medio (4 = 10,15 nm,
figura 5.6.b) con una fraccion molar de Cr de amplitud 0.3 (entre 0.35 y 0.65). Si
comparamos estos resultados con los obtenidos en los apartados 5.2.1 y 5.2.2 (en
los que la amplitud era 0.5) podemos observar cémo el efecto de la
desestabilizacion de las superredes ocurre para tiempos de recocido menores
cuando la amplitud de la modulacion inicial es 0.3. Este hecho se debe a que, en
un principio, la formacién de fases para las superredes de amplitud 0.3 es mas

lenta como consecuencia de que el flujo entre regiones vecinas es mas lento al
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haber menor gradiente. Por otro lado, la menor amplitud de la modulacién,
provoca una mayor rugosidad de la intercara que hace que la coalescencia sea
mas rapida y se formen antes los puentes que interconectan las regiones ricas en

Fe con regiones ricas en Fe y las regiones ricas en Cr con regiones ricas en Cr.
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Figura 5.5. Resultados de simulacion de una superred de periodo largo (4 = 45 nm) para
un tiempo de recocido de 30 dias a una temperatura de 500 °C.

Para concluir este apartado, se ha considerado una superred de periodo
largo (4 =30nm) con una modulacién inicial de amplitud 0.3. Este tipo de
superred, para un tiempo de recocido de 20 dias, se muestra en la figura 5.7. Se
puede apreciar de forma clara el efecto observado, por un lado, en las superredes
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de periodo largo con la existencia una intercara muy rugosa que nunca llega a
planarizar y donde el sistema se comporta como superposicién de sistemas
masivos y, por otro lado, el efecto observado en las superredes de amplitud 0.3
donde la mayor rugosidad de la intercara provoca una formacion mas rapida de

los puentes que interconectan regiones diferentes.
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Figura 5.6.a. Resultados de simulacién para superredes de periodo ultracorto (4 =
4y 6 nm), con perfil de modulacion inicial de amplitud 0.3, para diferentes tiempos de
recocido a una temperatura de 500 °C.
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Figura 5.6.b. Resultados de simulacion para superredes de periodo medio (4 =
10 y 15 nm), con perfil de modulacién inicial de amplitud 0.3, para diferentes tiempos de
recocido a una temperatura de 500 °C.
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Figura 5.7. Resultados de simulacion para una superred de periodo largo (4 = 30 nm) con
perfil de modulacién inicial de amplitud 0.3 para un tiempo de recocido de 20 dias a una
temperatura de 500 °C.

5.2.4 Energia libre de mezcla

La diferencia de comportamiento en cuanto a estabilidad del sistema se
refiere que hemos apreciado entre las superredes de periodo medio (A = 15nm) y
las de periodo ultracorto (1 = 4,5y 6 nm) se puede explicar en términos de la
energia libre de mezcla G,,;,, ya que el sistema tiende a evolucionar de forma que
se minimice dicho potencial termodindmico. Tal como se comentd en el apartado
5.1, la energia libre de mezcla promedio de las cajas de simulacion (Gy),

expresada en las ecuaciones 5.1 y 5.2, puede ser una buena aproximacion de G,
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en nuestras simulaciones. Para poder analizar la evolucion de la (G,,;,) y, como
posteriormente veremos, la evolucion en el dominio de la frecuencia del sistema,
se han realizado simulaciones especificas de superredes con periodo 4, 5y 6 nm,
presentadas junto con la de periodo de 15 nm. En la figura 5.8, se representa la
evolucion temporal de esta energia de mezcla a la temperatura de 500 °C para

dichas superredes.

Para las superredes de periodo medio, el camino mas eficiente para la
minimizacién de G,,;, pasa por la formacién de regiones planares de fasesa y a' y
la disminucion del volumen de las zonas de las intercaras entre fases. En la figura
5.8, para A =15nm, la evolucion de la (G,,;) comienza con un rapido
decaimiento, correspondiente a la formacion de regiones con composicion casi
homogénea, correspondiente a las fases a y o (ver figuras 52 y 5.4).
Seguidamente, se observa una estabilizacion de (G,,;,) asociada a la planarizacion

de las zonas de intercara.

Para A = 6 nm, la evolucion es cualitativamente similar a la de A = 15 nm.
Sin embargo, el valor de (G,,;y) para la superred de 6 nm se encuentra por encima
del valor para la superred de 15 nm. Este hecho lo podemos explicar por el mayor
numero de fases @ y @' que tienen lugar en la superred de periodo ultracorto. La
pendiente inicial de la superred de 6 nm también se aprecia mas abrupta que la de
15 nm y es debido a los gradientes de composicion mas altos en esta superred

corta, lo que genera mayor flujo de atomos.

Para A = 5 nm, (Gp,;,) comienza también con una rdpida disminucién y una
estabilizacion de su valor (ver figura 5.8), aunque dicho valor es todavia mas alto
que para la superred de 6 nm. Sin embargo, la evolucion inicial es mas lenta que
en el citado caso de 6 nm debido a la inexistente precipitacion parcial en fases a y
a' que observamos en la figura 5.4. Ademas, para este periodo de superred se ve
un punto de inflexién aproximadamente a los 24 dias y la (G,;,) comienza

nuevamente a decrecer. Este tiempo coincide con la completa formacion de
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puentes que conectan las zonas ricas en Cr y Fe y que constituye el comienzo de la

evolucion hacia las morfologias tridimensionales.

La superred de A = 4 nm presenta un comportamiento bastante diferente a
las anteriores (ver figura 5.8). Inicialmente apenas disminuye su (Gpiy),
aproximadamente sobre los 7 dias presenta una zona de estabilizacion, a partir de
los 10 dias de recocido comienza con un rdpido descenso para acabar
estabilizdndose para los recocidos a largo plazo. La débil caida inicial que
presenta la (G,;,) se debe a que esta superred no llega a planarizar sus regiones
de intercara debido al poco espesor que presentan y a un volumen relativamente
alto de estas regiones. La zona de estabilizacion que ocurre aproximadamente a la
semana del comienzo del recocido se asocia con la evolucion del sistema al
comienzo de las morfologias tridimensionales que acabaran desestabilizandolo.
La caida que presenta la (G,,;,) a partir del décimo dia se debe al crecimiento de
estas morfologias. Esta evolucion puede correlacionarse con la analizada para la

superred de 5 nm a partir de aproximadamente los 24 dias de recocido.

La figura 5.8 nos muestra también un efecto curioso para las superredes de
A =4y 5nmy que posiblemente se puede extender para las otras superredes. La
curva para A = 5nm es sobrepasada por la curva de 4 nm, indicindonos un
comportamiento metaestable para los 5 nm y anunciando una posible
inestabilidad para tiempos de recocido mayores. La curva para 6 nm tiene
también un comportamiento similar. De hecho, la inestabilidad de estos sistemas
la hemos comprobado en la figura 5.4 para tiempos de recocido que se salen del
rango de la figura 5.8. También debemos sefalar que, en realidad, incluso la
superred de 15 nm después de 30 dias (ver figura 5.2.d) es un sistema
metaestable. De hecho, para que la energia alcanzara un minimo absoluto, la
estructura deberia estar formada por dos regiones con una sola intercara @ y a’ de
area minima. Por consiguiente, todas las demds configuraciones conforman
sistemas metaestables, y no evolucionaran hacia esta estructura de minima

energia absoluta para tiempos de envejecimiento realistas.
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Figura 5.8. Evolucion temporal de la energia libre de mezcla (G,,;,) ala temperatura de
500 °C para las superredes de A = 4,5,6 y 15 nm.

Puede ser interesante también estudiar la velocidad de descomposicion de

la superred en funcién de la pendiente o variacion inicial de la energia libre de
AGmix(0)
dt

de mezcla en funcion del periodo de la superred. Para poder estudiar y analizar la

mezcla (— ). La figura 5.9 muestra esta pendiente inicial de la energia libre

influencia de este parametro, se han simulado superredes de periodos 4 =
4,5,6,8,10,12, 15,20,25,30 y 45nmy de ellas se ha obtenido el valor que nos
interesa. En la grafica podemos distinguir tres regiones con diferente
comportamiento. La primera de ellas llega hasta aproximadamente 1 = 6 nm
(superredes de periodo ultracorto). Aqui la curva se eleva hasta alcanzar el
maximo de su valor indicando una rapida evolucién hacia la descomposicion y la
aparicion de las morfologias tridimensionales, donde predomina la inestabilidad
de la superred. La segunda regién la situamos entre los periodos A =7nmy
A =20nm, que constituyen las superredes de periodo medio. En esta zona, la
pendiente inicial varia aproximadamente con A7, lo que indica que viene
gobernada por la ecuacién de difusion, en este caso con coeficiente de difusion
negativo, conduciendo hacia la separacion de fases. En la tercera region, para

superredes de periodo largo, la pendiente inicial a penas se ve afectada por el
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periodo, lo que pone de manifiesto que la separacion de fases esta ocurriendo de
forma independiente en cada capa, con contribuciéon despreciable del flujo de

atomos entre las zonas inicialmente ricas en Fe y las inicialmente ricas en Cr.

Pendiente incial de Gmix (meV/(atom-dia))
w

Periodo superred (nm)

Figura 5.9. Pendiente inicial de la energia libre de mezcla (G,;,;,) en funcion del periodo de
la superred (1 = 4,5,6,8,10,12, 15,20,25,30 y 45 nm).

5.2.5 Evolucion del volumen de la intercara

Para distinguir con criterios objetivos las zonas de intercaras y las zonas
masivas, se ha utilizado un algoritmo de segmentacion basado en modelos
deformables implicitos [Berenguer-Vidal 2011, 2012] (ver seccién 2.6.2). Como

resultado, las cajas de la simulacion quedaran clasificadas en “ricas en Fe”, “ricas

en Cr” e “intercara” atendiendo a su composicion y a sus cajas vecinas.
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La figura 5.10 muestra los resultados de la evolucion temporal del volumen
de las intercaras para superredes de periodos 41=4,6,10y15nm a una
temperatura de 500 °C y tiempos de hasta 150 dias. La evolucion observada es
cualitativamente similar a la evolucion temporal de la energia de mezcla (ver
figura 5.8). Esto indica que la evolucion dentro de las regiones que dan lugar a las
regiones ricas en Fe o ricas en Cr es bastante parecida en todas las muestras,
reforzando la idea de que son dominios de fase homogéneos semejantes a

dominios masivos.

Las superredes de periodos ultracorto presentan mayores zonas de intercara
debido al gran nimero de periodos presentes en la muestra, lo que se traduce en
una mayor energia del sistema por unidad de volumen que a su vez hace que el
sistema sea metaestable. Para tiempos de recocido largos, el sistema intenta
minimizar su (G,;,) (ver figura 5.8) por lo que tiende a minimizar el volumen de
las intercaras, cosa que consiguen desestabilizdndose y evolucionando
rapidamente hacia las morfologias tridimensionales. Estas morfologias presentan
menos volumen de intercara al no tener esquinas ni secciones rectas, ademas, las
“bolitas” (“dots”), que inicialmente comienzan con un tamano pequeno, habiendo
por lo tanto muchas, van aumentando este tamafo y reduciendo su nimero
(minimizando el volumen), dando lugar al conocido fendmeno de coalescencia
[Novy 2009, Dopico 2015]. Este proceso comienza de forma bastante rdpida, como
pudimos apreciar en la figura 5.9, y es el motivo del brusco descenso de la curva
(ver figura 5.10) en sus etapas iniciales. Para tiempos de recocido mayores, el
proceso comienza a encontrar barreras para aumentar las zonas ricas en Fe y en

Cr y se vuelve muy lento, cosa que apreciamos en una estabilizacion de la curva.

Las superredes de periodo medio presentan una energia de mezcla inicial
inferior debido al menor niimero de intercaras por unidad de volumen. Conforme
avanza el tiempo de recocido, se pudo observar como el perfil de composicion
evolucionaba hacia regiones ricas en Cr y regiones ricas en Fe, planarizando sus
zonas de intercara (ver figura 5.2) y disminuyendo por tanto el volumen de

dichas intercaras, que pasa a mantenerse constante durante un tiempo
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considerable de recocido (el sistema es metaestable). Para tiempos largos, hay una
pequena probabilidad de que, por medio de suaves fluctuaciones de la intercara,
se establezcan puentes entre capas adyacentes, lo cual, al consumarse la

coalescencia, dard lugar a una ulterior reduccion del volumen de intercara.

0.3 T T T
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Figura 5.10. Resultados de la evolucion del volumen de las intercaras para cuatro
superredes de periodos A = 4,6 10 y 15 nm a una temperatura de 500 °C y tiempos de
recocido de hasta 150 dias.

Para ilustrar mejor este efecto de la disminucion del volumen de la intercara
como un camino para minimizar la energia libre de mezcla, se ha seleccionado
una superred de periodo A = 10 nm para los tiempos de recocido de 60, 115 y 160
dias (figuras 5.11.a, 5.11.b y 5.11.c respectivamente) que corresponden con las
etapas de planarizacién, comienzo de la rugosidad y desestabilizacion del
sistema. Para cada uno de estos tiempos se muestra un corte aleatorio de la
muestra. En cada figura estan marcadas las zonas “ricas en Fe” (negro), “ricas en
Cr” (gris) e “intercaras” (entre las lineas azules y rojas). Como muestra la figura
5.11.a, esta region de intercara para la fase de planarizacion es bastante amplia,
conforme avanza el tiempo de recocido, la rugosidad de las intercaras aumenta

hasta el punto de provocar puentes que unen zonas ricas en Fe con zonas ricas en
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Fe y zonas ricas en Cr con zonas ricas en Cr (figura 5.11.b) con la consiguiente
disminuciéon de su volumen. Para tiempos de recocido muy largos (figura 5.11.c),
las morfologias tridimensionales que aparecen consiguen claramente una menor
region de la intercara al eliminar las zonas planas y, por lo tanto, también un

menor volumen de dicha intercara.

Figura 5.11.a. Segmentacion y evolucion de las regiones de intercara para la superred de
periodo 4 = 10 nm para un tiempo de recocido de 60 dias.

Figura 5.11.b. Segmentacidn y evolucion de las regiones de intercara para la superred de
periodo A = 10 nm para un tiempo de recocido de 115 dias.



120 FRANCISCO JAVIER RODRIGUEZ MARTINEZ

-

Figura 5.11.c. Segmentacién y evolucidn de las regiones de intercara para la superred de
periodo 4 = 10 nm para un tiempo de recocido de 160 dias.

5.2.6 Analisis frecuencial

Por altimo y una vez analizada la evolucion de las superredes en el dominio
espacial, es interesante realizar un andlisis de Fourier para ver qué ocurre con esta
evolucion en el dominio de la frecuencia (entendiendo por frecuencia al reciproco
del espacio). Hemos seleccionado para esto la superred de periodoA = 5nm. La
figura 5.12 muestra para esta superred los dominios espacial y frecuencial. Se han
seleccionado 4 tiempos de recocido (1, 10, 30 y 80 dias) que muestren la evolucion

del sistema hasta su desestabilizacién.

Como se puede apreciar en la figura 5.12, los primeros instantes (1 dia) en el
dominio de la frecuencia vienen determinados por la periodicidad inicial de la
muestra (figura 5.12.a) que se traducen en una frecuencia central predominante
de 1/(5nm) = 200 um™?. Para los 10 dias de recocido (figura 5.12.b) comienzan a
formarse los puentes que acabaran uniendo las diferentes fases y que

frecuencialmente podemos apreciar por un aumento de la rugosidad muy visible
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sobre todo a la izquierda de la frecuencia central y en la parte superior, con radio
de ~ 150um™?, poniendo de manifiesto la aparicién de un patrén isotropo del
orden de los 7 nm. Para tiempo de recocido mayores, como son los 30 dias,
comienzan a aparecer claramente en el dominio espacial las morfologias
tridimensionales que indican la desestabilizacion del sistema, que en el dominio
de la frecuencia se manifiesta en una especie de aureola (figura 5.12.c) con radio
~120 um~! en la parte superior izquierda de la figura indicando la periodicidad
dominante (~8 —-9nm) y la evolucion del sistema hacia una configuracion
predominantemente isotrdpica. Por ultimo, para tiempos de recocido atn mas
grandes (80 dias) y con las morfologias tridimensionales ya formadas y el sistema
desestabilizado, vemos como la frecuencia dominante disminuye (el periodo
espacial aumenta) y el radio de la aureola de la parte superior izquierda de la
figura 5.12.d se hace mas pequefio.
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Figura 5.12.a. Representacion en los dominios espacial (izquierda) y frecuencial (derecha)
de una superred de periodo 4 = 5 nm para un tiempo de recocido de 1 dia.
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Figura 5.12.b. Representacion en los dominios espacial (izquierda) y frecuencial (derecha)
de una superred de periodo 4 = 5 nm para un tiempo de recocido de 10 dias.
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Figura 5.12.c. Representacion en los dominios espacial (izquierda) y frecuencial (derecha)
de una superred de periodo A = 5 nm para un tiempo de recocido de 30 dias.
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Figura 5.12.d. Representacion en los dominios espacial (izquierda) y frecuencial (derecha)
de una superred de periodo A = 5 nm para un tiempo de recocido de 80 dias.

5.3 COMPARACION CON RESULTADOS EXPERIMENTALES

En los apartados precedentes, hemos analizado el comportamiento y la
evolucion de superredes de FeCr predicho por nuestro modelo. Una vez hecho
esto, vamos a proceder a comparar nuestros resultados con los datos
experimentales existentes para superredes de periodo ultracorto [Maugis 2015],

que mostraron una evolucion de algtin modo sorprendente.

La figura 5.13 muestra los perfiles de concentracion unidimensionales para
la superred usada en los experimentos de A =6 + 1nm para los tiempos de
recocido de 1 dia, 2 dias y 4 dias. El perfil de composicion inicial utilizado es
practicamente sinusoidal con un valor promedio de fraccién molar de Cr de 0.5y
una amplitud de 0.25 (igual al usado en nuestras simulaciones). La muestra
incorpora un pequeno porcentaje de oxigeno (sobre un 3 % de media) durante la
deposicion sobre todo en las zonas ricas en Cr y es recocida a la temperatura de

500 °C durante un tiempo de 7 dias. La figura 5.13.a muestra la evolucién de la
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superred para un tiempo de 1 dia. Se puede apreciar en la zona préxima a los 20
nm una modificacion del perfil de concentracion en forma de eliminacién de uno
de sus maximos. La figura 5.13.b muestra la evolucion de la superred para un
tiempo de 2 dias donde se aprecia claramente una modificacion irregular del
perfil de concentracion indicando el comienzo de la desestabilizacion del sistema.
Esta inestabilidad es interpretada por los autores como un modelo de campo

medio unidimensional [Maugis 1995, 2015].
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Figura 5.13. Resultados experimentales para un periodo de superred de A = 6 + 1 nm.
Perfil unidimensional para un tiempo de recocido de 1 dia (a), 2 dias (b) y 4 dias (c)
[Maugis 2015].
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Las figuras 5.14, 515 y 5.16 muestran el perfil de concentracion
unidimensional para las superredes de periodo ultracorto simuladas (4, 5 y 6 nm)
en tiempos de recocido en el que estos sistemas evolucionan hasta presentar el
comportamiento inestable: 2 dias, 5 dias y 7 dias para A = 4 nm (figura 5.14), 5
dias, 7 dias y 30 dias para A = 5 nm (figura 5.15) y, 15 dias, 30 dias y 60 dias para
A = 6nm (figura 5.16). Podemos comprobar como nuestras simulaciones OKMC
reproducen cualitativamente los resultados experimentales: las superredes de
periodo ultracorto tienden a una rapida desestabilizacion, aunque apreciamos
discrepancias cuantitativas: los tiempos en que se desestabilizan no son iguales
para el mismo periodo, coincidiendo aproximadamente los de nuestra superred
de 4 nm con los de la observacién experimental de la superred 6 nm. En
particular, partiendo de una base de escala atomica, el modelo usado en las
simulaciones predice de forma correcta la rdpida inestabilidad del sistema para

las superredes de periodo ultracorto.

No obstante, como queda de manifiesto, se observan diferencias
cuantitativas entre los resultados de las simulaciones y los datos experimentales,
de modo que la inestabilidad experimental es mds rapida que la simulada. Estas

diferencias se pueden atribuir a diferentes causas:

e Una primera razoén puede estar en que la interaccion entre cajas vecinas en
el modelo OKMC esta tratada de forma simplificada y sin parametros
ajustables. Esta simplificacion en el tratamiento de las intercaras podria
ser una causa de la discrepancia en el periodo de superred para el que se
produce el comienzo de la inestabilidad para un tiempo determinado (6
nm para los experimentos y 4 nm para las simulaciones, para

desestabilizacion en 2 dias a 500 °C).

e Una segunda razon podria ser que en la muestra experimental hubiera
una concentracion de vacantes superior a la de equilibrio, que puede estar

relacionada con un crecimiento epitaxial defectuoso de dicha muestra
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experimental, lo que daria lugar a una cinética acelerada de los
experimentos respecto a las simulaciones. Si esta fuera la causa, la
supersaturacion de vacantes atribuible seria de un factor
aproximadamente 15 (2 dias en los experimentos, 30 dias en las

simulaciones para desestabilizacion de superredes de 6 nm).

e Un tercer motivo lo podemos encontrar en la presencia (y el efecto que

pueden causar) de impurezas en las muestras experimentales (como el
oxigeno, alrededor de un 3 %). El efecto atribuible a esta alta

concentracion de oxigeno es de dificil cuantificacion.

La tabla 5.1 muestra a modo de resumen el tiempo donde se observa el

comienzo de la inestabilidad para la superred experimental y para las superredes

simuladas.

T=500°C A (nm) Inestabilidad

Experimento 61 2 dias
4 2 dias
Simulacion 5 5 dias
6 30 dias

Tabla 5.1. Resumen de la comparacion en el comienzo de la inestabilidad entre las
simulaciones y los resultados experimentales.
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5.14. Perfil de concentracién unidimensional para una superred simulada de periodo
A =4 nmy tiempos de recocido de 2 dias (a), 5 dias (b) y 7 dias (c).
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5.15. Perfil de concentracién unidimensional para una superred simulada de periodo

A = 5nmy tiempos de recocido de 5 dias (a), 7 dias (b) y 30 dias (c).
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5.16. Perfil de concentracién unidimensional para una superred simulada de periodo
A = 6nmy tiempos de recocido de 15 dias (a), 30 dias (b) y 60 dias (c).
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e Se ha aplicado un modelo OKMC cuasi-atomistico para simular la evolucion
estructural de superredes de FeCr de diferentes periodos a una temperatura
de 500 °C y se han identificado una serie de estados en dicha evolucién

dependiendo del periodo de las superredes y de los tiempos de recocido.

e Partiendo de una base de escala atdmica, el modelo utilizado predice
correctamente la inestabilidad de las superredes de periodos ultracortos para
tiempos de recocido del orden de dias y la estabilizacion a las fases a y a' de

las superredes de periodo medio para esos tiempos.

e Para tiempos de recocido suficientemente largos, las superredes de periodo

medio pueden también llegar a presentar inestabilidad.

e La inestabilidad se pone de manifiesto en los mapas de composicion por la
aparicion de las morfologias tridimensionales que conectan las zonas ricas en
Fe con las zonas ricas en Fe y las zonas ricas en Cr con las zonas ricas en Cr,

asi como en la desaparicion del perfil de modulacion unidimensional.

e Se ha analizado la evolucion de la energia libre de mezcla promedio para las
estructuras estudiadas, asi como su pendiente inicial como indicador de la

velocidad del proceso de desestabilizacion.

e Se ha analizado cuantitativamente la evolucion del volumen de la regiéon de
intercara entre las fases a y @', que guarda correlacion con la energia libre de
mezcla total. Para ello se ha recurrido a algoritmos de segmentacion basados
en modelos deformables que permiten clasificar las cajas en regiones: ricas en

Fe, ricas en Cr e intercara.

e Los resultados indican que los diferentes patrones de evoluciéon morfoldgica
que siguen las superredes pueden ser vistos como vias alternativas para la

reduccion del volumen de intercara.

e En el modelo utilizado, la energia de mezcla asociada a las intercaras, y que

en ultimo término es responsable de la evolucion de las superredes, viene
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descrita por la interaccién entre cajas vecinas que, a su vez, es cuantificada en

base a un modelo cristalografico simplificado de conteo de vecinos.

e Las simulaciones para diferentes amplitudes de modulacion inicial y
diferentes periodos presentan una rica fenomenologia, pero toda ella es

interpretable con las mismas ideas basicas anteriores.

e Se ha realizado el analisis de Fourier para analizar la inestabilidad del
sistema en el dominio de la frecuencia espacial y poder identificar los

diferentes estados por los que pasa la superred hasta su desestabilizacion.

e El comienzo de la inestabilidad es detectado en el dominio de la frecuencia
por la aparicién de una rugosidad que acaba convirtiéndose en una aureola
(modulacién isétropa) cuyo radio (en frecuencia espacial) va disminuyendo
conforme aparecen las morfologias tridimensionales de anchura espacial

creciente.

e Las simulaciones OKMC reproducen cualitativamente, aunque no
cuantitativamente, los resultados experimentales publicados en [Maugis
2015].

e FEl desacuerdo cuantitativo con los resultados experimentales puede ser
parcialmente atribuido a que la interaccidon entre cajas, responsable de la
inestabilidad, es cuantificada con un modelo sencillo, que no tiene en cuenta

posibles interacciones a larga distancia y sin parametros ajustables.

e El desacuerdo también podria ser parcialmente debido a las dificultades de
fabricacién de las estructuras, que se pone de manifiesto en la contaminacién
con oxigeno y en la rugosidad inicial de las capas. La mayor rapidez en la
evolucion de las superredes observada en los experimentos podria ser debida

a un exceso de defectos generado durante el crecimiento de la muestra.

e [Esta tesis pone de manifiesto que el modelo de [Dopico 2015], dentro de su
relativa simplicidad, proporciona un tratamiento fisico unificado para el
comportamiento de superredes de FeCr, incluyendo interdifusion, separacion
de fases (nucleaciéon y descomposicion espinodal) e inestabilidad para

periodos ultracortos.
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