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Resumen

Antes de 1992 parecía un hecho que el efecto de magnetorresistencia gigante (GMR) estaba

estrictamente asociado a una configuración multicapas alternadas de dos metales, uno ferro-

magnético y otro no magnético, buen conductor eléctrico. Sin embargo, ese año Xiao et al. y

Berkowitz et al., encontraron de manera casi simultánea e independiente, este efecto de GMR

en sistemas granulares, constituidos por partículas metálicas ferromagnéticas de tamaño nano-

métrico, embebidas en una matriz metálica diamagnética, y Shufeng Zhang publica un modelo

para dar cuenta de la GMR en sistemas granulares. Durante varios años se aceptó que la GMR

observada en el sistema Cu90Co10 se podía asociar a una distribución de precipitados de Co

superparamagnéticos en la matriz de Cu, y que se originaba fundamentalmente en el scattering

de los electrones de conducción en la interfaz entre estas partículas nanométricas (3 − 6 nm)

y la matriz. Por el año 2006 investigadores del grupo del Profesor Baibich reportan que los

valores mayores de magnetorresistencia (MR) se observan cuando, además de los precipitados

coherentes, la matriz presenta una modulación de composición periódica, asociada a una des-

composición espinodal. Uno de los objetivos de este trabajo fue determinar los valores de MR

y caracterizar su comportamiento en sistemas puramente granulares, sin las bandas ricas en Co

de la espinodal. Se estudia la influencia de la distribución de tamaños de los precipitados, su

morfología y su distribución espacial sobre la MR. Se analizan microestructuras que se apartan

de las hipótesis del modelo granular ideal.

Para obtener estas microestructuras diferentes, que además no presenten oscilaciones en la com-

posición en la matriz de tipo espinodal, se desarrollaron con éxito tres técnicas especiales: twin

roller melt spinning, colada por succión y electrodeposición. Se obtuvieron así muestras con

morfología de cintas finas, cilindros de dimensiones milimétricas y láminas gruesas depositadas

sobre un sustrato de latón, no usado antes para estos fines.
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Se caracterizó el fenómeno de la MR en sistemas puramente granulares en estado as cast encon-

trándose valores por debajo de los reportados por otros autores indicando la necesidad de otra

contribución a la MR además de la granular. Se aplicaron tratamientos termomecánicos para

variar la subestructura de precipitación y se estudió la MR para cada condición. Se encuentra

que esta crece cuando aparece una contribución ferromagnética al fenómeno, asociada a los pre-

cipitados más grandes de la distribución y/o a precipitados que se reubican en la matriz dando

lugar a estructuras cuasi-periódicas, "laminares" de Co y Cu alternadas. Este incremento en la

MR estaría asociado a estas configuraciones heterogéneas de tipo "multicapa" que no resultan

de una descomposición espinodal.

Se estudia, para todas estas condiciones microestructurales el mínimo en la resistividad que

ocurre a bajas temperaturas y se lo asocia al scattering dependiente del espín por cuenta de

pequeños clusters de Co en la matriz conductora de Cu.

Las conclusiones del trabajo, se pueden sintetizar diciendo que la MR de origen granular, con

precipitados superparamagnéticos “ideales” y “cuasi-ideales” y en ausencia de modulación de

composición de origen espinodal, alcanza niveles más bajos que los informados en la literatura.

Esto confirma que los valores más elevados reportados por otros autores se asocian a una con-

tribución de las variaciones periódicas en la concentración de Co en la matriz de tipo espinodal.

En el caso de muestras puramente granulares los valores mayores de MR se obtienen cuando

además de la distribución de precipitados de Co superparamagnéticos aparece una componente

ferromagnética originada en las partículas de mayor tamaño de la distribución o bien cuando

los precipitados se ordenan formando configuraciones de tipo “multicapa” incipientes.

Se muestra además que es posible obtener la aleación en forma de cintas, cilindros y láminas

bicapas o multicapas con valores de MR similares, siendo estas rutas de proceso de mayor o

menor complejidad, con distinta dificultad para su implementación a escala industrial y también

diferentes costos. La ruta de proceso se seleccionará considerando la aplicación específica.



Abstract

Before 1992 giant magnetoresistance (GMR) effects were exclusively linked with multilayer

configurations in which two metals, one ferromagnetic and the other a non magnetic, good elec-

trical conductor one, alternate. But nevertheless, in the same year Xiao et al. and Berkowitz et

al. independently and simultaneously found a similar GMR effect in granular systems, consis-

ting of small ferromagnetic metallic particles a few nanometers in size embedded in a metallic

diamagnetic matrix. In addition, Shufeng Zhang publishes a theoretical model describing the

GMR in these granular systems.

During many years it was accepted that the GMR observed in the Cu90Co10 system origina-

tes in the superparamagnetic Co (3 − 6 nm) precipitate distribution in the Cu matrix, mainly

arising from conduction electrons scattering at the precipitate/matrix interface. By year 2006

researchers from Professor Baibich’s group report that the highest values of GMR are actually

observed when in addition to the superparamagnetic Co precipitate distribution, a periodic

composition modulation associated to the espinodal decomposition is observed in the Cu-rich

matrix.

One of the aims of this work was to characterize the magnitude and the behavior or GMR

in purely granular Cu-Co alloys, without any Co-rich region in the matrix resulting from the

espinodal transformation. The influence of the precipitate size distribution, their morphology

and spatial distribution on the observed magnetoresistance (MR) is determined. Microstructu-

res only partially fulfilling the ideal granular model hypothesizes are also analyzed.

To obtain different microstructures purely granular, without traces of espinodal segregation,

three special techniques were adapted: twin roller melt spinning, suction casting and electrode-

position. Then samples in the form of ribbons, cylinders and thick films deposited onto brass

(never used as substrate before) were obtained.
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The MR behavior in pure granular systems is characterized in the as cast state. It is found that

in all these cases MR is lower than the values reported by other authors, indicating that in these

latter case there is another contribution to the measured value. The precipitation substructure

was further varied by the application of thermo-mechanic treatments and the corresponding MR

values determined for each condition. It is found that MR becomes larger when a ferromagnetic

contribution appears, arising fron the larger precipitates in the distribution (blocked) and/or

when the particles arrange forming periodic, lamellar-like Co regions in the Cu matrix, different

from those resulting from the espinodal decomposition.

The low temperature minimum associated to another spin dependent scattering mechanism in-

volving small Co clusters is also studied for all the microstructure conditions achieved.

The main conclusions of this work are that granular MR, arising from ideal and cuasi-ideal su-

perparamagnetic precipitate distributions, and in absence of spinodal composition modulations,

is systematically lower than those found in the literature for amorphous melt spun samples,

further isothermally treated. This confirms that these higher values reported by other authors

are associated to a contribution arising from the periodic variations in the Co concentration in

the matrix due to the spinodal decomposition. In the case of purely granular systems the largest

values are obtained when in addition to a superparamagnetic distribution of Co precipitates,

a new ferromagnetic component appears associated to those larger particles in the distribution

(blocked) or when small precipitates rearrange forming incipient multilayer pattern.

It is also shown that it is possible to obtain the alloy with shapes like ribbons, cylinders and

bi-layer or multilayer films with similar MR values by process routes with more or less comple-

xity, difficulties to take then at industrial scale or different costs. The processing route must be

selected considering the specific application.
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Capítulo 1

Motivación

En este primer capítulo se resumen los antecedentes relacionados con los procedimientos

de síntesis y las microestructuras resultantes en el sistema binario Cu-Co, y la relación entre

cada microestructura particular y las propiedades magnéticas y de transporte de carga/espín

observadas por otros autores. En este marco se establecen los aspectos del conocimiento sobre los

que se focaliza el presente trabajo de Tesis, se discuten y analizan los precedentes y finalmente

se proponen los objetivos del trabajo y la motivación detrás de cada uno de ellos.

Introducción

Desde 1936 se conoce que en los materiales ferromagnéticos hay una conexión directa entre

las propiedades magnéticas y la conducción eléctrica [1]. Sin embargo recién 32 años después,

en 1968, se propone un modelo para entender la relación entre estas dos propiedades. Dicho

modelo, llamado modelo de dos corrientes, propone que en metales ferromagnéticos y a bajas

temperaturas los electrones spin up y spin down transportan corrientes en paralelo con diferentes

conductividades [2]. El modelo se aplica por primera vez a un sistema constituido principalmen-

te por Ni con impurezas de Co, Mn, Cr y Ti. Sin embargo, el interés científico y tecnológico

en efectos magnetorresistivos creció explosivamente a partir de 1988 con del descubrimiento de

la magnetorresistencia gigante GMR en sistemas laminares de multicapas magnéticas de Fe-Cr,

Cu-Co [3, 4]. Esto impulsó el estudio de éstos y otros sistemas. Las multicapas están configu-

radas de manera alternada de tal forma que las capas no magnéticas sirven de separadores de

las magnéticas -tipo emparedado-. El efecto GMR consiste en un gran cambio de la resistencia

1
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de un material cuando este es sometido a un campo magnético externo, y por lo general se

representa como el cambio porcentual de la resistencia en función del campo externo aplicado.

Los mayores valores de GMR inicialmente reportados se obtienen a la temperatura de 4,3 K en

sistemas multicapas Fe/Cr con espesor de capa de Fe de 30 nm y espesor de capa de Cr de 9

nm para un ensamble de 60 capas obtenidas por la técnica Molecular Beam Epitaxy [3].

El efecto GMR se puede describir sobre la base del modelo de dos corrientes que considera la

dispersión dependiente del espín de los electrones de conducción, principalmente en la interfaz

entre el elemento magnético y el no magnético además de una contribución dentro de las capas

magnéticas.

Al cabo de una década de su descubrimiento ya había dispositivos comerciales basados en este

fenómeno, tales como lectores de discos rígidos, sensores de campo magnético y chips de memoria

magnéticos. Estas tecnologías fueron posibles debido al entendimiento de la física de la GMR y

el impacto de este descubrimiento fue tal que en 2007 fue objeto del premio Nobel de Física1.

Antes de 1992 parecía un hecho que el efecto de GMR estaba estrictmante asociado a la

configuración multicapas. Sin embargo Xiao et al. [5] y Berkowitz et al. [6], de manera casi si-

multanean e independiente, encontraron el efecto GMR en sistemas granulares constituidos por

particulas de tamaño nanométrico de un metal magnético embebidas en una matriz metálica

no magnética. Dado que el efecto GMR en sistemas magnéticos granulares es comparable al

encontrado en sistemas magnéticos laminares; estimuló el estudio de las propiedades de trans-

porte en medios magnéticamente heterogéneos y surgió interés por las aplicaciones potenciales

de sistemas granulares magnéticos [7]. En particular para la obtención de estos sistemas gra-

nulares se han aplicado técnicas de solidificación ultra rápida mediante las cuales se obtienen

muestras con estructuras bastante heterogéneas en particular, la convencional melt spinning.

Son muchos los factores que pueden mermar un adecuado efecto de GMR en sistemas Cu-Co

dado que una impureza magnética individual embebida en un material no magnético, como Co

en Cu, puede perder su momento magnético debido a la hibridación entre la impureza y los

estados de los electrones de conducción por lo tanto hay un tamaño crítico por debajo del cual

los gránulos dejan de ser magnéticos [8]. Esto implica que se requieren condiciones adecuadas
1T. N. Foundation, “NobelPrize.org,” [Online]. https://www.nobelprize.org/prizes/physics/2007/9681-

communique-de-presse-le-prix-nobel-de-physique-2007
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de preparación de muestras que permitan obtener aleaciones granulares magnéticas con tamaño

de grano, densidad de precipitaos y separación entre ellos que no contribuyan con el fenómeno

de hibridación y maximicen el efecto de GMR .

El efecto GMR generalmente se obtiene mediante un proceso que consta de dos etapas : primero

la aleación es rápidamente enfriada desde su punto de fusión, o por encima, y luego sometida

a un calentamiento o tratamiento térmico adecuado hasta obtener una microestructura óptima

que conduzca al efecto de GMR [9, 10, 11, 12, 13].

Sin embargo, también se han observado a bajas temperaturas valores relativamente grandes

de GMR y un efecto tipo Kondo en muestras as cast procesadas por melt spinning con doble

rodillo [14, 15]. Este efecto tipo Kondo al igual que la GMR se atribuye a un mecanismo de

dispersión espín-dependiente, que involucra a pequeños precipitados magnéticos de Co finamente

dispersos en la matriz rica en Cu. La técnica de doble rodillo permite obtener, en un solo

paso, microestructuras que promueven la GMR directamente de la colada, y éste es un proceso

más económico que el usado anteriormente, de solidificar la aleación amorfa y luego tratarla

térmicamente.

El sistema Cu–Co presenta un calor de mezcla positivo y una región amplia de estados

metaestables. Como los elementos de la aleación son inmiscibles en un rango amplio de compo-

siciones es un sistema modelo para estudiar procesos de descomposición y precipitación.

Dependiendo de la composición de la aleación y de la ruta termo-mecánica de fabricación

la solidificación rápida seguida de un tratamiento térmico puede producir distribuciones de

precipitados coherentes , descomposición espinodal , y/or precipitación discontinua de una fase

laminar.

En aleaciones con contenido de Co bajo (5–15 at.% Co), es posible lograr mediante trata-

mientos térmicos partículas de Co con comportamiento superparamagnético ideal que muestran

propiedades de transporte dependiente del espín evidenciado por scattering tipo Kondo [15] y

efecto de magnetorresistencia gigante [6].

Diferentes autores han observado GMR en cintas Cu90Co10 solidificadas a velocidades altas

con melt spinning tratadas luego 1 h a 723 K [6] , o por calentamiento Joule durante distintos

periodos de tiempo [7]. Se han propuesto modelos [16, 11] para describir la magnetorresistencia

(MR) granular considerando a los precipitados de Co como unidades superparamagnéticas inde-

pendientes, embebidas en una matriz diamagnética de Cu de alta conductividad. Sin embargo,
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los lazos de histéresis correspondientes a las microestructuras que dan lugar a una MR óptima

muestran una pequeña coercitividad que se ha atribuido a interacción dipolar entre los precipi-

tados coherentes de Co (superparamagnetismo con interacciones) y/o a perfiles de composición

de tipo espinodal, con regiones ‘laminares’ ricas en Co en la matriz de Cu [17, 18, 16]. Más

recientemente se ha atribuido el fenómeno de GMR a la distribución, de precipitados coherentes

de Co [13, 19], y a la presencia simultánea de grandes modulaciones de la composición, asociadas

a la descomposición espinodal [20, 19].

En estos casos se propone que la mayor contribución a la GMR observada seria la asociada

al scattering de los electrones de conducción por parte de estos perfiles de composición espi-

nodales tipo multicapa y no la de naturaleza granular. En este escenario, las regiones ricas en

Co contribuyen a la polarización total con una componente ferromagnética dando lugar a la

histéresis observada.

El objetivo general de este trabajo de Tesis es caracterizar la magnetorresistencia puramente

granular en el sistema Cu-Co, esto es sin contribuciones asociadas a la descomposición espinodal

ni de fases laminares precipitadas discontinuamente.

Para ello se produce la aleación con bajo contenido de Co (Cu90Co10 ) por diferentes mé-

todos, no usados hasta el momento, tales como melt spinning con doble rodillo, colada por

succión y electrodeposición, para producir escenarios puramente granulares. Se aplican también

tratamientos termomecánicos a las aleaciones as cast para modificar la densidad, la distribución

espacial y la distribución de tamaños de los precipitados coherentes y así evaluar la dependencia

de la resistividad y la magnetorresistencia de estas variables de la estructura de precipitación

en la aleación. Este manuscrito está organizado de la siguiente manera. En este primer capítulo

se exponen el objetivo y la motivación del trabajo de Tesis. En el Capítulo 2 se resumen los

conceptos básicos del magnetismo en materiales, las propiedades de transporte de carga/espín

en función de las diferentes microestructuras de precipitación de la aleación enfriada ultra-

rápidamente. Se describen los aspectos fundamentales de la descomposición espinodal y de la

precipitación de una segunda fase en el sistema Cu-Co.

En el Capítulo 3 se describen las técnicas experimentales usadas y los métodos de análisis de

los datos. Se describen los tres tipos de proceso de la aleación: melt spinning con doble rodillo,

suction casting y electrodeposición, y las variables importantes en cada caso. La microestructura
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y las propiedades de las cintas obtenidas por melt spinning en el estado as cast se describen

en el Capítulo 4. En el Capítulo 5 se muestran los resultados de los mismos estudios realizados

anteriormente pero ahora en cintas procesadas en condiciones similares y sometidas a trata-

mientos termomecánicos que modifican las microestructuras de precipitación. En el Capítulo

6 se presentan los resultados obtenidos en el caso de cilindros masivos obtenidos por suction

casting y en el Capítulo 7 los correspondientes a muestras fabricadas por electrodeposición en

medio acuoso. Por último, en el Capítulo 8 se enuncian las conclusiones del trabajo en relación

al objetivo general de la Tesis.



Capítulo 2

Fundamentos Teóricos

En el presente capítulo se describen los principales fenómenos estudiados en este trabajo y su

relación con las diferentes microestructuras resultantes de los procesos de fabricación implemen-

tados. Se abordan temas tales como el magnetismo en materiales, la precipitación de segundas

fases a partir de una solución sólida en el sistema Cu-Co, la descomposición espinodal y los

tipos y mecanismos de magnetorresistencia en sólidos magnéticos en general, y en el sistema

Cu-Co granular en particular.

2.1. Magnetismo en materiales

El término magnetismo se deriva del nombre de la ciudad de Magnesia del Meandro, ubicada

en las cercanías de Mileto en Asia Menor, hoy territorio de Turquía. Se cree que en esta región se

observaron por primera vez los fenómenos de atracción natural producidos por ciertos minerales

que contenían óxido ferroso férrico Fe3O4, componente principal de la magnetita. Si bien el

magnetismo se origina en procesos microscópicos, las propiedades magnéticas de los materiales

se caracterizan por lo general mediante magnitudes meso- y/o macroscópicas. Así, se define el

vector momento dipolar magnético por unidad de volumen, denominado vector magnetización J

[Am−1] , como la suma vectorial de los momentos magnéticos atómicos µ0M = J =
∑
i µ0mi en

unidades de [T], donde mi son los momentos magnéticos por unidad de volumen en la muestra,

µ0 la permitividad del vacío y J[T ] el vector polarización magnética. Muchas veces conviene

definir el momento magnético por unidad de masa como Mmasa =
∑
iM/mi con m la masa.

Los vectores: B y H se definen como la densidad de flujo magnético y la intensidad de campo

6
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magnético, respectivamente. Para un material magnético con tensor permeabilidad µ̃:

B = µ̃H (2.1)

el tensor permeabilidad magnética µ̃ para materiales isotrópicos se transforma en un escalar µ.

La unidad de B es la Tesla [T]. A su vez, la magnetización M[Am−1] de un material sometido

a un campo magnético H[Am−1] está dada por:

M = χ̃H (2.2)

donde χ̃ es el tensor susceptibilidad magnética que en materiales isotrópicos es un escalar. Se

define la susceptibilidad diferencial como:

χdij =
δMi

δHj

(2.3)

De acuerdo a la respuesta del material cuando se lo somete a un campo magnético externo,

este se denomina, segun lo propuesto por Brailsford, en: diamagnético, paramagnético (super-

paramagnético) y ferromagnético (anti ferromagnético, ferrimagnético).

Diamagnéticos : La primera teoría del diamagnetismo fue propuesta por Paul Langevin en

1905 para describir la susceptibilidad negativa que muestran algunos materiales. Se observa que

al aplicarles un campo magnéticoH la respuesta es una magnetizaciónM de signo opuesto al del

campo y esta respuesta tiene lugar aun cuando los momentos magnéticos netos de los átomos son

nulos, como en los casos del Cu, Au y H2O. El modelo se basa en el cambio del momento orbital

inducido por el campo externo [21]. Este modelo clásico da para la susceptibilidad diamagnética

la siguiente expresión [22]:

χ = −N0ρ e
2 Z

6Amc2

〈
R2
〉

(2.4)

con N0 el número de Avogadro, ρ la densidad másica, e la carga del electrón y Z el numero

atómico de los átomos involucrados. A corresponde a la masa atómica, m a la masa del electrón,

y 〈R2〉 es el valor medio del cuadrado del radio de la órbita y c la velocidad de la luz en el vacío.

Esta susceptibilidad se caracteriza por ser prácticamente independiente de la temperatura y

tener valores muy bajos comparados con la correspondiente a materiales para- y ferromagnéticos.
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En el sistema internacional de unidades (SI) la susceptibilidad volumétrica χv es adimensional

y alcanza valores entre −9,5× 10−10 (Helio) y −7,66× 10−4 (Bismuto).

Paramagnéticos : En ausencia de campo externo y por encima de una temperatura caracte-

rística (TC o TN) que es una propiedad de cada material, los momentos magnéticos atómicos

se orientan aleatoriamente por efecto de la agitación térmica. Esto hace que la magnetización

neta del material sea nula. En presencia de un campo magnético estos momentos se ordenan

paralelamente al campo externo, dando lugar a una magnetización con susceptibilidad positiva.

Dentro de este grupo, entre otros materiales, se encuentran el cobre, el aluminio, el mangane-

so, el platino, el tungsteno y el cromo. La teoría clásica del paramagnetismo predice para la

magnetización en función del campo externo y la temperatura de medición una ley del tipo:

µ0MSP (H,T ) = JSP{coth
µH

kBT
− kBT

µH
} = JSPL(H,T ),

ĺım
µH
kBT

<0,5
L(H,T ) =

1

3

µH

kBT
− 1

45
(
µH

kBT
)3 − 2

945
(
µH

kBT
)5 − . . . (2.5)

con L(H,T ) la función de Langevin. Aquí JSP es la polarización paramagnética de saturación,

µ es el momento dipolar magnético de cada átomo, kB la constante de Boltzmann, H el campo

aplicado y T la temperatura absoluta. Para valores de µ H
kB T

menores a 0,5 se obtiene una recta

de pendiente 1
3
. Cuando µ H

kB T
es grande, L(H,T ) tiende a 1.

Superparamagnéticos : Cuando los átomos con momento dipolar magnético forman clusters o

pequeños precipitados ferromagnéticos en una matriz no magnética es posible que estos tengan

un comportamiento de tipo paramagnético, pero con un momento µSP muy superior al momento

atómico en la ecuación 2.5.

Figura 2.1: Esquema barrera de ener-

gía y temperatura de bloqueo en un

material superparamagnético

La Figura 2.1 ilustra el comportamiento superpa-

ramagnético. Los espines de los átomos que forman el

cluster o la partícula están acoplados ferromagnética-

mente dando lugar a un momento magnético resultante

muy superior al atómico (por ejemplo una partícula de

Fe de 5 nm de diámetro posee un momento total de

12000 µB donde µB = 9, 274×10−24 JT−1 es un magne-

tón de Bohr. La barrera de activación EB entre las dos

orientaciones posibles del espín de la partícula permite
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Figura 2.2: Tiempo de bloqueo material superparamagnético

estimar el tiempo medio entre saltos tal que:

τ = τoe
EB
kBT (2.6)

Si el lapso de medición es τm se pueden identificar dos regímenes: cuando τ < τm se observa un

comportamiento superparamagnético mientras que para τ > τm se observa un comportamiento

de tipo ferromagnético dado que las partículas permanecen bloqueadas, esto es, no invierten

su espín durante la medición. La Figura 2.2 esquematiza esta situación y permite definir la

temperatura de bloqueo en función de la barrera de activación. Considerando que estas partículas

invierten su polarización por un mecanismo de rotación coherente como el descrito por Stoner

y Wohlfarth [23], la barrera depende del volumen de la partícula y de su anisotropía magnética

efectiva Keff .

Luego se puede definir conociendo el volumen de la partícula la temperatura de bloqueo TB:

EB = KeffV (2.7)

TB =
Keff V

25 kB
(2.8)

V
crit=

25 kB TB
Keff

(2.9)
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La Figura 2.3 ilustra la situación descrita para el caso de pequeños precipitados de Co de

9,7 nm de diámetro. A medida que se incrementa la temperatura τ decrece y el tamaño crítico

por encima del cual la partícula es superparamagnética aumenta. Así, para precipitados de Co

de este tamaño la temperatura de bloqueo es de 20 ◦C y con un τ de aproximadamente 100 s.

Figura 2.3: Tamaño crítico para partículas

superparamagnéticas

Este fenómeno del superparamagnetismo se en-

cuentra completamente analizado y discutido en

[24].

Ferromagnéticos : Estos materiales pueden tener

por debajo de su temperatura de Curie (TC) mag-

netización neta distinta de cero aún sin la presencia

de un campo magnético externo. Los átomos en es-

te caso tienen momentos magnéticos permanentes,

distintos de cero. Al aplicar un campo externo es-

tos momentos tienden a alinearse paralelamente al

mismo. El estado en el cual todos los momentos están paralelos al campo se define como de

saturación y la polarización es máxima JSF . Hay una única configuración de momentos en este

estado y la misma NO depende de la historia del ferromagneto. Los elementos ferromagnéticos

por excelencia a temperatura ambiente son el hierro, el níquel y el cobalto. Existen también

aleaciones, óxidos y compuestos ferromagnéticos. Cuando estos ferromagnetos se someten a ci-

clos de campo externo ± H se observa que el área encerrada por el loop es distinta de cero, lo

que evidencia una histéresis a veces muy significativa.

La contribución ferromagnética a un lazoM(Hi) se puede describir mediante la función empírica

[25]:

JFM =
2JSF
π

arctan{
(
Hi±Hc
Hc

)
tan

(
πJR
2JS

)
} (2.10)

donde JS, µoHc y JR son la polarización de saturación ferromagnética, el campo para el cual

la polarización se anula denominado el campo coercitivo, y la polarización remanente, que

corresponde a J(H = 0), respectivamente. µoHi por su parte es el campo interno en el material

que en principio es diferente al campo aplicado µoHa. En una aproximación de campo medio
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para un ferromagneto isotrópico, estas magnitudes están vinculadas por la relación

µ0Hi = µ0Ha−NdJ (2.11)

donde Nd es el factor desmagnetizante geométrico descrito más adelante en la ecuación 2.13 y

J la polarización magnética. En ciertos casos este factor desmagnetizante es despreciable y se

tiene que µoHi ≈ µoHa . Los parámetros del lazo de histéresis más relevantes se ilustran en la

Figura 2.4.

Entonces, un material es ferromagnético si |χ| � 1. La magnetización espontánea de un

ferromagneto frecuentemente no desaparece en ausencia del campo magnético externo. Esto

significa que la susceptibilidad χ no es una constante, sino que depende de la historia magnética.

Tal comportamiento se llama histéresis. Si |χ| > 0 y la magnetización solamente es estable en

presencia de un campo magnético externo, el material es paramagnético. En los materiales

diamagnéticos donde |χ| < 0, la magnetización inducida reduce el campo efectivo dentro del

sólido. La inducción magnética B esta relacionada con H por la constante de permeabilidad,

B = µ0(H −M) = µ0(1 + χ)H = µ0µrH (2.12)

La permeabilidad µr = (1 + χ) es un parámetro del material y en el vacío es igual a uno.

Dentro de un ferromagneto de tamaño finito existe un campo creado por las cargas magnéticas

en la superficie del mismo y que se conoce como campo desmagnetizante Hdesmag, que en cada

punto del ferromagneto está alineado antiparalelo a la dirección de la magnetización local Mloc:

Hdesmag = ÑdM (2.13)

Ñd es el tensor desmagnetizante, que depende solamente de la geometría del ferromagneto; es

un tensor diagonal y de traza igual a uno [26, 27] que sólo puede calcularse exactamente para

un elipsoide mediante el uso de las ecuaciones de Maxwell. Un cálculo detallado del tensor

desmagnetizante para un elipsoide puede encontrarse en [27].

Antiferromagnéticos : Un material antiferromagnético puede describirse como un conjunto de

dos subredes magnéticas (A y B) cada una en su estado magnéticamente ordenado, es decir, los

momentos atómicos en cada subred son paralelos entre sí (ferromagnéticamente acoplados). Da-

do que los momentos magnéticos de cada subred son de igual magnitud y direcciones opuestas, la
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interacción de intercambio entre dos momentos magnéticos atómicos cualesquiera, pertenecien-

tes a diferentes subredes conduce a la alineación antiparalela de los mismos. En consecuencia,

el campo magnético se anula y el material parece comportarse de la misma manera que un

paramagneto. Los materiales que alcanzan este estado antiferromagnético lo hacen por debajo

de una temperatura característica conocida como la temperatura de Néel, ( TN ) a la cual se

produce la transición de un estado paramagnético al antiferromagnético. Algunos ejemplos de

substancias que presentan esta transición son el monóxido de manganeso ( MnO ), óxido de

hierro ( FeO ) [28], óxido de níquel ( NiO ), y cloruro de hierro ( FeCl2 ).

Ferrimagnéticos : Al igual que en los materiales antiferromagnéticos, en los ferrimagnéticos

se pueden considerar dos especies magnéticas distribuidas en dos subredes A y B, pero con

momentos magnéticos diferentes, ocupando además distintos tipos de sitios en la red, con dife-

rentes entornos cristalográficos. Cada una de las subredes está ocupada por una de las especies

magnéticas, con alineación ferromagnética (paralela) entre los momentos que pertenecen a la

misma subred. Sin embargo, existe una alineación antiferromagnética (antiparalela), entre los

momentos de subredes distintas. Dado que tanto el número de átomos y momentos magnéticos

de cada subred, por unidad de celda, es generalmente diferente, la magnetización espontánea

de estos materiales por debajo de la temperatura de Curie Tc no es nula. En el grupo de ma-

teriales ferrimagnéticos se encuentra la familia de las ferritas con fórmula general MO:Fe2O3

donde M puede ser remplazado por un ion metálico divalente: hierro, níquel, manganeso, cobre

y magnesio.

2.2. Histéresis Magnética

Los materiales ferromagnéticos no presentan una relación de proporcionalidad entre su mag-

netización y el campo aplicado, en general se verifica queM = M
(
H. Ḣ, t, T,microestructura

)
.

En la Figura 2.4 se muestra una curva de magnetización inicial AB (H = 0 a Hmx) medida en un

ferromagneto virgen, nunca sometido a un campo magnético. El ciclo de histéresis BCDEFGB,

medido a una velocidad de cambio del campo H baja o constante, se inicia en un campo máxi-

mo, pasa por campo cero, llega a un campo máximo de signo negativo, vuelve a campo cero y

finaliza a campo máximo. En esta curva se identifican varios puntos importantes que son claves

a la hora de caracterizar magnéticamente el material.
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Figura 2.4: Lazo de histéresis M(H) típico de una muestra ferromagnética donde se ilustran la

saturación (B y E), la remanencia (C y F) y la coercitividad del material (D y G). El área

encerrada por el lazo es una medida de la histéresis magnética.

La polarización de saturación JS corresponde a la magnetización del material cuando los

momentos magnéticos se alinean paralelamente al campo externo aplicado (puntos B y E); la

magnetización remanente JR es la que se observa a campo cero después de haber alcanzado la

magnetización de saturación. El campo coercitivo µ0HC es el campo inverso necesario para que

el material vuelva a tener magnetización neta cero (puntos D y G).

Con excepción de la saturación los otros parámetros son muy dependientes de la microestruc-

tura atómica del ferromagneto y de la configuración de momentos magnéticos presentes. Estas

correlaciones dan lugar a una fuerte dependencia de la polarización J de la historia térmica y

de campo del ferromagneto, además de la dependencia de la microestructura del mismo (tipo

de red, defectos, fases presentes, ...).

Si se aplica un campo Ha a un material ferromagnético isotrópico, este da lugar a una inducción

magnética interna que se puede expresar como:

Bi = Ba −Ndµ0M = µ0Ha −NdJ = µ0Hi (2.14)

Si se asume que el factor desmagnetizante Nd es muy pequeño el campo interno es aproxima-
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damente igual al campo aplicado, µ0Hi ≈ µ0Ha En el sistema de unidades SI Nd es adimensional

y toma valores entre 0 < Nd < 1. Para casos de ferromagnetos con morfología de cintas Nd se

calcula resolviendo numéricamente resolviendo las ecuaciones para un prisma rectangular pro-

puestas por [29] En la URL [30] se puede acceder a un applet que realiza este cálculo sobre la

base de las dimensiones de la muestra y la polarización de saturación del material magnético en

ella.

2.3. Magnetorresistencia

La Magnetorresistencia MR, se define como el cambio de la resistencia eléctrica de un

material por la presencia de un campo magnético externo. Para cuantificar esta magnitud se

toma por lo general como referencia el valor de la resistividad (o la resistencia) a campo cero

ρ(H = 0), y se compara con los valores a campos no nulos ρ(H 6= 0), siempre a una temperatura

T constante

MR(H,T ) =
ρ(T,H)− ρ(T, 0)

ρ(T, 0)
(2.15)

donde ρ es la resistividad T la temperatura (constante) y H el campo extermo aplicado. Para

expresar MR en términos de porcentaje MR( %) se multiplica por 100 el lado derecho de las

ecuaciones anteriores. Se dice que la MR es positiva o negativa según la resistividad aumente

o disminuya al aplicarse el campo, respectivamente. La MR no existe en el modelo de Drude

[31] para la conducción eléctrica en metales. Sin embargo se observa MR con características

diferentes en distintos metales, dependiendo del campo aplicado y también de la orientación

relativa del campo y la corriente. Las características de la MR a bajas temperaturas permiten

separarla en cuatro tipos [32] magnetorresistencia ordinaria (MRO), magnetorresistencia an-

isotrópica (MRA), magnetorresistencia en multicapas magnéticas (MRm), magnetorresistencia

en sólidos granulares (MRg) y la magnetorresistencia colosal (MRC).

Magnetorresistencia ordinaria (MRO). Se observa en metales no magnéticos como el Au

y el Cu su nivel a campos bajos es muy pequeño. Los cambios de resistividad para las dos

configuraciones, el campo paralelo a la corriente ∆ρ‖ y perpendicular/transversal a la corriente

∆ρ⊥ son ambos positivos, con ρ⊥ > ρ‖ y crecen aproximadamente como H2 a campos altos, sin

saturación.
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Figura 2.5: MR vs. el campo magnético externo (H) para gra-

feno (4-láminas Gr/SiO2 )como función del voltaje a 400 K.

A bajos campos MRO es pequeño y crece como H2 a grandes

campos adaptado de Kalon et al. [33]

.

Estos efectos de magne-

torresistencia ordinarios pue-

den describirse considerando la

fuerza de Lorentz clásica y

las órbitas ciclotrónicas de los

portadores de carga. Magne-

torresistencia Anisotrópica

(MRA). Se observa en ferro-

magnetos y es la respuesta es-

pontánea que depende de la

orientación de la magnetiza-

ción. Mientras el efecto galvano

magnético “ordinario” está asociado a la parte macroscópica de la densidad de flujo µ0H, los

efectos espontáneos o “extraordinarios” surgen de la parte microscópica de la densidad flujo

µ0M . El mecanismo por el cual el campo interno microscópico, asociado a M se acopla a la

densidad de corriente en ferromagnetos es la interacción espín-órbita entre la trayectoria del

electrón (órbita) y la magnetización (espín). Así, mientras los efectos ordinarios son clásicos, los

efectos espontáneos tienen un origen mecano-cuántico. MR en un ferromagneto puede expresarse

entonces mediante una extensión de la regla de Kohler [34] como:

∆ρ

ρ
α a

(
H

ρ

)2

+ b

(
M

ρ

)2

(2.16)

donde el primer término describe laMR ordinaria y el segundo laMR espontánea o anisotrópica,

MRA. En casi todos los casos ∆ρ‖ es positiva y ∆ρ⊥ es negativa y ∆ρ‖ > ∆ρ⊥ siendo este

último un comportamiento inverso al de MRO. Ambas componentes saturan a bajos campos

magnéticos aplicados y dependen de la dirección de la polarización espontánea y. del movimiento

de dominios bajo la acción del campo aplicado, por lo que la resistividad cerca deH = 0 depende

de la historia del material (exhibe histéresis). La Figura 2.6 muestra las curvas de resistividad

de un ferromagneto de Ni-Co medida en función del campo aplicado [35] y la MR para bajos

campos en un film delgado de Co [36] donde se observa histéresis en MR asociada a la histéresis

en M. Este comportamiento confirma que MRA depende del estado de magnetización y no del

campo aplicado.
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Figura 2.6: (a) Resistividad de Ni0,9941Co0,0058 medida a temperatura ambiente en función del

campo aplicado [35]. (b) MR para campos bajos en una lámina delgada de Co mostrando

histéresis [36].

Figura 2.7: Magnetorresistencia longitudinal (ρ‖) y transversal (ρ⊥) para una lámina delgada

ferromagnética de Ni. Los picos ocurren a ± µ0HC [37]
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Para temperaturas mayores a la temperatura de Curie TC , ρpara es constante, mientras

que para T <TC , ρferro ≈
[

1−
[
MS(T )
MS(0)

]2]
. Considerando que la magnetoresistividad es una

función de la orientación relativa de M y J y que la resistividad siempre se mide en la dirección

de la corriente, ρ puede escribirse como:

ρ =
EJ

|J |2
(2.17)

lo que lleva a la ecuación

ρ (H) =
1

3

[
ρ ‖ + 2 ρ ⊥

]
+
[
ρ ‖ − ρ ⊥

]
(cos2θ − 1

3
) (2.18)

donde θ es como anteriormente, el ángulo entre la corriente y la magnetización. Se puede en-

contrar una síntesis completa de los mecanismos microscópicos que dan origen a la MRA en el

texto de O’Handley [26].

2.3.1. Magnetorresistencia en multicapas magnéticas (MRm)

Como se indicó en el Capítulo 1, el descubrimiento de la GMR se produce en sistemas

multicapas [38, 4] en los cuales se alternan un material magnético con uno no magnético. El

efecto tiene lugar debido a que en la configuración inicial, en ausencia de un campo magnético

externo, las magnetizaciones de las capas ferromagnéticas son antiparalelas, como se muestra en

la Figura 2.8, produciendo un momento magnético neto nulo. En este estado la resistencia del

sistema tiene su valor máximo; al aplicar un campo magnético externo los momentos magnéticos

tienden alinearse en dirección del campo lo que implica una disminución en la resistencia del

sistema hasta un valor mínimo cuando este alcanza la magnetización de saturación. Es decir, los

momentos magnéticos están en la misma dirección del campo magnético externo. Considerando

el modelo de conducción mediante dos corrientes polarizadas en espín [1, 2] los espesores de las

capas magnéticas y no magnéticas, y las configuraciones de los espines en función del campo,

estos autores explican los valores realmente elevados de MRm- m por ser multicapas -observados

(∼ 80 %).

Modelo de Mott de dos corrientes [1]

- Se considera que los electrones de conducción de las dos semibandas de espines opuestos (Figura
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Figura 2.8: Esquema de bandas en un metal de transición a una temperatura mayor que la

de Curie, donde existe en estado paramagnético (izquierda) y por debajo de esta temperatura

critica donde presenta un estado ferromagnético (derecha). En este segundo caso se produce una

separación (splitting) de las sub-bandas d de modo que se pueden definir los espines mayoritarios

(celeste, down) y los minoritarios (rosa, up) de modo tal que la densidad de estados en el nivel

de Fermi es mayor para los espines minoritarios.

2.9) tienen distintos tiempos de relajación τ↑ y τ↓. Se producen además colisiones electrón-

electrón y otros eventos de scattering que se caracterizan por un tiempo de relajación τ↑↓, que

acopla las ecuaciones de transporte de Boltzmann de los dos tipos de electrones de conducción.

- La conductividad total es la suma de las conductividades separadas de los electrones

mayoritarios y minoritarios- ver Figura 2.9:

ρ =
ρ ↑ ρ ↓

(ρ ↑ + ρ ↓)
(2.19)

donde las conductividades satisfacen:

σ↑↓ =
nS e

2 τ ↑, ↓S

m∗S
y α =

ρ ↓
ρ ↑

> 1 (2.20)

.

- La conducción se realiza principalmente mediante electrones s, que tienen menor masa

efectiva m∗ comparada con la de los electrones d.

La Figura 2.9 ilustra un circuito resistivo equivalente al que resulta de aplicar el modelo
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Figura 2.9: Circuito resistivo equivalente que resulta de aplicar el modelo de dos corrientes

independientes para describir la resistividad de un ferromagneto. Se considera que se conserva

el espín. El proceso de spin-flip tiene lugar por interacción con magnones, cuya densidad es

baja por debajo de la temperatura de Curie, por lo que no se considera spin-flip por scattering

con defectos. A T < TC el scattering está mayormente dominado por las impurezas y defectos

atómicos y no por scattering por fonones y magnones.

de Mott. Las resistividades ρij son las resistividades que resultan de los eventos de scattering

entre electrones de las bandas i y j respectivamente. La densidad de estados de la banda d en

hcp-Co y Cu se pueden calcular aproximadamente; la Figura 2.10 muestra estas densidades en

función de la energía, tomando como origen la energía de Fermi. Esta descripción es semejante

a la esquematizada en la Figura 2.8.

Volvamos a la descripción de la MR de una muestra formada por capas sucesivas de un

metal magnético y uno no-magnético, como se ilustra en la Figura 2.11. Se estudia como varía

la resistencia del sistema multicapa en función del campo magnético aplicado analizando la

corriente en dos estados magnéticos diferentes: en la remanencia (H = 0) y en la saturación

(H > HS,M = MS), Ingresan al sistema dos corrientes idénticas, compuesta cada una por

electrones con un dado espín. Cuando las magnetizaciones de las capas ferromagnéticas están

orientadas paralelamente (saturación), se tiene la situación descripta a la izquierda. La corriente

con espín paralelo al de las capas las atraviesa sin sufrir scattering, Por el contrario la corriente

polarizada en espín antiparalela a la magnetización de las capas magnéticas sufrirá scattering en

ambas porciones ferromagnéticas Por otra parte, si las capas están orientadas antiparalelamente

(H = 0) se tiene la situación de la derecha, donde se produce para cada corriente, scattering en

sólo una región ferromagnética.
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Figura 2.10: Esquema de las sub-bandas de espín en hcp-Co y Cu . En el caso del Co se observa

el corrimiento de las sub-bandas 3d típico de los metales de transición ferromagnéticos. Notar

que la densidad de estados en el nivel de Fermi es mayor para el caso de los espines minoritarios.

Por el contrario, en el Cu no se produce corrimiento alguno y las densidades de estado para

electrones up y down en el nivel de Fermi son iguales.

Figura 2.11: Resistencia ofrecida por la multicapa para los casos en que las magnetizaciones

de las capas magnéticas se orientan antiparalelamente (H = 0) y paralelamente a campos H

aplicados mayores o iguales al de saturación. Se muestran los circuitos resistivos asociados a

cada configuración asumiendo válido el modelo de dos corrientes independientes polarizadas en

espín
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Analizando los respectivos análogos resistivos se concluye que la resistencia de la multicapa

con magnetizaciones paralelas es menor que la resultante cuando las corrientes son antiparalelas:

RP =
2 R↑↑ R↑↓
R↑↑ + R↑↓

<
R↑↑ + R↑↓

2
= RAP (2.21)

Para explicar este hecho son necesarias otras consideraciones además del modelo de dos

corrientes polarizadas en espín:

- los responsables de la conducción son los electrones 4s (mayor superposición).

- Para la energía de Fermi EF la densidad de estados (DOS) en la banda 3d es más grande

para los electrones de espín minoritario que para los de espín mayoritario.

- A mayor DOS en la banda 3d→ el scattering es más intenso.

- La mayor parte del scattering ocurre en la interfaz entre la capa ferro magnética y el

separador no-magnético.

- El camino medio libre del electrón (∼ 10−100 nm) debe ser mayor que la separación entre

las capas magnéticas.

- Las corrientes perpendiculares al plano de la lámina multicapa (CPP) son más efectivas

que las corrientes en el plano (CIP).

- Los separadores no magnéticos proveen mecanismos de acoplamiento entre capas magné-

ticas.

- El acoplamiento por intercambio en el separador decae oscilatoriamente. Se puede entonces

encontrar un espesor óptimo tal que las capas magnéticas se acoplen antiparalelas.

La Figura 2.12 ilustra el origen de la diferencia entre los potenciales de scattering de los

electrones mayoritarios y los minoritarios que da como resultado que R↑↑ y R↑↓ sean diferentes.

2.3.2. Magnetorresistencia en sistemas granulares (MRg)

A principios del año 1992 dos grupos [5, 6] reportan valores elevados de MR en sistemas gra-

nulares, esto es formados por partículas ferromagnéticas embebidas en una matriz diamagnética,

dispersas al azar y con una distribución de tamaños relativamente angosta.
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Figura 2.12: Esquema que ilustra el origen microscópico de las resistencias que experimentan

los electrones en cada sub-banda de espín. (a) magnetizacion paralela y (b) antiparalela en las

capas ferromagneticas adyacentes.

Figura 2.13: MR en aleaciones Cu-Co con 19 % Co (sólo depositado, 100 K), 19 % Co (10 min

a 484 ◦C, 100 K) y 28 % Co (sólo depositado, 10 K), sometidas a diferentes tratamientos [6].
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El mismo año Shufeng Zhang [8] propone una descripción de la MR en estos sistemas a partir

del scattering de los electrones dependiente de su espín preferentemente en la interfaz entre la

matriz y la partícula y en una menos escala en el interior de las partículas ferromagnéticas,

El mecanismo básico es similar al propuesto para multicapas en scattering la condición CPP

(corriente perpendicular al plano de la multicapa). Los parámetros fenomenológicos que carac-

terizan el scattering dependiente del espín son el camino libre medio del electrón en el interior

de las partículas magnéticas λσm y en la interfaz λσs dados por:

λσm =
λm(

1 + pb σ̂ · M̂i

)2 y λσs =
λs(

1 + ps σ̂ · M̂i

)2 (2.22)

donde pb y ps representan los cocientes entre los potenciales de scattering dependiente e in-

dependiente del espín en el interior de las partículas y en las interfaces, σ̂ es una matriz de

espín de Pauli y M̂i es un vector unitario en la dirección de la magnetización de la i-ésima

partícula. Para representar el scattering en la matriz no-magnética se define λσnm. Estos autores

encuentran una expresión para la resistividad asociada a los dos canales de espín:

ρ =

(∑
σ

(ρσ)−1
)−1

=
ρ21 − ρ22 α2

ρ1
(2.23)

donde

ρ1 =
c kF
n e2

(
1 + p2b
λm

+
1− c
c λnm

+
3 (1 + p2s
rm λs

)

ρ2 =
c kF
n e2

(
2 pb
λm

+
6 ps
rm λs

)

Aquí c es la concentración de partículas por unidad de volumen, rm es el valor medio del

radio de las partículas y α(= M(H)/MS) es la magnetización total de la muestra normalizada

por la de saturación MS. En el caso de partículas ferromagnéticas en una matriz no magnética

la ecuación 2.23 lleva a una magnetorresistencia dada por:

MR (H) =
ρ (H)− ρ (H = 0)

ρ (H = 0)
=

ρ22
ρ21 − ρ22

[
1− α2 (H)

]
. (2.24)
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El máximo ocurre a α = 0(H = HC). La relación cuadrática entreMR y la magnetización ha

sido verificada por Berkowitz et al. y Xiao et al. en sus trabajos originales [5, 6] Los parámetros

que entran en la ecuación 2.24 son los caminos libres medios en las partículas magnéticas, en

la matriz no-magnética y en las interfaces, la concentración de estas partículas magnéticas y su

tamaño medio. Al igual que en el caso de multicapas, se alcanzan valores elevados de MR cuando

el camino libre medio en la matriz no-magnética λnm es grande y para una rugosidad superficial

elevada (pequeño λs). A partir de la ecuación 2.24 se concluye también que es posible predecir

la forma de la curva de MR a partir del lazo de histéresis, que ésta crece con la concentración de

partículas y que alcanza la saturación cuando el término (1− c)/(cλnm) es pequeño comparado

con los otros.

En general este formalismo y posteriores contribuciones considerando distribuciones de tama-

ños e interacciones [11, 17, 18] permiten explicar los aspectos sobresalientes de los resultados

experimentales que se pueden resumir como sigue:

? MR crece cuando el camino libre medio del electrón en la matriz aumenta, esto es cuando

se reducen las impurezas en solución en la matriz MR aumenta.

? MR aumenta cuando la relación entre los potenciales dependiente e independiente del

espín crece. Se espera que ps y pb se aproximen a los valores en una multicapa.

? MR crece con el scattering dependiente de la rugosidad de la interfaz, esto es, cuando el

camino libre medio en la interfaz λs decrece.

? MR es mayor para gránulos más pequeños si el campo magnético aplicado es suficiente

para saturar los momentos magnéticos de todos ellos y se cumple que ps � pb, como es

el caso de gránulos de Co en una matriz de Cu . Sin embargo, para un campo magnético

fijo y una dada temperatura, si el tamaño de los gránulos continua disminuyendo estos no

pueden ser saturados y así MR decrece con la reducción del tamaño de los mismos.

? MR crece con la concentración de partículas. Sin embargo, este aumento en la composición

lleva a alteraciones en la función distribución de tamaños f(V C) y genera también efectos

de interacción dipolar entre los gránulos, Ambos efectos modifican la magnitud de MR y

la forma de la curva en función del campo aplicado.

? A diferencia de la MRA la MRg que se observa en sólidos granulares es isotrópica.
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2.3.3. Magnetorresistencia colosal (MRC)

La magnetorresistencia colosal (CMR), descubierta en 1993 por Von Helmolt [39] es la pro-

piedad de algunos materiales, principalmente óxidos con estructura de perovskita basados en

manganeso, que les permite cambiar considerablemente su resistencia eléctrica en presencia de

un campo magnético. Estos compuestos denominados genéricamente manganitas, presentan una

gran diversidad de propiedades magnéticas y de transporte eléctrico debido a la fuerte interre-

lación entre sus grados de libertad de carga, de espín y estructurales. En los últimos tiempos,

ha sido de especial interés la magnetorresistencia colosal. Las perovskitas de manganeso con va-

lencia mixta tienen por fórmula general A1−xBxMnO3, donde A es una tierra rara del grupo de

los lantánidos (La3+, Pr3+, Nd3+, etc.) y B es generalmente un alcalino-térreo (como el Ca2+,

Sr2+, etc.). La desigualdad de estas valencias provoca la coexistencia de iones Mn3+/Mn4+ con

el objeto de mantener la neutralidad de la carga. La interacción entre estas especies, llama-

da interacción de doble intercambio explica el comportamiento eléctrico y magnético de estos

óxidos, al menos cualitativamente. Según esta teoría, los electrones móviles de los orbitales eg

del Mn3+ pueden saltar (hopping) a los estados libres en el Mn4+, pero conservando su espín

debido al fuerte acoplamiento de Hund con los electrones t2g; de esta manera, el salto elec-

trónico se ve favorecido cuando los espines de iones contiguos están alineados paralelamente.

Por lo tanto, para ciertos grados de dopaje típicos (0,2 < x < 0,5) la conducción eléctrica se

encuentra asociada al ferromagnetismo [40]. Este hecho provoca la simultaneidad de las tran-

siciones ferromagnética-paramagnética y metal-aislante (TC ≈ TM−A) Sin embargo, esta teoría

no es suficiente para predecir los elevados valores de magnetorresistencia que se obtienen expe-

rimentalmente en un entorno de la transición de fase. En los últimos años se han desarrollado

propuestas más complejas, que toman como base el doble intercambio, pero que añaden nuevos

elementos, básicamente una fuerte interacción espín-red. Esta interacción podría estar asociada

a la distorsión Jahn-Teller [41] que sufre el octaedro Mn3+O6, y que se propaga a lo largo de

toda la red gracias a los electrones itinerantes. Este efecto da lugar a una distorsión estructural.

En la Figura 2.14 [42] se muestran para el compuesto La0,75Ca0,25MnO3 [42] los comportamien-

tos de las dos variables acopladas M(T ) y ρ(T ) en función de la temperatura en las vecindades

de la transformación de orden ferromagnético y la transición metal-aislante donde tiene lugar

MRC.
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Figura 2.14: Magneto-transporte en La 0,75Ca0,25MnO3 . Panel superior: curvas M(T ) para

diferentes valores de H aplicado constante. Se define para cada caso la temperatura de Curie.

Panel central: resistividad en función de la temperatura para diferentes campos aplicados. Se

define la temperatura de la transición metal-aislante. En el inset se muestra la zona de baja

temperatura. Panel inferior: Magnetorresistencia para dos valores de campo (1 T y 4 T) como

funciones de la temperatura [42].
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Figura 2.15: Esquema de las estructuras de bandas correspondientes a diferentes tipos de metal

y valores característicos de la resistividad en µΩ a 300 K.

2.4. Resistencia en función de la temperatura

En la Figura 2.15 se esquematizan las estructuras de bandas correspondientes a diferentes

tipos de metal, se dan ejemplos de los diferentes casos y se indican los valores característicos

de la resistividad para cada uno de ellos a 300 K. En el modelo de Drude para electrones libres

[31] , la resistividad eléctrica se puede expresar como:

1

ρ
= σ =

n e2τ

m∗
(2.25)

donde n es la concentración volumétrica de portadores de carga libres, τ es el tiempo de re-

lajación, y m∗ (∝
(
δ2E(k)
∂k2

)−1
) es la masa efectiva de los portadores de carga, inversamente

proporcional a la curvatura de la banda. La ecuación 2.25 sólo es aplicable a electrones s y no

es válida cuando las bandas d interceptan la superficie de Fermi. No obstante esto, se puede

utilizar para inferir el efecto de los estados d a la energía de Fermi, sobre la conductividad -

Figura 2.15.

Estos efectos son:

1. La superposición de los estados s y d a la EF da lugar a hibridizaciones por lo que el número

de electrones libres (n) decrece y los electrones d se tornan ligeramente deslocalizados por

lo que n crece. Luego, el efecto neto sobre la concentración de electrones libres es pequeño.

2. Cuando los estados s y d se hibridizan la densidad parabólica de estados s [Ek ∝ k2]
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Figura 2.16: Circuitos equivalentes para el modelo de dos corrientes en metales de transición

puros (izq.) y aleaciones diluidas de B en A. Ambas poblaciones de espín se dispersan inde-

pendiente una de otra, esto es, son resistencias en paralelo. Cuando se adicionan los átomos

B (impurezas o aleantes) los nuevos eventos de scattering en cada sub-banda contribuyen de

manera independiente.

adquiere un aspecto más plano dando lugar a una masa efectiva m∗ mayor. Esto reduce

la movilidad µ = e τ/m∗ de los portadores en los metales de transición comparada con

la de los electrones mas "libres".

3. Lo más importante es, quizás, que la superposición de estados s y d cerca de EF permite

que los electrones libres sean dispersados a estados d con la misma energía, siendo este

scattering favorecido por la elevada densidad de estados d cerca del nivel de Fermi. Es-

te scattering hacia estados más localizados decrece el tiempo de relajación reduciendo

drásticamente la movilidad. Este scattering s − d fue descrito por primera vez por Mott

[1, 43, 44]; tanto este como otros efectos de dispersión se pueden expresar en términos de

la magnitud del potencial de scattering que controla la relajación:

τ−1 = |Vscatt| N(EF ),

donde N(EF ) es la densidad de estados para la energía de Fermi. El incremento en el

cociente τ/m∗ cuando la banda d intercepta la superficie de Fermi resulta entonces en un

gran aumento de la resistividad.

En otro orden de cosas, el grado de textura cristalina en un policristal y la densidad de impurezas

pueden afectar en buena medida la resistividad.

Efecto de las impurezas o aleantes. Cuando una matriz de átomos A recibe impurezas o

átomos aleantes B en una concentración x tal que resulta A1−xBx, los dos canales o corrientes
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de espín opuesto permanecen independientes siempre que la probabilidad de spin-flip sea baja.

El nuevo proceso de scattering asociado a los átomos B(ρB) puede depender del espín y ocurrir

en cada rama de espin independientemente, como se ilustra en la Figura 2.16. En este caso la

resistividad tiene la forma:

ρ =

{
(1− x) ρ↑ + x ρ↑B

} {
(1− x) ρ↓ + xρ↓B

}
(1− x) ρ↑ + x ρ↑B + (1− x) ρ↓ + xρ↓B

(2.26)

Si existe spin-mixing elevado (T > TC o bien spin-flip importante) el comportamiento se repre-

senta cerrando la llave en el circuito de la derecha en la Figura 2.16 y se tiene para la resistividad

la expresión:

ρ = (1− x)
ρ↑ρ↓

ρ↑+ ρ↓
+ x

ρ↓Bρ
↑
B

ρ↓B+ ρ↑B
(2.27)

En este caso los portadores siempre pueden elegir el canal de espín y tomar el camino de

menor resistividad lo que la total toma un valor menor al correspondiente a dos corrientes in-

dependientes, sin spin-mixing. La resistividad de una aleación en estado ferromagnético en la

que se aplica el modelo de dos corrientes es mayor que la correspondiente a la misma aleación

en estado no- ferromagnético.

Dependencia de la temperatura.

Los metales ferromagnéticos presentan un comportamiento lineal de la resistividad por en-

cima de la temperatura de Curie: ρ (T ) = ρ0 + α T . En estos sistemas la resistividad puede

presentar una anomalía en las vecindades de TC , pasando de un marcado aumento cuando nos

aproximamos a la temperatura critica a un crecimiento lineal por encima de la temperatura de

Curie. Cuando se extrapola esta recta a bajas temperaturas resulta un valor de de resistivi-

dad residual ρ (0) anómalamente alto indicando que esta no sigue ese comportamiento a baja

temperatura. La resistividad elevada en el estado paramagnético se atribuye al scattering de

electrones por el desorden en sistema de espines además de la dispersión por las vibraciones de

la red (fonones). Este desorden de los espines crece cuando se reduce el orden magnético a largo
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Figura 2.17: (a) Scattering asociado al orden de los espines en función de la temperatura. Esta

magnitud varía como [1−m2(T )]. (b) Suma de la contribución residual, la de desorden de espín

y la originada en Scattering con los fonones.

alcance, el que se pierde a temperaturas cercanas, inferiores y superiores, a TC .

Fert y Campbell [45] encuentran que en el estado paramagnético, bien por encima de la

temperatura de Curie, la resistividad resulta independiente de la temperatura, y está dada por:

ρpara =
kF (m J 2)

4 π e2z h2
J (J + 1) (2.28)

con kF el vector de onda de Fermi, Z el numero atómico, e/m la relación carga/masa del

portador y J la constante de intercambio apropiada. Por debajo de la temperatura de Curie se

tiene que los momentos se alinean y la resistividad resulta:

ρferro = ρpara
(J − |< J >|) (J + 1 + |< J >|)

J (J + 1)
≈ ρpara

1−
(
M(T )

M(0)

)2
 (2.29)

Considerando válida una extensión de la regla de Matthiessen [46] la resistividad total resulta

de la suma directa de las distintas contribuciones:

ρ = ρ0 + ρe−e + ρph + ρmag + ... (2.30)

las relaciones de Bloch-Grunisen [47]:

ρ0 = constante

ρe−e = α T 2

ρph = a (T )
(
T

θ

)5 ∫ T/θ

0

x5 dx

(ex − 1) (1− e−x)

En estas expresiones ρ0 es la resistividad residual ligada a los defectos atómicos de la mues-

tra, ρe−e. es la resistividad originadas interacciones electrón-electrón, ρph el término asociado



CAPÍTULO 2. FUNDAMENTOS TEÓRICOS 31

a scattering por fonones y ρmag la contribución magnética, que puede tener diferentes formas

dependiendo de T .

2.5. Efecto Kondo

La resistencia eléctrica de un material en función de la temperatura depende de la naturaleza

del portador de carga que genera la corriente y de la estructura de bandas del mismo. Para los

conductores iónicos y los semiconductores la resistencia disminuye cuando aumenta la tempera-

tura y mientras que esta aumenta en los metales. Sin embargo, en algunas aleaciones metálicas

diluidas de un material magnético en otro no magnético, se encuentra a bajas temperaturas un

mínimo en la curva resistividad vs. temperatura. Es decir, la resistividad disminuye hasta un

valor ρmn, a una temperatura Tmin a partir de la cual empieza a aumentar nuevamente en la

medida que la temperatura se acerca 0 K, como se muestra en la Figuras 2.18 y 2.19.

El efecto Kondo, descrito en 1964 por Jun Kondo [48] es un fenómeno de muchos cuerpos am-

pliamente conocido y estudiado en física de la materia condensada. Se desarrolla en materiales

metálicos con impurezas magnéticas muy diluidas (de una a cientos de ppm) al disminuir la

temperatura, lo que provoca una transición a un régimen de acoplamiento antiferromagnético

fuerte entre las impurezas y el mar de electrones de conducción que las rodean. A pesar de

la baja proporción de impurezas, esto tiene consecuencias sorprendentes en las propiedades de

baja temperatura de la aleación, como por ejemplo una divergencia de la resistividad eléctrica

al disminuir la temperatura por debajo de una temperatura critica conocida como temperatura

de Kondo TK . No obstante ser uno de los fenómenos más estudiados a nivel teórico y experi-

mental, existen todavía cuestiones fundamentales que explicar como la existencia y tamaño de

la nube de Kondo (nube de polarización de espín de los electrones de conducción alrededor de

una impureza magnética) o bien la posibilidad de controlar el acoplamiento magnético entre la

impureza y los electrones de conducción. Para aleaciones con impurezas magnéticas diluidas la

resistividad considerando el efecto Kondo [48] esta dada por:

ρ = ρ0 + a T 2 + b T 5 + ρK (2.31)

con a y b constantes, ρ0 la resistividad residual, asociada a diversos procesos de scattering

independientes de la temperatura; el segundo y tercer término correspondes a interacciones
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Figura 2.18: Resistividad de un cristal de cobre, con diferentes porcentajes de impurezas [51].

electrón-electrón y electrón-fonón, respectivamente y ρK es la resistencia Kondo en ausencia de

campo magnético, dada por [48, 49];

ρK(T ) = ρK0

{
1− ln

(
T

TK

) [
ln2

(
T

TK

)
+ Seff (Seff + 1) π2

]}
(2.32)

.

Aquí ρK0 es una constante que depende de la concentración atómica de impurezas magnéticas

y Seff es el momento magnético de espín efectivo de las unidades dispersoras [50].
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Figura 2.19: Contribución Kondo a la resistividad, ρK , en función de la temperatura en una

lámina de Cu(Fe) en función de su espesor [53].

2.6. Precipitación de fases en aleaciones Cu-Co [54]

La Figura 2.20 muestra el diagrama de fases del sistema binario Cu-Co e ilustra la tem-

peratura de transformación ferromagnética [55]. Si bien cuando se enfría ultra-rápidamente el

líquido o se electrocristaliza esta aleación no se espera tener las fases, fracciones de volumen ni

las composiciones indicadas en este diagrama de equilibrio, éste puede ser una guía.

Se puede observar que por debajo de 400 ◦C el Co es prácticamente insoluble en la matriz

de Cu por lo que precipita por la nucleación y crecimiento de núcleos de Co controlado por

la difusión de estos átomos en la matriz [52]. Durante las etapas iniciales de crecimiento de

estas partículas la interfaz con la matriz es coherente, es decir existe continuidad de los pla-

nos cristalinos del Cu con los correspondientes al Co del precipitado. Esta interfaz coherente

es de baja energía pero induce tensiones de acomodamiento (misfit stress). Cuando los preci-

pitados incrementan su tamaño la interfaz se hace incoherente [57] . La Figura 2.21 muestra

esquemáticamente estos tipos de interfaz.

En soluciones sólidas, las energías de las interfaces coherentes están en el rango entre 5−200

mJm−2, las semicoherentes entre 200− 800 mJm−2 y las incoherentes entre 800− 2500 mJ m−2

. Para el caso de la aleación Cu-Co se tiene para la interfaz coherente entre el Cu y el Co , que
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Figura 2.20: Diagrama de fases de equilibrio del sistema Cu-Co. La línea vertical corresponde a

la aleación Cu90Co10 estudiada en este trabajo [56].

Figura 2.21: Diferentes tipos de interfaz. La interfaz coherente tiene asociados desplazamientos

atómicos que originan un campo de tensiones en su vecindad
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Figura 2.22: Diagrama de fases de equilibrio del sistema Cu-Co donde se indica con círculos la

línea correspondiente a la descomposición espinodal. Las líneas verticales a la derecha indican

las composiciones más estudiadas en relación a la magnetorresistencia [61].

presentan un misfit del 1.8% , una energia de 200 mJm−2 [57].

2.7. La descomposición espinodal [58, 59, 60]

La descomposición espinodal es un proceso por el cual una aleación se descompone en fases

de equilibrio Ocurre cuando no existe una barrera termodinámica para la descomposición, por lo

que procede sólo por difusión. Este proceso da lugar a una microestructura finamente dispersa

con una longitud de onda característica. La evolución de la microestructura con descomposición

espinodal induce cambios en propiedades de la aleación tales como la resistencia mecánica,

dureza, magnetismo, tenacidad a la fractura y ductilidad. En la Figura 2.22 se ilustra el proceso

de descomposición espinodal para el sistema.

La espinodal está definida en aquellos puntos donde la curvatura de la función energía libre

de Gibbs es nula:
∂2G

∂c2

∣∣∣∣∣
T

= 0,

como se esquematiza en la Figura 2.23a. La condición para la estabilidad es que la curvatura de la

función energía libre de Gibbs sea mayor o igual que cero; la región inestable está así definida por

el locus de la espinodal ( Figura 2.23b). Por encima de la región espinodal o cuando la curvatura

de la energía libre es positiva la región bifásica se descompone por nucleación y crecimiento,
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Figura 2.23: Variación de las espinodales química y coherente con la composición. La región

dentro de la cual son estables dos fases se denomina gap de miscibilidad.

mientras que por debajo la región de dos fases se descompone por un proceso espinodal.

Durante la descomposición el gradiente de composición produce uphill diffusion (flujo en

sentido del gradiente) si la composición está dentro espinodal, y downhill diffusion (flujo en

sentido contrario al del gradiente) en los otros casos. En ambos procesos la fuerza impulsora para

la difusión está dada por la diferencia de energía libre/potencial químico y no de la composición.

El mecanismo de la descomposición espinodal fue primero propuesto por Hillert en su tesis de

1956 [62] para explicar el crecimiento espontáneo de una modulación en la composición en una

aleación originalmente homogénea. El modelo predice la formación de varias longitudes de onda

durante las primeras etapas de la descomposición.

Durante la descomposición espinodal, las dos fases se separan una de otra formando un

perfil de composición senoidal. Esto tiene lugar en dos etapas: primero se forma una longitud

de onda primaria y la composición diferente de las fases crece exponencialmente hasta alcanzar

el límite impuesto por el gap de miscibilidad o bien se alcanza la zona donde las fases finales

son estables. Si el envejecimiento isotérmico continúa la composición de las franjas permanece
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Figura 2.24: Progresión en el tiempo del perfil senoidal de composición durante la descomposición

espinodal.

constante mientras que éstas aumentan su espesor resultando un perfil senoidal de composición

con una longitud de onda de nanómetros o decenas de nanómetros. La Figura 2.24 ilustra este

comportamiento. Cahn y Hilliard [58, 62] determinaron la ecuación que gobierna el proceso de

separación de fases:

dc

dt
= D ∇2 (c3 − c− γ∇2c) (2.33)

dondeD es el coeficiente de difusión, c la concentración, y γ la energía superficial. La composición

X para los estados iniciales se pueden describir con la expresión [63]:

X −XS = A cos (βX) (2.34)

donde A es la amplitud de la onda fluctuante y β = 2 π
λ

es el vector de ondas caracterizado

por la longitud de onda λ La longitud de onda crítica está dada por:

λC =

(
− 8 π2 κ

d2G
dX2

)1/2

(2.35)
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κ una constante del material denominada coeficiente de gradiente de energía. Todas las longi-

tudes de onda mayores a λC son inestables. Para un sistema unidimensional la solución a la

ecuación 2.33 de Cahn-Hilliard, toma la forma:

c− 〈c〉 = eR(β)tcosβx (2.36)

con R un factor de amplificación [63].



Capítulo 3

Procedimientos Experimentales

En este capítulo se describen los procedimientos seguidos para la producción de la aleación

Cu90Co10 y las distintas técnicas de solidificación empleadas como la de twin roller melt spinning

y la de suction casting. Se enumeran las técnicas de caracterización de las microestructuras

resultantes como la difracción de rayos X, las microscopías óptica, confocal, y electrónica en

sus variantes de barrido (SEM) y en modo transmisión (TEM). Se describen los dispositivos

instalados para la medición de la resistencia en función de la temperatura y el campo magnético

aplicado, lo que permite calcular la magnetorresistencia en función del campo y la temperatura.

3.1. Preparación de muestras

La composición de la aleación precursora para la solidificación de cintas con twin roller melt

spinning (Fusión con Doble Rodillo) y de cilindros con suction casting (colada por succión) se

fija en porcentaje atómico: Cu90Co10 . Para preparar esta aleación se traduce esta composición

atómica a valores relativos en peso Cu0,90658 Co0,09342 y se estima la masa total de aleación a

preparar. El proceso para medir las masas de las dos componentes de la aleación fue el siguiente:

se cortaron pequeños trozos de Co (99.999) de un lingote principal y se midió la masa de varios

fragmentos de tal forma que su valor estuviera alrededor de 0, 5000 g. Conocida la masa del Co

se calcula la masa requerida para el Cu. Estos procedimientos se detallan en el Apéndice A. Para

el caso de la electrocristalización de la aleación la composición se controla con los parámetros

del proceso y la composición de la solución, esto se detalla en el Capítulo 7.

Una vez obtenidos los valores de las masas de Cu y Co se procede obtener la aleación

39
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Cu90Co10 en forma de lingotes para luego transformarlos en cintas y cilindros. La aleación

Cu90Co10 se produce en un horno de arco con atmósfera controlada de argón y para eliminar

el oxigeno residual se usa un lingote de circonio (Zr) como material absorbente (getter), Figura

3.1. Para la obtención de una aleación más homogénea, la fusión por arco de los lingotes de

Cu-Co se realiza al menos cuatro veces.

Figura 3.1: a) Horno de Arco con atmósfera controlada para la elaboración de las aleaciones

básicas a partir de componentes puros. b) Esquema de proceso de fundición de la muestra, c)

Lingotes de Cu y Co antes de la fundición, d) Lingote de la aleación

.

3.2. Solidificación ultra-rápida de la aleación

3.2.1. Twin roller melt spinning (TRMS)

La técnica twin roller melt spinning se usa para solidificar aleaciones ultra-rápidamente

[64]. La muestra inicialmente se introduce en un crisol que es abierto en la parte superior y

tiene un pequeño orificio en la parte inferior, que se ubica en el centro del serpentín de un horno

de inducción. En estas condiciones se hace vacío al sistema, como al de la Figura 3.2 y se deja

en atmósfera inerte (He). Los rodillos, que tienen igual diámetro y ancho, están a temperatura

constante gracias a que fluye agua como líquido refrigerante por su interior (Figura 3.3). Bajo

estas condiciones se hacen giran con velocidades angulares opuestas pero de igual magnitud,

como se ilustra en la Figura 3.3.

La magnitud de velocidad angular de rodillo se mantiene constante y conociendo el radio R
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del rodillo se determina la velocidad tangencial de los mismos, que es una de las variables

fundamentales del proceso. El lingote de aleación se calienta en un horno de inducción hasta

que alcance una temperatura unos grados por encima de su punto de fusión. En este momento

se aplica una diferencia de presión que impulsa al líquido a través del agujero del crisol hacia

los rodillos, los cuales están a temperatura ambiente, Figura 3.5. De esta forma las muestras

solidifican simétricamente en forma de cintas, en un rango relativamente amplio de velocidades

[5 − 40] m/s. La simetría de la extracción de calor durante la solidificación es propia de este

método de enfriamiento, siendo la microestructura resultante muy deferente a la que se obtiene

con la técnica melt spinning convencional con un solo rodillo, usado por todos los otros autores

para el sistema Cu-Co con magnetorresistencia gigante (GMR) [65].

Se prepararon tres tipos de muestras: cintas por la técnica de Twin Roller Melt Spinning,

cilindros por fusión de arco y láminas por electrodeposición.

Para cintas y cilindros se prepararon muestras con porcentaje atómico Cu90Co10 , y su equiva-

lente en masa se hace mediante la ecuación A.13 del Apéndice A .

Cu90Co10 ⇐⇒ Cu0,90658Co0,09342
Conocidos los porcentajes en masa se calcula mediante la ecuación A.14 (Apéndice A ) la

cantidad de muestra a preparar en función del Cu o Co

mcu =
qcu

1− qcu
mco

donde mcu y qcu = 0, 90658 son la masa y el porcentaje en masa de Cu respectivamente. El

proceso para medir las masas de las dos componentes de la aleación fue el siguiente: se cortaron

pequeños trozos de Co de un lingote principal y se midió la masa de varios fragmentos de tal

forma que su valor estuviera alrededor se 0, 5000 g. Conocida la masa del Co se calculó la masa

requerida de Cu ( Vn valor nominal o teórico), mediante la ecuación A.13. dado que el valor

medido o experimentalmente (Vm) no es posible obtenerlo con precisión del 100 %. Se comparan

estos dos valores mediante la ecuación A.15 del Apéndice A para obtener el error porcentual de

la medición del Cu y Cu90Co10.

E( %) =
|Vm − Vn|

Vn
100 %
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Figura 3.2: Instalación para realizar el proceso de Melt Spinning

3.2.2. Horno de arco con atmósfera controlada

Una vez obtenidos los valores en masa de Cu90Co10 y Co se procede obtener la aleación

Cu90Co10 en forma de lingotes para luego transformarlos en cintas y cilindros con la tecnica

twin roller melt spinning y horno de fusión de arco por succión respectivamente.

La aleación de las muestras Cu90Co10 se llevo a cabo en un horno de arco con atmósfera

controlada de argón y para eliminar el gas residual se usó circonio (Zr) como material absorbente

("getter"). Para la obtención de una aleación más homogénea, la fusión por arco sobre los

lingotes de Cu y Co fue realizada cuatro veces.

3.2.3. Colada por succión (Suction casting)

Para obtener los cilindros se introduce el lingote de la aleación de partida en un sistema

montable en el interior del horno de arco y se lo coloca sobre el extremo superior de un molde

cilíndrico de cobre, Figura 3.6. El molde de cobre es refrigerado mediante el contacto directo

con la base que lo sujeta, la cual posee en su interior un circuito de enfriamiento. El lingote

se funde, en una atmósfera de argón para evitar oxidaciones, mediante el arco voltaico que se

produce entre la punta de tungsteno y la base en la cual el molde se halla inserto. El material
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Figura 3.3: Rodillos del equipo para twin roller melt spinning

Figura 3.4: Colada de cintas con el sistema de doble rodillo.
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Figura 3.5: Proceso de solidificación twin roller melt spinning. a) Accesorios: 1 crisol; 2 serpentín-

horno de inducción ; muestra en fase sólida 3; rodillos 4. b) muestra fase líquida, c) proceso de

solidificación de cintas (5).

en estado líquido es luego succionado desde el extremo inferior del molde, que está conectado a

un reservorio de vacío se activa mediante una electroválvula de control. El material succionado

se enfría bruscamente al tomar contacto con las paredes interiores de la cavidad cilíndrica del

molde de cobre. En este caso, la velocidad de enfriamiento está dada por el diámetro de la

cavidad. Como resultado de este proceso el material fundido solidifica en forma de cilindros que

son del orden de los mm de diámetro (determinado por el molde elegido) y de hasta 50 mm

de longitud, valor que es similar para cada uno de los moldes. Se encuentra que los parámetros

de mayor relevancia a controlar en el proceso de suction casting son: el diámetro del molde

dm, la diferencia de presión entre el interior del horno de arco ∆P y el reservorio de vacío y la

temperatura del líquido refrigerante (agua) Tr de la base porta moldes. El diámetro del sustrato

es el parámetro que tiene mayor incidencia en la tasa de enfriamiento y por ende en la micro-

estructura de los cilindros procesados.

La metodología adoptada para obtener cilindros con distintas microestructuras consiste en variar

el diámetro del molde mientras se mantienen los otros parámetros constantes. La temperatura

de fusión de los lingotes tratados es la misma para todos, aun cuando el método para fundirlos

no permite el control de la temperatura, por lo que en todos los casos el proceso de succión se

lleva a cabo una vez lograda una gota homogénea de material en estado líquido. De esta manera

podemos considerar que la temperatura de procesamiento también se mantiene semejante en
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Figura 3.6: Representación esquemática del dispositivo de suction casting utilizado para la

producción de cilindros. Esquema cedido gentilmente por el Lic. Jorge M. Levingston.

todas las coladas.

En todos los casos los valores de los parámetros fijos son: ∆P ≈ 101312 Pa y Tr ≈ 297 K.

Los diámetros del molde son 1 mm, 2 mm y 3 mm.

3.3. Caracterización de las microestructuras

3.3.1. Difracción de rayos X (DRX)

Para la identificación de las fases presentes en las cintas Cu90Co10 y en las láminas, los

patrones se miden en un difractómetro Philips con Goniómetro PW3020 y Fuente PW3080 con

radiación CuKα =1,5418 Å perteneciente al grupo de Ciencia de Materiales FAMAF-UNC. Los

patrones de difracción de los cilindros fueron medidos en un difractómetro Panalytical modelo

Empyrean también con radiación CuKα y monocromador de grafito. Este equipo se encuentra

en el Departamento de Caracterización de Materiales del Centro Atómico Bariloche (CAB).
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3.3.2. Microscopía electrónica de barrido (SEM)

Las imágenes de microscopía electrónica de barrido (SEM: Scanning Electron Microscope)

fueron obtenidas en el Laboratorio de Microscopía Electrónica y Análisis por Rayos X (LA-

MARX) de la Facultad de Matemática Astronomía y Física (FAMAF-UNC). Se agradece al Dr.

Luis Fabietti y a la Dra. Julieta Riva por su colaboración en la obtención de las imágenes.

3.3.3. Microscopía electrónica de transmisión (TEM)

El microscopio electrónico de transmisión (TEM del inglés:Transmission Electron Micro-

copy) se basa en la detección de los electrones transmitidos que atraviesan una muestra muy

delgada (≤ 200 nm) cuando ésta es bombardeada con un haz de electrones de alta energía,

∼ 80− 200 keV .

Esta técnica da información sobre la cristalografía de la muestra, sobre la organización de

la materia en volumen permitiendo detectar por ejemplo la presencia de defectos de líneas

(dislocaciones), precipitados, fallas de apilamiento hasta imágenes con resolución atómica. Un

TEM es básicamente una fuente de electrones y un conjunto de lentes electromagnéticas que

sirven para enfocarlos. Para la formación de imágenes, se utilizan los electrones que atraviesan

la muestra. Si al formar la imagen se emplea el haz transmitido (que no ha sido difractado), las

imágenes que se obtienen se denominan de campo claro (campo claro o bright-field, BF). Por

otro lado, si se utilizan electrones difractados para construir la imagen, la fracción de muestra

que se encuentra en condición de difracción aparecerá brillante sobre un fondo oscuro (campo

oscuro o dark-field, DF). Es posible obtener el patrón de difracción de electrones en una zona

de algunos pocos nm , y junto con la técnica de alta resolución (High Resolution Transmission

Electron Microscopy, HRTEM), extraer información de la estructura cristalina y los defectos en

el material. Las micrografías TEM de las cintas y cilindros se obtuvieron con microscopio Philips

CM 200 UT, operable a 200 kV y equipado con una facilidad de análisis químico EDS (energy-

dispersive X-ray spectroscopy) del Instituto Balseiro, San Carlos de Bariloche Argentina. Se les

agradece a las Dras. Gabriela Pozo López y Adriana Condó por su participaron en la obtención

y análisis de imágenes.
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Figura 3.7: Magnetómetro de muestra vibrante (VSM):1 Bobinas polares; 2 Bobinas captoras;

3 Portamuestra; 4 Muestra ; 5 Lineas de campo y 6 Gaussimetro.

3.4. Magnetometría

3.4.1. Magnetómetro de muestra vibrante (VSM)

Un magnetómetro es un instrumento que se utiliza para medir el momento magnético de un

cuerpo/sistema cuanto se aplica sobre ellos un campo magnético externo. Un VSM (Vibrating

Sample Magnetometer) está configurado de tal forma que puede medir la fuerza electromotriz

(fem) inducida por la muestra, en dos bobinas detectoras, cuando esta es puesta a vibrar a una

amplitud y frecuencia constante (f) en presencia de una inducción magnética estática y uniforme

Ba, producida entre las piezas polares del magnetómetro; Ba es perpendicular a la dirección del

movimiento sinusoidal de la muestra. La fem inducida, es proporcional a la variación temporal

de flujo magnético a través de las bobinas captoras, fem = −dφ
dt

Dado que hay una proporcionalidad entre la fem inducida en las bobinas captoras y la
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componente del momento magnético de la muestra en la dirección del campo aplicado puede

determinarse la magnetización de la muestra si se conoces su volumen o su masa. La inducción

magnética aplicada por las piezas polares se mide directamente con un gaussímetro cuya punta

sensora (punta Hall) se ubica cerca de la muestra. De esta forma se obtiene información de la

magnetización de la muestra en función de un campo magnético externo aplicado. Un esquema

del VSM se muestra en la Figura 3.7.

Las curvas de magnetización en función del campo magnético (M vs. H) a temperatura ambiente

se obtuvieron mediante un Magnetómetro de Muestra Vibrante (VSM), Lake Shore modelo 7300,

con magnitud de campo máximo de 1, 5 T, frecuencia de vibración f = 80 Hz y sensibilidad de

10×−5 emu.

3.4.2. Dispositivo superconductor de interferencia cuántica (SQUID)

El magnetómetro SQUID, consiste de dos superconductores separados por finas capas ais-

lantes, que forman dos uniones Josephson paralelas. El dispositivo se puede configurar como

un magnetómetro para detectar campos magnéticos increíblemente pequeños. Un SQUID lleva

supercorriente hasta cierto valor crítico, más allá del cual una resistencia finita aparece en la

espiral. El valor de esta corriente crítica depende tanto del flujo externo como de la geometría.

Se alimenta una espiral conteniendo dos uniones de Josephson con una corriente directa ligera-

mente mayor que la corriente crítica. Esto produce oscilaciones de alta frecuencia en la espiral

debido al efecto ac-Josephson. Por lo tanto, la corriente excede periódicamente a la corriente

crítica y aparece un voltaje que depende del flujo externo (momento magnético de la muestra).

Ver esquema en la Figura 3.8.

Se realizan algunas mediciones en un magnetómetro SQUID, modelo MPMS XL5 de Quantum

Design con campos magnéticos ±5 Tesla (T), rango± 5,0 emu, tamaño máximo de muestra 9 nm

y un rango de temperaturas 1,9− 400 K. Dispone además de control continuo de temperatura,

lo que permite una estabilidad térmica de ± 0,5 %.

En ambos magnetómetros se miden muestras con forma de paralelepípedo por lo que el campo

aplicado H se corrige por el campo desmagnetizante Hd producido por efectos magnetostáticos

asociados a esta geometría, para obtener el campo interno Hi en la aproximación de campo

medio:
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Figura 3.8: Esquema que ilustra el principio de funcionamiento de un magnetómetro SQUID.

µ0Hi = µ0Ha −NdJ (3.1)

donde 0 < Nd < 1 es el factor desmagnetizante y J es la polarización instantánea de la muestra

(en unidades de T ). El valor de Nd para un paralelepípedo a × b × c (largo, ancho y espesor,

respectivamente) se estima con el calculador on line 1(magpar - Parallel Finite Element Micro-

magnetics Package Copyright c©2002-2010 Werner Scholz) basado en el modelo de A. Aharoni

[29].

3.5. Resistividad y magnetorresistencia

La configuración experimental para caracterizar las propiedades de transporte de las diferen-

tes muestras tales como cintas, cilindros y láminas, fue el método de cuatro puntas con corriente

continua aplicada. Para la obtención de los datos se utilizaron dos equipos:

1. Equipo MR de la UBA

En este equipo, las mediciones de resistencia eléctrica (R) y magnetorresistencia (MR) se

llevaron a cabo en el rango de temperatura [5, 300]K, para MR se usó un campo máximo
1http://www.magpar.net/static/magpar/doc/html/demagcalc.html
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Figura 3.9: Sistema de medición de magnetorresistencia , equipo del grupo Ciencia de Materiales

FAMAF-UNC

de 2 T. Con este equipo se hicieron las mediciones de las cintas en su estado as cast

mostradas en el Capítulo 4.

2. Equipo de Magnetorresistencia del Grupo Ciencia de Materiales FAMAF-UNC

El Equipo de Medición de magnetorresistencia del grupo Ciencia de Materiales, que lla-

maremos MR-GCM, es un sistema acoplado que consta de las siguientes partes:

Criostato opera entre 9 K y 310 K.

Fuente de corriente.

Nanovoltímetro.

Bomba de Vacío.

VSM para generar el campo se usan las dos bobinas del Magnetómetro de muestra vi-

brante las cuales se separan 5 cm para alcanzar un campo máximo de 1 T en el punto

equidistante de mismas, cuando se hace circular una corriente 57 A, suministrada por la

fuente del magnetómetro.

En el equipo MR-GCM se aplica una corriente continua en dos pulsos consecutivos con

direcciones opuestas, en la configuración de cuatro puntas, de modo que el resultado final de

la medición es el promedio de dos señales que permite eliminar los potenciales de contacto

o potenciales térmicos del campo electromagnético (EMFs) que se generan cuando se sueldan

los cuatro hilos de cobre con pintura de plata a la muestra (contacto: Cu-Ag-Muestra). Los
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potenciales de contacto varían con la temperatura, por lo tanto no es un error sistemático

que una vez conocido pueda restarse terminada una medición. Para corregir esto se configura

las fuente y el nanovoltímetro para aplicar dos corrientes (separadas menos de 1 centésima de

segundo) de igual magnitud y de sentido contrario (± I).



Capítulo 4

Cintas

En este capítulo se aborda la producción de aleaciones Cu90Co10 mediante la técnica de twin

roller melt spinning (TRMS) descrita en la sección 3.2.1. Se caracterizan las microestruc-

turas resultantes para diferentes velocidades angulares de los rodillos y se evidencia el carácter

granular de la subestructura de precipitación, no hallándose indicios de descomposición espino-

dal ni la presencia de fases laminares precipitadas discontinuamente. Esta característica de la

microestructura permite evaluar propiedades magnéticas y de transporte de carga/espín tales

como la magnetoresistencia y la magnitud del efecto Kondo en sistemas puramente granula-

res, sin la presencia simultánea de formaciones ricas en Co con morfología laminar, del tipo

multicapas.

4.1. Introducción

Como se mencionará en la sección 5.1, la solidificación rápida de esta aleación y un posterior

tratamiento térmico pueden dar lugar a la formación de precipitados coherentes ricos en Co [66],

propiciar un proceso de descomposición espinodal [59] y/o favorecer la precipitación discontinua

de una fase laminar [67].

Dependiendo de la composición y del tratamiento térmico estas aleaciones solidificadas rá-

pidamente muestran transporte de carga dependiente del espín electrónico, lo que se manifiesta

en un efecto de scattering de tipo Kondo a bajas temperaturas [15] y magnetorresistencia gi-

gante [6]. En este capítulo se describen las características microestructurales y las propiedades

magnéticas y de transporte en muestras obtenidas en un único paso procesal: la solidificación

52
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ultra-rápida por el método de twin roller melt spinning (TRMS) descrito en la sección 3.2.1.

4.2. Muestras

En todos los casos de estudio la composición de la aleación es Cu90Co10 y se realizan coladas

a diferentes velocidades de rodillo entre 10 m/s y 30 m/s. La Tabla 4.1 resume las características

morfológicas de las mismas.

Tabla 4.1: Velocidades tangenciales de los rodillos empleadas en la colada de las diferentes

muestras en estudio. Las muestras son cintas planas de ancho w y espesor t.

Muestra V10 V15 V20 V30

Vrodillo[m/s] 10 15 20 30

w[mm] 1,45± 0,05 1,75± 0,05 1,30± 0,07 1,65± 0,05

t[µm] 78± 4 65± 5 55± 9 40± 3

La macroestructura de las cintas resultantes depende principalmente de la tasa de enfria-

miento, que aumenta cuando se solidifica a mayores velocidades tangenciales. En la Figura 4.1

se muestran las secciones transversales de dos cintas que revelan las estructuras de granos resul-

tantes para diferentes velocidades aplicadas en el dispositivo de TRMS. Se puede observar que

a bajas velocidades de enfriamiento (V10) predominan granos finos, columnares y se forman

algunos granos equiaxiados en la zona central de la cinta o flake. Las cintas coladas a mayor

velocidad, por el contrario, muestran una estructura de granos equiaxiados (∼ 3 µm) en todo el

volumen, indicando que no hay gradientes térmicos importantes en el líquido. En las condicio-

nes de solidificación ultra-rápida como la impuesta en los presentes casos, no se espera mucha

segregación y las diferencias entre las posibles estructuras están ligadas a la difusión del Co. Al

reducir la tasa de enfriamiento, los tiempos de difusión del Co en la matriz de Cu, en estado

sólido, aumentan.
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Figura 4.1: Micrografías SEM de una superficie transversal de (a) una cinta V10 (t = 77 µm)

y (b) una cinta V20 (t = 52 µm) mostrando los efectos de las diferentes tasas de extracción de

calor en el dispositivo TRMS.
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4.3. Microestructuras

Las fases presentes en las cintas, sus tamaños medios y las respectivas texturas cristalográ-

ficas se estudian mediante difracción de rayos X (DRX). Los difractogramas correspondientes

a las muestras V10 a V30 se muestran en el rango completo en la Figura 4.2a, mientras que

en la Figura 4.2b se muestran detalles de la curva en el rango de 2θ entre 35◦ − 60◦. Los dia-

gramas indican que hay una fase mayoritaria de fcc Cu (PDF#00 − 004 − 0836; a = 3,6150

Å), una fase secundaria rica en Co (fase P) y una tercera fase minoritaria identificada como

fcc CoO (PDF#00− 048− 1719; a = 4,2612 Å) indicada mediante flechas sobre la curva. Los

picos marcados con “? ” no han sido identificados. No se advierte la presencia de una fase de

Tabla 4.2: Parámetros de red, a temperatura ambiente, de las fases cúbicas detectadas en cintas

enfriadas a diferentes velocidades, que se muestran en la Figura 4.2a. : Cu(Co) fase fcc, aP :

fase rica en Co, aCoO : fase CoO fcc.

Muestra V10 V15 V20 V30

a[Å] 3,6107± 0,0005 3,6112± 0,0005 3,6128± 0,0005 3,6110± 0,0005

aP [Å] 3,505± 0,005 3,564± 0,005 3,503± 0,005 3,496± 0,005

aCoO[Å] 4,265± 0,005 4,261± 0,005 4,267± 0,005 4,264± 0,005

tipo espinodal. Los valores de los parámetros de red se listan en la Tabla 4.2. Estos valores

son consistentes con un valor medio de la densidad de las cintas de (8,83 ± 0,01) g/cm3, que

es solo un 1,2 % menor que la dada por la regla de las mezclas. Los detalles de la microestruc-

tura de las cintas, en particular los precipitados ricos en Co, su distribución de tamaños y la

dispersión en la matriz, se investigaron con técnicas de microscopia electrónica de transmisión

(TEM) y de nano-probe EDS. La fase solución sólida fcc Cu(Co) presenta granos de (1 − 5 )

µm , como se ilustra en la Figura 4.3a. Las microestructuras correspondientes a cada velocidad

de enfriamiento son reproducibles en sus aspectos principales.

De acuerdo con los resultados de rayos x se observan, además de dislocaciones, regiones con

una alta densidad de precipitados fcc ricos en Co y una densidad mucho menor de partículas

de CoO de mayor tamaño en el interior de los granos (4.3b). Un examen más detenido de los
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Figura 4.2: (a) Patrones de difracción correspondientes a cintas procesadas a diferentes veloci-

dades tangenciales de los rodillos; (b) detalles de la curva mostrada en (a) en el rango entre 35◦

y 60◦.

precipitados ricos en Co confirma que son coherentes con la matriz de Cu(Co) , dado que pre-

sentan el típico contraste de difracción ′mariposa′ [68] cuando se observan en la condición de

dos ondas, debido a las tensiones generadas por el desajuste (misfit) entre la red de la matriz y

la del precipitado.

En la Figura 4.4a se muestra la subestructura de precipitación correspondiente a las aleaciones

V30. La presencia de pequeños precipitados coherentes se evidencia por los contrastes en forma

de anillo que aparecen en condición de campo claro cuando el haz es paralelo a un eje de zona

del cristal (BFZA) [69]. La distribución de tamaños de estos precipitados, obtenidos a partir del

diámetro de los anillos en la imagen de campo claro, se muestra en la Figura 4.4b.

Las aleaciones enfriadas a menor velocidad presentan una nueva característica; en ellas la dis-

tribución espacial de los precipitados en mayor o menor medida es no-uniforme. La Figura 4.5

ilustra los resultados obtenidos para la aleación V20; en las micrografías Figura 4.5a y Figura

4.5b se observan regiones con una alta densidad de precipitados, de mayor tamaño que en V30,

y también zonas libres de precipitados como la indicada en la Figura 4.5c. Estos elementos

estructurales se muestran más evidentes en la Figura 4.6 para las muestras V15 y V10; algu-

nos bordes de grano se encuentran visiblemente atacados por el agente de pulido, debido muy
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probablemente a la fina capa de Co puro que se forma con frecuencia en el borde debido a

la entalpía de mezcla positiva [59, 70]. Se observan en el interior de los granos zonas con una

alta densidad de precipitados, formando colonias de precipitados coherentes ricos en Co. Estas

zonas tienden a formarse en regiones donde los átomos de Co se segregan durante los primeros

estados del proceso de enfriamiento. Se ha demostrado con técnicas de SANS [59] que en las

aleaciones diluidas Cu-Co se producen importantes fluctuaciones espaciales de composición con

anterioridad a la formación de los precipitados fcc coherentes ricos en Co. Las colonias que se

observen en la Figura 4.6 están estrechamente ligadas a estas fluctuaciones composicionales.

Figura 4.3: Imágenes TEM de campo claro (bright field, BF) tomadas en condición de dos ondas

con g = 200, que muestran (a) dislocaciones en los granos fcc Cu(Co) de la matriz y (b)

precipitados coherentes con contraste de difracción tipo mariposa, rodeando a un precipitado

más grande de CoO . Estas imágenes corresponden a la muestra V15 pero ilustran aspectos

generales de la microestructura de todas las muestras.
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Entre las colonias se detectan también precipitados más pequeños, dando lugar a distri-

buciones de tamaños anchas e incluso bimodales, como lo ilustran la imagen y el histograma

de la Figura 4.7. También los precipitados incoherentes de CoO se desarrollan en estas zonas

entre las colonias. En la Figura 4.8a se muestra la subestructura de precipitación típica de una

colonia de la aleación V10 y en la Figura 4.8b la distribución de tamaños correspondiente y

la función log-normal que mejor la describe. A. Hutten and G. Thomas [71] reportan para

los precipitados coherentes en una aleación Cu65Co35 una composición de 98 ± 2 at.% Co y

2 ± 2 at. % Cu, lo que justifica asumir en nuestro caso una polarización de saturación para

estos precipitados de JSCo = 1,82 T , igual a la correspondiente al Co puro de tamaño macros-

cópico. Los tamaños medios de estos precipitados dP en cada aleación estudiada se listan en

la Tabla 4.3. Considerando un valor de la constante de anisotropía magnética correspondiente

al fcc Co a 300 K (K1 = 6,2 × 104)J/m3 [72] el tamaño limite superparamagnético resulta

dSPM = (25KBT )/(K1)
1/3 ∼= 12 nm. Este tamaño critico está indicado por una línea de puntos

vertical en los histogramas correspondientes a las diferentes muestras. A partir de este valor, se

puede concluir que los precipitados en las muestras V30 y V20 son superparamagnéticos a 300

K, mientras que en las muestras V15 y V10 una gran proporción de ellos están bloqueados a

temperatura ambiente y se comportan ferromagnéticamente. La densidad volumétrica de estos

precipitados se estima seleccionando regiones de espesor constante (contraste de espesor unifor-

me) en todas las muestras y considerando un espesor cercano a 75 nm. Los valores resultantes

para cada aleación son: 5×1016 cm−3(colonias V10), 8×1016 cm−3 (colonias V15), 18×1016 cm−3

(V20) y 22× 1016 cm−3 (V30).

Es evidente que los precipitados tienen una distribución bimodal en V15 (Figura 4.7) y una

bastante ancha en V10 (Figura 4.8), mientras que las aleaciones enfriadas a mayor velocidad

presentan distribuciones de tamaños más finas. Además, la fracción de volumen libre o con baja

densidad de precipitados disminuye con la velocidad tangencial de los rodillos. Estas zonas son

prácticamente indetectables en V30 pero alcanzan una fracción cercana a 0,7 en las muestras

V10, indicando un mayor empaquetamiento de precipitados de Co de mayor tamaño. Finalmente,

cabe destacar que los resultados de difracción de electrones son consistente con los de difracción

de rayos x para los precipitados coherentes ricos en Co y los incoherentes de CoO. En la Figura

4.9a se muestran reflexiones de mayor orden obtenidas para encontrar reflexiones adicionales de

los precipitados coherentes. Imágenes de las reflexiones 600 y 800, tomadas con una exposición
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Figura 4.4: (a) Precipitados coherentes ricos en Co observables por el contraste tipo anillo ob-

tenido en la imagen de campo claro en el eje de zona [110] en la muestra V30 . (b) Histograma

de la distribución de tamaños; la línea continua corresponde al mejor ajuste de una distribu-

ción log-normal. La línea de puntos vertical indica el tamaño límite por debajo del cual los

precipitados se comportan como un superparamagneto a temperatura ambiente
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Figura 4.5: (a) Imagen TEM de una muestra V20 mostrando precipitados coherentes con un

contraste de anillo bajo la condición BFZA (difracción en el inserto) (b) Histograma de ta-

maños de los precipitados ricos en Co ajustado por una función log-normal. (c) Zona libre de

precipitados en la aleación V20.
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Figura 4.6: Imágenes TEM de campo claro de muestras (a) V15 y (b) V10 . Se observan zonas

de alta densidad de precipitados coherentes formando colonias.
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Figura 4.7: (a) Imagen TEM de campo claro de la muestra V15 mostrando los precipitados cohe-

rentes ricos en Co , con un contraste de anillo correspondiente a un eje de zona [100] (difracción

en el inserto) y un precipitado CoO de mayor tamaño 60 nm. Se advierte una distribución no

homogénea de precipitados. (b) Histograma bimodal de tamaños de los precipitados, ajustado

por dos funciones log-normales.
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Figura 4.8: (a) Imagen TEM de campo claro de la muestra V10 mostrando los precipitados

coherentes ricos en Co, con un contraste de anillo correspondiente a un eje de zona [100] (di-

fracción en el inserto). (b) Histograma de tamaños de los precipitados en (a) ajustado por una

función log-normal.
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Tabla 4.3: Parámetros microestructurales y magnéticos correspondientes a las muestras inves-

tigadas. Se detallan valores del diámetro medio de los precipitados ricos en Co obtenido con

TEM, dTEM y a partir del lazo de histéresis dloop, la polarización de saturación SPM JS,SPM , el

campo medio de interacciones µ0H
∗ , la remanencia observada JR,SPM y el momento magnéti-

co efectivo µ, correspondiente a la contribución SPM a los lazos de histéresis mostrados en la

Figura 4.10. Se incluyen también los valores de la remanencia reducida máxima mmax
R asociada

a esta contribución SPM y el parámetro del campo de interacción µ0Ĥ0 definido en la ecuación

4.1 [17].

Muestras V10 V15 V20 V30

dTEM [nm] 12± 5 7± 3 y 15± 2 5± 1 4± 1

dloop[nm] 20± 3 7± 1 6± 1 4± 1

µ0H
∗[mT ] 11± 1 16± 2 34± 2 2± 1

JS,SPM [mT ] 85± 5 15± 2 70± 1 30± 1

µ[10−20J/T ] 10± 1 28± 3 15± 1 6± 1

JR,SPM [mT ] 10± 1 4± 1 32± 1 0,2± 1

mmax
R 0,89 0,249 0,453 0,007

µ0Ĥ0[mT ] 13± 1 8± 1 38± 1 2± 1

larga, permiten detectar un spot extra asociado a estos precipitados coherentes. A partir de este

patrón de difracción se calculan las relaciones entre las distancias inter-planares del precipitado

y de la matriz obteniéndose los valores ap/amatriz ∼ 0,98 (TEM) y ap/amatriz ∼ 0,97 (XRD).

La misma coincidencia se encuentra cuando se estiman estos cocientes para los precipitados de

CoO y la matriz de Cu(Co) : aCoO/amatriz ∼ 1,17 (TEM) y aCoO/amatriz ∼ 1,18 (XRD). Estos

últimos cocientes son indistinguibles del valor aCoO/aCu = 1,179, que se obtiene usando los pa-

rámetros de red tabulados para las fases CoO y el Cu (PDF #00−048−1719 y 00−004−0836,

respectivamente).

Todas las muestras fueron cuidadosamente estudiadas; no se encontró evidencia alguna, ni

con TEM ni por XRD, de segregación tipo laminar, como la reportada por otros autores en

muestras templadas y luego recocidas [67, 13], ni fases laminares crecidas discontinuamente.
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Figura 4.9: Patrón SAED de una fila sistemática 200 en la muestra V15. (a) Imagen tomada

con exposición larga que muestra la reflexión extra 200 del CoO. (b) Imagen de los spots tenues

de (a) tomada con exposición larga, mostrando el spot 800 correspondiente a los precipitados

coherentes.

Luego, se puede concluir que en estas cintas obtenidas por twin-roller melt spinning, sólo los

precipitados Co están presentes en el estado as cast, con tamaños y distribuciones espaciales

similares a los observados en aleaciones con buenas propiedades de MR [6, 7].

4.4. Sumario microestructura

Los efectos de la tasa de enfriamiento sobre los principales aspectos de la microestructura

observada en cintas Cu90Co10 producidas por TRMS son:

Los precipitados coherentes ricos en Co son más grandes en cintas enfriadas a menor

velocidad (∼ 4 nm en V30 y ∼ 13 nm en V10 ).

Las distribuciones de tamaños de precipitados ricos en Co en cintas enfriadas a 20 m/s y

30 m/s son angostas mientras que en las enfriadas más lentamente resultan distribuciones

anchas (10 m/s) y aun bimodales (15 m/s) de modo que una fracción significativa de

partículas están bloqueadas y se comportan como unidades ferromagnéticas.

A medida que la velocidad de enfriamiento decrece la distribución de precipitados se
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hace mas inhomogénea; cambia de una distribución densa y uniforme en V 30 (2 × 1017

cm−3) a precipitados de mayor tamaño, condensados en colonias, con menor densidad

(0, 8 × 1017cm−3) en muestras V10 y V15. En el espacio entre colonias se encuentran

precipitados más pequeños y también zonas libres de precipitados.

Las aleaciones V20 (5 nm) tienen un tamaño de precipitados mayor que V30 (4 nm),

mientras que las densidades volumétricas son muy parecidas. La distribución espacial de

estos precipitados es menos uniforme en V20 que en V30. Estas dos características dan

lugar a una interacción más fuerte entre las partículas en V20.

Se detecta una pequeña fracción de volumen de CoO en las muestras según los difracto-

gramas XRD y mediante observaciones en TEM. El oxido de Co es antiferromagnético,

con una temperatura de Néel TN ∼ 290 K; sin embargo no se observa caída alguna en la

curva FC cerca de esta temperatura y tampoco se detecta un efecto de exchange bias en

el lazo de histéresis, por lo que se confirma que la fracción de volumen del oxido es muy

pequeña. Estas microestructuras son sistemas ideales para validar modelos existentes, que

describen la polarización magnética en función del campo aplicado en ensambles de partí-

culas superparamagnéticas interactuantes (interacting superparamagnetic particles) ISPM

[17, 18, 73]. También son sistemas apropiados para estudiar el efecto de la distribución de

tamaños sobre las propiedades de histéresis [11], observadas en estas aleaciones.

4.5. Propiedades magnéticas

Los lazos de histéresis medidos a temperatura ambiente en muestras enfriadas a diferentes

temperaturas se muestran en la Figura 4.10. La muestra V30 exhibe un comportamiento prácti-

camente superparamagnético, mientras que las otras cintas presentan remanencia y una pequeña

coercitividad que puede atribuirse a un superparamagneto con interacciones o bien a regiones

ricas en Co en la solución Cu(Co) desarrolladas por la descomposición espinodal de la solu-

ción o bien por la precipitación discontinua de fases laminares. Se ha concluido anteriormente

(sección 4.4) que estas estructuras laminares pueden ser excluidas de las cintas que se estudian

en este trabajo por lo que sólo es posible explicar la desviación de la curva J(H) de la curva

de Langevin considerando interacciones y/o partículas mas grandes bloqueadas a 300 K. Los
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Tabla 4.4: Parámetros de histéresis correspondientes a los lazos mayores de la Figura 4.10. Se

indican los valores del campo interno coercitivo µ0JHiC , definido para J = 0, la polarización

remanente total JR y la polarización de saturación total JS

Muestra V10 V15 V20 V30

µ0JHiC [mT ] 34± 4 20± 4 31± 4 7± 4

JR[mT ] 54± 2 32± 4 23± 2 1± 2

JS[mT ] 109± 3 100± 3 72± 3 3± 3

valores de campo coercitivo definido como el campo para el cual la polarización magnética total

se anula µ0Hi(J = 0), la polarizaciones remanente y de saturación totales, correspondientes a

los lazos de la Figura 4.10 se listan en la Tabla 4.4. Los ciclos de las muestras V30 y V20 se

pueden describir bien con una función de Langevin con un argumento modificado µ0Heff
kBT

, donde

µ0Heff = µ0Happ ± µ0H
∗ es un campo efectivo dado por la superposición del campo aplicado

y un campo medio, constante, µ0H
∗, que da cuenta de la interacción dipolar entre partículas

no-monodispersas. Los lazos V15 y V10 por su parte, se describen considerando dos contribu-

ciones: una de tipo superparamagnético, (como la ajustada a V20 y V30) y una componente

ferromagnética, asociada a las partículas bloqueadas de la distribución (≥ 12 nm). Los valores

de los parámetros correspondientes a la contribución tipo superparamagnética al lazo mayor se

listan en Tabla 4.3.

4.5.1. Modelos de campo medio

En términos rigurosos, el ferromagnetismo involucra partículas no bloqueadas, no interac-

tuantes con un único valor de momento magnético. Como en nuestro caso los precipitados cohe-

rentes son prácticamente de cobalto puro, la condición de momento uniforme se traduce en una

de tamaño uniforme. En las muestras analizadas tanto la hipótesis de partículas monodispersas

como la de ausencia de interacciones no se cumplen completamente. Las muestras V30 son las

que más se aproximan a estas condiciones. En el caso de V20, aun cuando la distribución de

tamaños es bastante fina, se observan precipitados de mayor tamaño y regiones con una mayor

densidad por lo que se espera que la interacción dipolar sea más intensa, como lo prueban la
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Figura 4.10: Polarización magnética vs. campo magnético aplicado a temperatura ambiente,

correspondiente a muestras solidificadas a diferentes velocidades de enfriamiento.
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remanencia y la coercitividad observadas. Las distribuciones de tamaños en las muestras V15 y

V10 son bastante anchas por lo que se espera que haya contribuciones superparamagnética con

interacciones y una componente ferromagnética al lazo de histéresis. Allia et al. [17] explican

la histéresis magnética en este tipo de sistema granular en términos de la interacción dipolar

entre partículas metálicas magnéticas (los precipitados coherentes en nuestro caso) que de algún

modo modifica la respuesta del sistema al campo aplicado. Estos autores describen el efecto de

estas interacciones en un esquema de campo medio, introduciendo un término de “memoria”

al argumento de la función de Langevin, que describe el comportamiento anhisterético de un

conjunto de partículas superparamagnéticas no interactuantes y mono-dispersas. El valor rms

del campo que resulta del efecto acumulado de las interacciones dipolares (µ0Ĥ0) está ligado

en esta teoría a una magnitud medible: la remanencia reducida de un lazo mayor simétrico.

Siguiendo lo propuesto en [17], este campo satisface la relación:

JR,SPM
JS,SPM

= mmax
R = L(

µĤ0

kBT
) ∼=

1

3

µĤ0

kBT
, (4.1)

donde JR,SPM y JS,SPM son, respectivamente, las polarizaciones de remanencia y saturación

de la contribución superparamagnética modificada al lazo mayor, µ el valor medio del momen-

to magnético de las unidades superparamagneticas, kB es la constante de Boltzmann y T la

temperatura absoluta. La magnitud de mmax
R el máximo de la función ∆R (m) con

∆R (H) =
1

2

J+ (H)− J− (H)

JS,SPM
(4.2)

y

m (H) =
1

2

J+ (H) + J− (H)

JS,SPM
(4.3)

con J± la rama superior/inferior del lazo SPMI y JS,SPM , la polarización de saturación superpa-

ramagnética. Se ha demostrado [17] que la semisuma relativa (m(H)), coincide exactamente con

la curva de magnetización anhisterética relativa. Esta curva anhisterética provee información

precisa sobre la polarización de un sistema de partículas en el que se ha suprimido la interac-

ción entre partículas. Las curvas ∆R(m) vs. m correspondientes a los sistemas estudiados se

muestran en la Figura 4.11; como se espera para interacciones dipolares, la remanencia relativa

aumenta con el tamaño medio de las partículas no bloqueadas. Los valores medidos de mmax
R

de la Figura 4.11 se listan en la Tabla 4.3, junto a los valores resultantes para el campo de

interacción máximo µ0Ĥ0 estimado usando la ecuación 4.1. Además de las interacciones entre
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Figura 4.11: Curvas ∆R vs. m correspondientes a las muestras estudiadas. El máximo mmax
R

indica la remanencia relativa de la contribución SPMI a los lazos de histéresis mostrados en la

Figura 4.10.
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las partículas se encuentra que el comportamiento SPM ideal se ve afectado por una distribución

espacial no homogénea de precipitados. Sánchez et al. [73] han descrito recientemente el efecto

de estas distribuciones no uniformes sobre la curva anhisteretica asumiendo un campo desmag-

netizante medio µ0Hmean = −NeffJ , con un factor desmagnetizante efectivo Neff dependiente

del factor desmatizante de la muestra. la forma de los clusters (colonias) y la distancia media

entre partículas primeras vecinas y entre las colonias. Este factor efectivo esta dado por:

Neff =
γ3C − 1

ϕC
NC +NZ (4.4)

donde γC = λC
dC

; con dC y λC el diámetro medio de estas colonias y la distancia media entre

ellas, y ϕC = nCγ
3
Cd

3
C con nC el número de colonias por unidad de volumen. NC

∼= 1
3
y NZ son

los factores desmagnetizantes de una colonia esférica (ver Figura 4.6) y de una cinta, respecti-

vamente. Si se consideran valores de ϕC ≈ 1,6 y ϕ ≈ 0,7, la contribución del primer término

a la ecuación 4.4 a Neff es 0,72 � 0,017 indicando que en nuestras muestras los efectos mag-

netostáticos originados en la forma de las muestras (cintas) son despreciables en comparación

con los relacionados a la forma de las colonias y/o a la densidad de precipitados en su interior.

Este modelo describe el comportamiento anhisterético de las muestras, aunque no las pequeñas

coercitividades observadas en las curvas SPMI.

4.6. Propiedades de transporte de carga/espín

4.6.1. Magnetorresistencia

Como se comentara anteriormente en el Capítulo 2 Shufeng Zhang y Peter M. Levy [8] han

descrito la conductividad en sistemas granulares basándose en consideraciones similares a las

aplicadas en estructuras multicapas con corriente aplicada con geometría CPP. Estos autores

consideran que la magnetorresistencia se origina principalmente en la dispersión (scattering) de

los electrones, dependiente de su espín, por parte de las interfaces entre los gránulos (precipita-

dos) y la matriz y en mucha menor medida del scattering dependiente del espín en el interior de

los precipitados. Uno de los factores principales para explicar la MR medida experimentalmente

es la distribución de tamaños de estos precipitados [11], porque cumple una función análoga al

espesor de las láminas en las estructuras multicapa. Los restantes cinco parámetros del modelo
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Zhang-Levi son el camino libre medio de los electrones en la matriz, λm, dentro de los precipi-

tados λP y en la interfaz λS y los cocientes entre los potenciales dependientes e independientes

para los gránulos (pb) y para sus interfaces (ps).

La Figura 4.12 ilustra en líneas generales la MR observada en las cintas Cu90Co10 procesadas

por TRMS (twin roller melt spinning) confirmando que el valor absoluto de MR aumenta a

medida que el tamaño medio de los precipitados decrece. Ferrari et al. [11] han demostrado que

en sistemas de precipitados monodispersos, en los cuales las interacciones pueden ser ignoradas

tanto ∆R como ∆R/R son proporcionales al cuadrado de la magnetización superparamagnética

relativa (JSPM/JS,SPM)2 = m(H)2. Además, encuentran que cuando ps > pb, como ocurre en

Cu-Co, ambas magnitudes aumentan cuando el tamaño de los precipitado decrece. Para es-

tos paramagnetos ideales, el gráfico de la magnetoresistencia normalizada MRn(= MR/MRsat)

como función de la polarización anhisterética relativa m(H) dada por la ecuación 4.3 es una

parábola (Figura 4.13); se muestran también en esta figura los gráficos correspondientes a las

curvas de la Figura 4.12. La gran desviación del comportamiento cuadrático observada no pue-

de explicarse sólo por la existencia de una distribución de momentos magnéticos, por lo que

deben considerarse también interacciones. De hecho, diferentes técnicas experimentales [16] han

permitido observar marcadas correlaciones entre los momentos magnéticos de los precipitados y

aun confirmar la presencia de interacciones fuertes entre ellos. La magnitud de las interacciones

no sólo depende de la distribución espacial de los precipitados (distancias ínter-precipitados más

cortas incrementan la magnitud de las interacciones magnéticas) sino también de la fracción de

volumen de partículas bloqueadas, como lo demuestran los resultados de N. Wiser [74]. Luego la

pequeña coercitividad que muestran a menudo las curvas de polarización de sistemas granulares

pueden atribuirse a la distribución de momentos de los precipitados, a la fracción de ellos que

se encuentran bloqueados y/o a fuertes interacciones entre dichos momentos.

4.6.2. Resistencia en función de la temperatura

La resistencia de las cintas de Cu90Co10 muestra un comportamiento metálico. Además de

un efecto de magnetorresistencia importante, estas aleaciones producidas por enfriamiento ultra

rápido pueden presentar un mínimo en la resistividad a bajas temperaturas (alrededor de 30

K)[14, 15, 75]. Se encuentra que este mínimo tiende a desaparecer cuando se aplica un campo
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Figura 4.12: Magnetoresistencia vs. el campo magnético aplicado a dos temperaturas, medida

en muestras solidificadas a diferentes velocidades de enfriamiento.
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Figura 4.13: Magnetoresistencia normalizada vs. polarización anhisterética, a temperatura am-

biente, correspondiente a muestras solidificadas a diferentes velocidades de enfriamiento. La

línea llena corresponde a un superparamagneto ideal.
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magnético y lo hace completamente luego de 1 h a 923 K. Estas características, sumadas a una

variación logarítmica de la resistencia con la temperatura por debajo de 30 K, hacen que se

lo asocie a un mecanismo de scattering dependiente del espín de tipo efecto Kondo [48]. En la

Figura 4.14 se muestran las curvas de la resistencia normalizada a su valor a 300 K vs. la tem-

peratura, para las muestras solidificadas a diferentes velocidades de enfriamiento. En el inserto

se grafica el valor de la derivada de esta resistencia normalizada en función de la temperatura

para cada muestra, confirmando la presencia de un mínimo suave en las curvas de resistencia

a bajas temperaturas. Se confirma la tendencia reportada anteriormente [15] en el sentido que

el mínimo tiende a ser más profundo a medida que la velocidad de enfriamiento disminuye en

oposición a la magnetorresistencia, que en general aumenta para tasas de enfriamiento mayores

(ver Figura 4.12 ).

En el Capítulo 5 se estudiarán en más detalle estos fenómenos en conexión con la microes-

tructura de las aleaciones obtenidas por TRMS.
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Figura 4.14: Resistencia normalizada a su valor a 300 K vs. temperatura, correspondientes a

las muestras solidificadas a diferentes velocidades de enfriamiento. En el inserto se gráfica el

valor de la derivada de la resistencia normalizada en función de la temperatura; estas curvas

confirman la presencia de un mínimo suave en las curvas de resistencia a bajas temperaturas.
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4.7. Sumario propiedades

Las muestras enfriadas a mayor velocidad (V30), con precipitados pequeños distribuidos

uniformemente en la matriz, exhiben comportamiento superparamagnético cuasi-ideal a 300 K,

con poca evidencia de interacción entre partículas.

Las muestras V20 constituyen un ejemplo de un sistema con elementos superparamagnéticos con

interacciones dipolares más fuertes. Esto es, las interacciones entre precipitados relativamente

pequeños y en un empaquetamiento compacto, proveen la mayor contribución a las propiedades

de histéresis en estas muestras, como lo evidencia el valor elevado del campo medio de interac-

ciones ((38± 1) mT) en V20 .

A 300 K, las cintas enfriadas a menor velocidad, V 15 y V 10, presentan precipitados superpara-

magnéticos y también ferromagnéticos (bloqueados); a 5 K todas las partículas son ferromagné-

ticas dando lugar a la saturación de la magnetorresistencia. Además de las interacciones entre

las partículas SPM existen la interacciones entre estas y las de mayor tamaño en la distribución,

que se comportan como ferromagnetos.

En las muestras V15 la mayoría de los precipitados que forman las colonias están bloqueados

a 300 K mientras que los más pequeños, localizados en los espacios inter-colonias, tienen ta-

maños SPM. Los valores efectivos de los campos de interacción entre partículas bloqueadas y

no bloqueadas resultan bajos e indican que estas interacciones modifican en pequeña medida la

respuesta superparamagnética ideal de estos precipitados más pequeños.

Tal como lo propuesto por otros autores, se obtiene en general que la MR aumenta cuando

el tamaño de los precipitados decrece. Sin embargo las muestras V20 y V30 no exhiben la

magnetorresistencia más elevada del lote, en el rango de campo estudiado. Por el contrario las

muestras V15, con una distribución netamente bimodal de tamaños de partícula alcanzan los

valores mayores antes de mostrar la saturación.

Las microestructuras en su estado as cast exhiben un mínimo alrededor de 30 K que se hace

más nítido en las aleaciones con precipitados más engrosados. Finalmente, los valores de MR a

temperatura ambiente asociados a un mecanismo de scattering granular están lejos del 5 %−6 %

medidos cuando se detectan también, coexistiendo con los precipitados, perfiles laminares ge-

nerados por la descomposición espinodal.

Esto sugiere que los valores elevados de MR (GMR) observados por otros autores en muestras
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tratadas térmicamente luego de la solidificación ultra rápida, pueden atribuirse a la presencia

de una matriz con segregación espinodal sumada a los precipitados coherentes de Co . Esta

aseveración es ratificada en el Capítulo 5.



Capítulo 5

Cintas ; tratamiento térmicos (TT) y

termomecánicos (TTM)

En este capítulo se examinan con mayor profundidad las propiedades de transporte de car-

ga/espín en las aleaciones Cu90Co10 con microestructuras granulares, que presentan un compor-

tamiento magnético con una marcada contribución SPMI (V20) y otras que presentan además,

contribuciones de tipo ferromagnético originadas en las particular o gránulos de mayor tamaño

en la distribución, esto es, V10 y V15 . Se estudian la magnetorresistencia en función de la

temperatura, de un tratamiento térmico posterior a la colada y de una deformación plástica en

compresión, y la magnitud del efecto Kondo.

5.1. Tratamientos termomecánicos y magnetorresistencia

en cintas Cu90Co10 (TTM)

Se mide la magnetorresistencia MR (= [R(H)−R(H = 0)]/R(H = 0)) en las cintas obtenidas

a diferentes velocidades de enfriamiento en primer término, en el estado as cast y posteriormente

luego de someterlas a tratamientos térmicos (TT) y termomecánicos (TTM). En todos los

casos se releva la curva MR vs. H en configuración H ‖ I (campo magnético paralelo a la

corriente), a dos temperaturas cercanas a los extremos del intervalo 4 K - 300 K. La presencia

simultánea de precipitados superpara- y ferro-magnéticos en la matriz de Cu puede dar lugar a

tres contribuciones a la MR de diferentes magnitudes [74, 76]:

79
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(i) MRSPM−SPM (aleación magnética granular ideal) correspondiente a eventos de scattering

dependientes del espín para caminos electrónicos “región 1 SPM => región no magnética

NM => región 2 SPM ”.

(ii) MRFM−FM (multicapa ideal FM/NM ) correspondiente a eventos de scattering depen-

dientes del espín para caminos electrónicos “región 1 FM => región no magnética NM

=> región 2 FM ”.

(iii) ) MRFM−SPM = MRSPM−FM (presente en nanoestructuras mixtas) correspondiente a

eventos de scattering dependientes del espín para caminos electrónicos “región FM =>

región NM => región SPM ” o “región SPM => región NM => región FM”.

Hickey et al. Encuentran que en muestras Cu(Co) granulares, enfriadas a mayores velocidades y

en el estado as cast, es suficiente tener en cuenta sólo los términosMRSPM−FM yMRSPM−SPM

para describir la dependencia de la magnetorresistencia MR del campo magnético y la tempe-

ratura, Sin embargo, para campos bajos, para los cuales aun no se han ordenado las entida-

des ferromagnéticas, se hace necesaria otra contribución. La relación entre las contribuciones

MRFM−SPM y MRSPM−SPM varia en general con la temperatura; a alta temperatura la mayo-

ría de las regiones/partículas están en estado SPM , siendo dominante el términoMRSPM−SPM

mientras que a baja temperatura las partículas magnéticas más grandes están bloqueadas y por

lo tanto en un estado FM , por lo que pasa a ser dominante la contribución MRFM−SPM .

Los resultados se analizan entonces, sobre la base de la superposición de tres contribuciones a

MR [77, 78].

MR (H) = MR∗FM + MR FM−SPM + MR SPM−SPM

= MR∗FM + MR FM−SPM L
(
µ H

kBT

)
+ MR SPM−SPM L

(
µ H

kBT

)2

+ ... (5.1)

L
(
µ H
kBT

)
es la función de Langevin y µ es el momento magnético medio de las partículas SPM .

Como se discutiera en el Capítulo 4 la MR en un superparamagneto ideal es cuadrática

en la magnetización. Sin embargo cuando hay una distribución de tamaños en la muestra o

interacciones importantes se pueden obtener resultados muy diferentes de los correspondientes

a la ecuación 5.1 . Se ha calculado MR(H) para estos casos y resulta lineal con M(H). Esta

predicción está en muy buen acuerdo con los resultados obtenidos por B. J. Hickey et al. en
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muestras CuCo granulares, coladas por melt spinning [76]. Luego, siguiendo a estos autores se

adopta la siguiente expresión para MR:

MR (H) = MRFM +MRSPML
(
µH

kBT

)
(5.2)

con la contribución ferromagnética dada por:

MRFM = AMR +MRFM−FM

que tiende a una constante para H > HS, con HS el campo por encima del cual la magneti-

zación del sistema satura en términos prácticos. Los términos AMR yMRFM−FM corresponden

a la magnetorresistencia anisotrópica observada en metales ferromagnéticos homogéneos, y a la

de origen ferromagnético en sistemas no homogéneos (granulares, multicapas).

La Figura 5.1 a 5.3 muestra las curvas completas de MR vs. H y las regiones de bajo campo

medidas en las cintas V10 (Figura 5.1) , V15 (Figura 5.2e) y V20 (Figura 5.3) , a 10 K y 290 K.

Se observara que las cintas V15 presentan la mayor MR a las dos temperaturas, seguidas por

V20 y V10 respectivamente.

En las muestras enfriadas a menor velocidad, V10 y V15 , las curvas muestran una tendencia

a la saturación para el campo máximo aplicado, lo que es consistente con la presencia de una

contribución ferromagnética dominante, que se origina en los precipitados magnéticos de mayor

tamaño de la distribución. Así, los valores de MR mayores observados en V15, tanto a 10

K como a 290 K, son atribuibles a la distribución bimodal del tamaño de los precipitados,

que garantiza la coexistencia de partículas ferro en las colonias y partículas que permanecen

superparamagnéticas hasta temperaturas bajas en las regiones entre colonias. En el caso de

las cintas V20 se advierte que esta tendencia a saturar es menor y sólo se observa a baja

temperatura, cuando la mayoría de las partículas ricas en Co se bloquean. A temperaturas

vecinas a la ambiente, cuando la gran mayoría de ellas son superparamagnéticas, la curva MR

no satura a los campos máximos aplicados Figura 5.3a.
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Figura 5.1: Magnetorresistencia en función del campo magnético aplicado, a dos temperatu-

ras diferentes, 10 K y 300 K, medidas en cintas V10. En los paneles inferiores se ilustran las

contribuciones SPM y FM a la magnetorresistencia total MR .
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Figura 5.2: Magnetorresistencia en función del campo magnético aplicado, a dos temperatu-

ras diferentes, 10 K y 300 K, medidas en cintas V15. En los paneles inferiores se ilustran las

contribuciones SPM y FM a la magnetorresistencia total MR .



CAPÍTULO 5. CINTAS CON TRATAMIENTOS TÉRMICOS Y TERMOMECÁNICOS 84

Figura 5.3: Magnetorresistencia en función del campo magnético aplicado, a dos temperaturas

diferentes, 10 K y 300 K, medidas en cintas V20 . En los paneles inferiores se ilustran las

contribuciones SPM y FM a la magnetorresistencia total MR.



CAPÍTULO 5. CINTAS CON TRATAMIENTOS TÉRMICOS Y TERMOMECÁNICOS 85

Tabla 5.1: Valor de las contribuciones superparamagnética MRSPM y ferromagnética MRFM ,

en porcentajes de la MR total, a las curvas de magnetorresistencia de las cintas as cast a 10

K y 290 K. Se incluye el tamaño medio de los precipitados dP y el valor medio del momento

magnético de las unidades superparamagnéticas en cada muestra para cada temperatura.

10 K MRSPM [ %] < µSPM > [µB] dp[nm] MRFM(H = 0)[ %]

V10 57(1) 74(7) 12(5) 43(1)

V15
18(1) 58(7) 7(3) 82(1)

15(2)

V20 65(1) 73(4) 5(2) 35(2)

290 K

V10 62(2) 2321(140) 12(5) 38(2)

V15
40(2) 796(40) 7(3) 60(2)

15(2)

V20 ∼ 100(3) 616(40) 5(2) ∼ 0(3)

La presencia de precipitados ferromagnéticos (de mayor tamaño) en las cintas V10 (Figura

5.3a) y V15 (Figura 5.2a) se manifiesta en la histéresis que se observa a bajo campo aún a 290

K. En el caso de las cintas V20 , en cambio, se tiene que sólo a baja temperatura las partículas

bloqueadas dan lugar a histéresis mientras que a temperatura ambiente prácticamente no hay

histéresis alrededor del campo aplicado nulo.

5.1.1. Cintas deformadas en compresión

Una de las formas de introducir modificaciones en la microestructura de las cintas es apli-

car una deformación plástica importante. Este proceso genera deslizamiento en las zonas más

blandas y entre otras modificaciones estructurales, una alta densidad de defectos atómicos, en

particular dislocaciones, que interactúan fuertemente con la subestructura de precipitados. Es

entonces importante determinar, en primer término, las microestructuras resultantes de los tra-

tamientos térmicos y termomecánicos aplicados a las estructuras as cast (descritas en el Capítulo

4), para luego explicar posibles cambios en la magnetorresistencia.
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Figura 5.4: Efecto de una compresión normal al plano de la cinta, sobre la magnetorresistencia

de cintas V20 . (a) a 10 K y (b) a 290 K, para valores de presión máxima de (1) 0, 0 GPa; (2)

0,7 GPa; (3) 1,8 GPa; (4)1,9 GPa ; (5)4,4 GPa y (6) 6,8 GPa. (c) MR en función de la presión

máxima.

En esta sección se estudia el efecto de la deformación plástica sobre la magnetorresistencia en

las cintas V20 a diferentes temperaturas. Se aplican diferentes compresiones y se determina el

valor óptimo para lograr la mayor variación en MR respecto a la observada en el estado as cast.

En la Figura 5.4 se muestra la MR a 10 K (5.4a) y a 290 K (5.4b) en cintas V20 sometidas

a diferentes esfuerzos compresivos y el valor de MR máximo para cada una de las presiones

aplicadas (5.4c). A temperatura ambiente la fluencia plástica en compresión para el Cu poli-

cristalino bulk con tamaño de grano de unas decenas de micrones ocurre por encima de los 0,2

GPa [79] mientras que en láminas con tamaño de grano cercano a 3 micrones el valor asciende

a 0,8 GPa [80] La presión aplicada correspondiente al máximo valor de MR (1,8 GPa) es muy

superior a estos valores, por lo que la deformación plástica introducida es elevada, consistente

con la reducción de aproximadamente el 22 % en el espesor de las cintas luego de la aplicación

de la presión.

Se resumen en la Tabla 5.2 los porcentajes de las diferentes contribuciones, SPM y FM , a la

curva total MR correspondientes a las muestras en la Figura 5.4, a 10 K y 290 K.

Estos resultados muestran que la deformación reduce el tamaño medio de los precipitados,

esto es, disminuye el número de magnetones de Bohr de las unidades superparamagnéticas.

La Figura 5.5 ilustra el efecto de una presión de 1,8 GP a normal al plano de la cinta, sobre
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Tabla 5.2: Valor de las contribuciones superparamagnética MRSPM y ferromagnética MRFM ,

en porcentajes de la MRTOT total, a las curvas de magnetorresistencia de las cintas deforma-

das aplicando distintas compresiones a 10 K y 290 K. Se incluye el valor medio del momento

magnético de las unidades superparamagnéticas en cada muestra, para las dos temperaturas.

V 20 10K MRSPM µ MRFM(H = 0) MRTOT

[ %]T [µB] [ %]T [ %]

P
re
si
ón

(G
P
a)

0 66(1) 78(3) 34(2) 1,45

0,7 67(2) 47(10) 33(3) 1,30

1,8 69(1) 71(3) 31(1) 1,70

1,9 69(2) 69(3) 31(2) 1,60

4,4 59(1) 40(2) 41(1) 0,35

6,8 98(2) 85(3) 2(1) 0,60

V 20 290K

P
re
si
ón

(G
P
a)

0 ∼ 100(6) 616(37) 0(6) 0,50

0,7 95(2) 389(38) 5(2) 0,45

1,8 98(7) 364(43) 2(1) 0,62

1,9 97(2) 368(10) 3(1) 0,67

4,4 93(3) 415(78) 3(1) 0,30

6,8 ∼ 100(3) 445(55) ∼ 0(3) 0,18

la magneto-resistencia de las cintas, a dos temperaturas, 10 K y 290 K. Se observa que la

deformación incrementa el valor de MR en las tres sin variar los niveles relativos, esto es, la

mayor MR aun se observa en V15 y en orden decreciente en V20 y V10 . Este aumento es

aproximadamente de un factor 2.

A 290 K, V10 y V20 presentan una deriva en el tiempo que no permite definir el compor-

tamiento de MR alrededor de H = 0 con precisión; sólo V15 tiende a saturar cerca del campo

máximo aplicado (componenteMRFM dominante) mientras que tanto V20 como V10 muestran

un aumento (negativo) casi lineal con el campo indicando que la mayor contribución proviene

del mecanismo MRSPM - en presencia de interacciones. A baja temperatura, 10 K , las con-

tribuciones ferromagnéticas dan lugar a histéresis a bajo campo, asociada a una componente
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ferromagnética importante. Esto indica que los valores mayores de MR (1T) obtenidos están

ligados a una mayor componenteMRFM ; sin embargo, estos mayores valores se obtienen a costa

de una histéresis a bajo campo también creciente. Para explorar el efecto de la deformación plás-

tica impuesta a las cintas as cast sobre la microestructura de las mismas se estudia en detalle

la muestra V15 con TEM.

La Figura 5.6 presenta aspectos de la microestructura de las cintas V15 deformadas. La

microestructura de las cintas V15 luego de una compresión de 1,8 GPa (normal al plano de la

misma) presenta zonas con altas densidades de precipitados, aunque no se encuentran colonias

esféricas marcadas como en el estado as cast. Se observan también, como en casos anteriores,

precipitados más grandes de CoO (5.6a) y trazas de CoO superficial.

No se observa la distribución bimodal de tamaños de precipitados, característica de la mues-

tra as cast, asociada a precipitados más grandes en la colonia y más pequeños en la zona inter-

colonia. Esto sugiere que la deformación provocó la disolución de los precipitados pequeños en

la zona inter-colonia. Lo novedoso de esta microestructura de deformación es que aparecen dos

morfologías de precipitados ricos en Co, ambos localizados en zonas de alta densidad de partí-

culas. Unos precipitados son coherentes con la matriz, con contraste de anillos en BFZA, y los

otros, con un contraste de coherencia semejante, tienen forma alargada, como formados por una

hilera de los primeros muy próximos entre sí o bien por la coalescencia de los mismos. Esto por

su parte indica que se ha producido deslizamiento (aunque en menor medida) en el interior de

las colonias.

Las distribuciones de tamaños de ambas morfologias de precipitados se muestran en la Figura

5.7. El valor del cociente d220pp/d220matriz = 0,986± 0,001, medido para precipitados con ambas

morfologias, son indistinguibles del obtenido para las muestras as cast. El tamaño medio de los

precipitados con contraste de anillo es dP = (6,0±0,9) nm, mientras que aquellos alargados tipo

bastones tienen un diámetro cercano a este valor pero una longitud media de dP,L = (11 ± 3)

nm y extremos entre 5 nm y 30 nm. Estos tamaños deben compararse con los valores medios

obtenidos para cada una de las componentes de la distribución bimodal observada en las mues-

tras as cast, dónde sólo precipitados con contraste de anillo se observan, esto es, (7± 3) nm y

(15± 2) nm, respectivamente.

Estos resultados indican que la deformación plástica tiende a reducir ligeramente el diámetro

medio de los precipitados (tanto en las colonias como en la región intermedia) y a ordenarlos en
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Figura 5.5: Efecto de una compresión máxima de 1,8 GPa normal al plano de la cinta, sobre la

magnetorresistencia de las mismas, (a, c) a 10 K y (b, d) a 290 K.
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Figura 5.6: Aspectos de la microestructura de V15 luego de una compresión de 1,8 GPa (normal

al plano de la cinta). (a) Zonas con diferentes concentraciones de precipitados coherentes, ricos

en Co y un precipitado de CoO de mayor tamaño en la zona intermedia. (b) espectros EDS

(nanoprobe) correspondientes a distintas zonas indicadas en las micrografías (c-d).Se observan

dos morfologías de precipitados ricos en Co, unos coherentes con la matriz, con contraste de

anillos en BFZA, y otros alargados en las direcciones 200 de la red cubica del Cu, con un

contraste de coherencia semejante.
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Figura 5.7: Distribuciones de tamaños de precipitados con contraste de anillos (a) y alargados

(bastones) (b) observados en muestras V15 luego de una compresión de 1,8 GPa normal al

plano de la cinta. Desaparece la distribucion bimodal de tamaños observada en el estado as

cast. Aparecen dos morfologías en los precipitados de Co coherentes: esféricos y en forma de

bastones.

forma de “trenes” en la dirección cristalográfica de mayor deslizamiento. La pequeña reducción

del tamaño de los precipitados grandes y la disolución de los pequeños se produce entonces

porque las dislocaciones en movimiento cortan los precipitados por un mecanismo de shearing

[81]
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5.1.2. Cintas tratadas 1 h a 723 K

Otra manera de producir cambios en la microestructura es mediante un tratamiento isotér-

mico que, dependiendo de la temperatura y la duración del mismo, puede modificar la subes-

tructura de precipitados, la de dislocaciones y eventualmente el tamaño medio de los mismos.

En la Figura 5.8 se muestras las curvas MR luego de efectuado un tratamiento térmico de 1 h

a 723 K en atmósfera inerte controlada.

Al igual que en el caso de la deformación, las cintas también presentan un incremento en el

nivel de la magnetorresistencia, tanto a temperatura ambiente como a 10 K, pero en este caso

el cambio es de mayor magnitud.

En la Figura 5.8 se muestran los perfiles de MR que resultan a 10 K y a 290 K. A diferencia

de lo que ocurre luego de una deformación- Figura 5.5 -se advierte que las cintas V20 presentan

los mayores valores de MR a ambas temperaturas. A 10 K estas cintas V20 muestran una

pequeña histéresis de tipo MRFM cerca de H = 0, mientras que a 290 K su comportamiento

es de tipo MRSPM En el caso de V15, los valores de MR son muy inferiores a los de V20 y

comparables a los medidos en V10; las curvas presentan la mayor histéresis a 10 K mientras

que a 290 K esta es despreciable. Por último, las cintas V10 exhiben una histéresis apreciable

a ambas temperaturas. También se puede observar que en todos los casos MR satura, lo que es

consistente con un crecimiento del tamaño medio de los precipitados en la muestra tratada.

La temperatura de fusión del Cu es Tf = 1358 K (1085 ◦C) y la temperatura del TT es

alrededor de 0.53Tf , por lo que la difusión atómica está convenientemente activada (difusión en

volumen, bordes de grano y pipe diffusion a lo largo del core de las dislocaciones) dando lugar

al crecimiento de precipitados y al desplazamiento y/o aniquilación de defectos.
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Figura 5.8: Efecto de un tratamiento isotérmico de 1 hora a 723 K, sobre la magnetorresistencia

de las cintas (a, a) a 10 K y (b, d) a 290 K Se ilustran en (c) y (d) las zonas de bajo campo

aplicado de las figuras (a) y (b), respectivamente.
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Figura 5.9: Micrografías TEM correspondientes a cintas V15TT mostrando precipitados cohe-

rentes de mayor tamaño que en el estado as cast, distribuidos en colonias.
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Figura 5.10: Micrografías TEM correspondientes a cintas V20TT mostrando precipitados cohe-

rentes, de mayor tamaño que en el estado as cast.
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Figura 5.11: Efecto de un tratamiento isotérmico de 1 hora a 723 K después de una compresión

máxima de 1,8 GPa normal al plano de la cinta, sobre la magnetorresistencia de las cintas a 10

K (a) y a 290 K (b).

Las Figuras 5.9 y 5.10 ilustran las microestructuras de precipitación obtenidas en las cintas

V15TT y V20TT luego del tratamiento isotérmico de 1 h a 723 K. Tampoco se observa en

este caso el contraste tipico de la descomposición espinodal. El incremento en el tamaño de los

precipitados da como resultado una mayor componente MRFM tanto a 10 K como a 290 K, en

este último caso cuando aparecen partículas de tamaño mayor a ∼ 12 nm.

5.1.3. Cintas deformadas en compresión y luego tratadas 1 h a 723 K

Cuando el tratamiento térmico se aplica a continuación de una deformación como la descrita

en la sección 5.1.1, se obtienen los niveles máximos de MR, alcanzando valores de 16 % y 4 %

a 10 K y 290 K, respectivamente. En la Figura 5.11 se muestran los perfiles de magnetorresis-

tencia en función del campo aplicado para las tres aleaciones, a 10 K (5.11a) y 290 K (5.11b),

respectivamente.

Como se discutiera anteriormente, este tratamiento en dos pasos tiene un efecto importante

sobre la microestructura. En primer término destruye la distribución bimodal en aquellas cintas

que la exhiben y propicia la reducción del tamaño de los precipitados y eventualmente, la

disolución de los más pequeños. El tratamiento térmico posterior produce el crecimiento de los

precipitados que ahora tienen una distribución espacial más homogénea. Esto incrementa la

contribución MRFM a las dos temperaturas.
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Figura 5.12: Efecto de diferentes tratamientos termo mecánicos sobre la magnetorresistencia de

las cintas V10, (a) a 10 K y (b) a 290 K. (1) as cast ; (2) compresión de 1,8 GPa normal al plano

de la cinta; (3) 1 hora a 723 K ; (4) 1 hora a 723 K después de una compresión de 1,8 GPa.

Las Figuras 5.12, 5.13 y 5.14 resumen los efectos de los distintos tratamientos termomecánicos

aplicados sobre la MR en las aleaciones V10, V15 y V20.

En las Tablas 5.3 a 5.5 se muestran los parámetros relevantes de las curvas de MR consi-

deradas como la resultante de dos contribuciones: una SPM y otra FM. En líneas generales se

observa que la componente MRFM predomina a bajas temperaturas (precipitados grandes blo-

queados), mientras que MRSPM lo hace a 290 K. Se observa que la mayor variación de MR se

tiene cuando la cinta es sometida a un tratamiento isotérmico a 723 K, esto es, cuando el tamaño

de los precipitados se incrementa aumentando también el numero de ellos que se bloquean tanto

a 10 K como a 290 K. Los resultados indican también que la presión reduce el tamaño de los

precipitados, esto es el número medio de magnetones de Bohr de las unidades superparamagné-

ticas (precipitados más pequeños). El resultado del tratamiento combinado P +TT depende de

la microestructura de cada muestra; este borra la distribución bimodal y propicia un aumento

del tamaño medio de los precipitados.



CAPÍTULO 5. CINTAS CON TRATAMIENTOS TÉRMICOS Y TERMOMECÁNICOS 98

Figura 5.13: Efecto de diferentes tratamientos termo-mecánicos sobre la magnetorresistencia de

las cintas V15, (a) a 10 K y (b) a 290 K. (1) as cast ; (2) compresión de 1,8 GPa normal al

plano de la cinta; (3) 1 hora a 723 K; (4) 1 hora a 723 K después de una compresión de 1,8

GPa.

Figura 5.14: Efecto de diferentes tratamientos termo mecánicos sobre la magnetorresistencia de

las cintas V20, (a) a 10K y (b) a 290 K. (1) "as cast"; (2) compresión de 1,8 GPa normal al

plano de la cinta; (3) 1 hora a 723 K; (4) 1 hora a 723 K después de una compresión de 1,8 GPa



CAPÍTULO 5. CINTAS CON TRATAMIENTOS TÉRMICOS Y TERMOMECÁNICOS 99

Figura 5.15: Micrografías TEM mostrando diferentes regiones de las láminas V15PTT. (a) preci-

pitados coherentes, (b) trenes de precipitados ricos en Co a lo largo de las direcciones 200; (c, d)

laminitas ricas en Co alternadas con otras, más anchas, ricas en Cu y (e) lazos de dislocaciones

deslizar en las zonas libres de precipitados. (f) Distribución de tamaños de los precipitados de

Co coherentes.
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Figura 5.16: Micrografías TEM correspondientes a cintas V20PTT. (a) Precipitados coherentes

con típico contraste de anillo en condición BFZA, y precipitado de CoO, de∼ 30 nm de diámetro.

(b-d) Los precipitados coherentes parecieran alinearse en determinadas direcciones, formando

incipientes trenes de precipitados ricos en Co a lo largo de las direcciones 200 (oscuros) alternados

con otras zonas, más anchas y claras, ricas en Cu.
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Tabla 5.3: Valores de los porcentajes de las contribuciones SPM y FM a la magnetorresistencia

de las cintas V10 sometidas a los diferentes tratamientos, medida a 10 K y a 290 K. Se incluyen

los valores del momento magnético de las unidades superparamagnéticas µ y de la MR total.

V10 10 K MRSPM [ %] < µSPM > [µB] MRFM(H = 0)[ %] MRTOT [ %]

As cast 52(1) 75(7) 48(1) 0.52

D 93(5) 19(2) 7(1) 1.57

TT723 64(6) 59(5) 36(1) 4.74

D+TT723 8(4) 73(3) 92(5) 9.7

V10 290 K

As cast 62(2) 2326(14) 38(2) 0.17

D 80(2) 860 (80) 20(3) 0.44

TT723 63(7) 1577(80) 37(7) 0.94

D+TT723 28(3) 982(45) 72(6) 1.65

Tabla 5.4: Valores de los porcentajes de las contribuciones SPM y FM a la magnetorresistencia

de las cintas V15 sometidas a los diferentes tratamientos, medida a 10 K y a 290 K. Se incluyen

los valores del momento magnético de las unidades superparamagnéticas µ y de la MR total.

V15 10 K MRSPM [ %] < µSPM > [µB] MRFM(H = 0)[ %] MRTOT [ %]

As cast 17(1) 58(25) 83(2) 2.9

D 34(1) 47(3) 66(2) 3.11

TT723 21(3) 37(1) 79(2) 6.19

D+TT723 11(3) 59(1) 89(1) 16.41

V15 290 K

As cast 44(2) 796(20) 56(5) 2

D 64(1) 251(10) 36(1) 1.33

TT723 29(1) 825(45) 71(3) 0.53

D+TT723 9(1) 2558(120) 91(1) 4.9
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Tabla 5.5: Valores de los porcentajes de las contribuciones SPM y FM a la magnetorresistencia

de las cintas V20 sometidas a los diferentes tratamientos, medida a 10 K y a 290 K. Se incluyen

los valores del momento magnético de las unidades superparamagnéticas µ y de la MR total.

V20 10 K MRSPM [ %] < µSPM > [µB] MRFM(H = 0)[ %] MRTOT [ %]

As cast 63(1) 73 (4) 37(2) 1.63

D 63(3) 72(5) 37(6) 1.91

TT723 50(0.5) 168(20) 50(5) 12.0

D+TT723 68(0.2) 106(4) 32(2) 14.7

V20 290 K

As cast 97(5) 814(56) 3(8) 1.26

D 97(4) 760(40) 3(7) 1.38

TT723 88(2) 1905(70) 12(3) 3.09

D+TT723 88(2) 1928(50) 12(2) 3.06

5.2. Resistividad

5.2.1. Resistencia en función de la temperatura

En la Figura 5.17a se muestra la resistencia normalizada a su valor a 300 K en función de

la temperatura en el rango 5 K - 300 K, en cintas obtenidas como se describiera en el Capítulo

3 sección 3.2.1 .

Las cintas V10 y V20 as cast tienen comportamientos a priori bastante semejantes, mientras

que las cintas V15 presentan la mayor sensibilidad a los cambios de temperatura y la resistividad

residual, asociada a defectos, más baja. En la Figura 5.17b, por su parte, se muestra el coeficiente

de variación de la resistencia con la temperatura (TRC = 1
R
∂R
∂T

) en el mismo rango. Este

resultado sugiere que la mayor pendiente de la curva y la menor resistividad cuando T → 0 K

se tiene en la muestra con la distribución bimodal de tamaños de grano.

Los valores medios de TRC resultan (1,0 ± 0,5)10−4 K−1 (V10); (6 ± 1)10−4 K−1 (V20)

y (13 ± 2)10−4 K−1(V15), todos ellos menores que el correspondiente al Cu puro recocido,

(39± 1)10−4 K−1 a 20 ◦C [82]

En las tres muestras se observan (en mayor o menor medida) valores negativos de la pendiente
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Figura 5.17: (a) Resistencia y (b) coeficiente de variación de la (TRC) medidos en cintas en el

estado as cast.

de la curva R vs. T a bajas temperaturas, asociados al mínimo de resistividad alrededor de 20

K - 30 K previamente reportado [15] e interpretado en términos de un mecanismo de scattering

de los electrones tipo Kondo [48] , que involucra fluctuaciones en el momento magnético de los

precipitados de Co.

5.2.2. Efecto de un tratamiento térmico

Luego de aplicar a las cintas as cast un tratamiento térmico de 1 h a 723 K se incrementa

notablemente la pendiente de las curvas R vs. T en todos los casos, Figura 5.18. Las cintas

V10 y V15 se comportan de manera muy semejante y V20 presenta una pendiente ligeramente

mayor.



CAPÍTULO 5. CINTAS CON TRATAMIENTOS TÉRMICOS Y TERMOMECÁNICOS 104

Figura 5.18: Resistencia normalizada a su valor a 300 K en función de la temperatura en cintas

sometidas a un TT de 1 h a 723 K.

Otro efecto del tratamiento térmico es que el mínimo a bajas temperaturas prácticamente

desaparece en las tres muestras, como se confirmará más delante.

5.2.3. Efecto de la deformación plástica

Cuando las muestras as cast son sometidas una presión de 1,8 GPa se observan valores de

TCR de (6 ± 1) × 10−4 K−1 (V10); (8 ± 1) × 10−4 K−1 (V20) y (12 ± 2) × 10−4 K−1 (V15),

confirmando que la resistencia de las cintas V15 es también la más sensible a la temperatura

en este intervalo. Los valores indicados son comparables a los encontrados en las mismas cintas

en estado as cast. El resultado mas interesante es el incremento que se observa en la magnitud

del mínimo Kondo a baja temperatura. La Figura 5.19 ilustra estos detalles. Estos últimos

resultados se explican considerando la reducción del tamaño de los precipitados que produce la

deformación.
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Figura 5.19: (a) Resistencia normalizada a su valor a 300 K y (b) TCR, ambos en función de la

temperatura en cintas sometidas a una presión de 1,8 GPa.

5.2.4. Efecto de un tratamiento térmico luego de una deformación

plástica

En la Figura 5.20 se muestra la resistencia relativa a su valor a 300 K en función de la tem-

peratura, medida en cintas deformadas con una presión de 1,8 GPa y posteriormente sometidas

a un TT de 1 h a 723 K . Este tratamiento termomecánico da lugar a comportamientos prácti-

camente indistinguibles de la resistencia en función de T de las cintas. Además, el efecto Kondo

a bajas temperaturas desaparece. . En este caso todas las cintas presentan una distribución

espacial de precipitados mas uniforme que en los otros estados, con precipitados de tamaños

semejantes por lo que las curvas R(T)/R(300) vs. T son similares. En cuanto al efecto Kondo,

el mayor tamaño de los mismos reduce su magnitud.
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Figura 5.20: (a) Resistencia normalizada a su valor a 300 K y (b) TCR, ambos en función de la

temperatura en cintas sometidas a una presión de 1,8 GPa y luego sometidas a un TT de 1 h a

723 K.

5.2.5. Efectos de los distintos tratamientos aplicados a cintas coladas

a diferentes velocidades.

En esta sección se presenta un resumen de los efectos de los diferentes tratamientos termo-

mecánicos sobre la curva resistencia en función de la temperatura para las aleaciones estudiadas.

La Figura 5.21 muestra la curva correspondiente a V10 (a), V15 (b) y V20 (c). Los mayores

cambios en las curvas se observan en muestras recocidas.
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Figura 5.21: Resistencia normalizada a su valor a 300 K en cintas V10 (a), V15 (b) y V20 (c).

(1) as cast ; (2) 1 hora a 723 K ; (3) compresión de 1,8 GPa normal al plano de la cinta; (4) 1

h a 723 K después de una compresión de 1,8 GPa.

5.3. El mínimo en la curva resistencia vs. temperatura

En ausencia de campo magnético y despreciando el termino asociado a la interacción electrón-

fonón, la resistividad de esta aleación se puede aproximar por la ecuación (2.31)

ρ = ρ0 + a1 T
2 + ρK + ...

La contribución a la resistividad por el efecto Kondo ρK [48] está dada, , por la ecuación

(2.32) con ρK0 una constante que aumenta con la concentración atómica de impurezas/clusters

magnéticos mientras éstos no interactúen entre sí, y se reduce con la aplicación de un campo

magnético que ordene e “inmovilice” los momentos magnéticos; TK es la llamada temperatura

Kondo y Seff es el espín efectivo de las unidades dispersoras. Este efecto se descubrió en alea-
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ciones muy diluidas, con sólo ppm de átomos de soluto magnéticos. En el caso de las cintas

estudiadas se puede considerar en primer término que efecto Kondo involucra a los átomos de

Co en solución en la matriz de Cu, que de hecho representa una composición muy pequeña

porque el Co es prácticamente insoluble en el Cu a temperaturas menores a la ambiente.Sin

embargo, los valores de Seff que resultan no son consistentes con el correspondiente a un áto-

mo de Co (2,2 µB), por lo que ha propuesto [15] que el mecanismo de scattering involucra la

interacción de los electrones de conducción con las fluctuaciones de los momentos magnéticos

de los clusters/precipitados pequeños distribuidos en la matriz de Cu. Como la magnitud de

estas fluctuaciones decrece como (1/vC con vC el volumen del cluster/precipitado pequeño) a

medida que el volumen de los mismos crece se pueden explicar tanto los valores de Seff que re-

sultan como el hecho que ρK0 decrezca a medida que el tamaño de los precipitados se incrementa.

A modo de síntesis de los resultados obtenidos relativos al mínimo de la resistencia alrededor

de los 30 K, se reúnen en la Figura 5.22 las curvas medidas en muestras as cast (5.22a); tratadas

1 h a 723 K (5.22b); deformadas con una compresión máxima de 1,8 GPa (5.22c) y al cabo de

un tratamiento de 1 h a 723 K luego de una compresión previa de 1,8 GPa (5.22d). Los valores

de los parámetros de la función definida en las ecuaciones 2.31 y 2.32 que mejor ajustan los

datos experimentales se muestran en las Tablas 5.6, 5.7 y 5.8.

A partir de los valores reunidos en estas tablas se concluye que la amplitud del efecto tipo

Kondo es mayor en las cintas con estructuras de precipitados más finas mientras que cuando

esta se engrosa, fundamentalmente al aplicar el tratamiento térmico a 723 K, esta amplitud cae

drásticamente.
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Figura 5.22: Mínimo en la resistencia normalizada a su valor a 60 K, observado en cintas: (a)

as cast ; (b) al cabo de 1 hora a 723 K; (c) luego de una compresión de 1,8 GPa normal al plano

de la cinta; y (d) con un tratamiento de 1 hora a 723 K después de una compresión de 1,8 GPa.

Tabla 5.6: Valores de los parámetros de la función definida en las ecuaciones 2.31 y 2.32 que

mejor ajustan los datos experimentales para las cintas V10.

V10 As cast TT 1h 723 K Compresión 1.8 GPa Compresión + TT

a0 × 10−5[µΩcm] 319(4) 237,7(1) 1585,7(7) 360,0(3)

a1 × 10−8[µΩcmK−2] 50,1(3) 5,04(2) 8,09(7) 7,19(4)

aK × 10−6[µΩcm] 245(2) 6,7(8) 189(4) 24,1(2)

TK [K] 31,2(3) 19,3(8) 26,0(3) 23,0(8)

Seff 0,123(3) 0,03(1) 0,113(5) 0,07(1)
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Tabla 5.7: Valores de los parámetros de la función definida en las ecuaciones 2.31 y 2.32 que

mejor ajustan los datos experimentales para las cintas V15.

V15 As cast TT 1h 723 K Compresión 1.8 GPa Compresión + TT

a0 × 10−5[µΩcm] 700,7(4) 80,2(3) 595,8(2) 260,9(1)

a1 × 10−8[µΩcmK−2] 7,11(5) 9,95(4) 6,16(2) 6,08(2)× 10−8

aK × 10−6[µΩcm] 38(2) 17.(2) 48(1) 15(1)

TK [K] 24,3(7) 21,0(9) 25,7(3) 19,6(4)

Seff 0,065(8) 0,06(2) 0,075(3) 0,034(7)

5.4. Propiedades magnéticas de cintas producidas por TRMS.

En las Figuras 5.21 a 5.23 se muestran los lazos mayores de histéresis, medidos a 300 K, hasta

un campo máximo de 1,5 T. Se muestran los lazos medidos con el campo aplicado paralelo al

eje mayor de la cinta (PA) y perpendicular al plano de la cinta (PE) para poner de manifiesto la

magnitud del efecto de forma. Como se espera en estos sistemas en los que se dispersan pequeñas

partículas magnéticas (Co) en una matriz no-magnética (Cu) las cintas son magnéticamente

blandas y en ciertos casos, cuando las partículas son muy pequeñas, su comportamiento es

prácticamente superparamagnético. Los parámetros principales de los lazos de histéresis de las

Figuras 5.23, 5.24 y 5.25 se reúnen en la Tabla 5.9.
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Tabla 5.8: Valores de los parámetros de la función definida en las ecuaciones 2.31 y 2.32 que

mejor ajustan los datos experimentales para las cintas V20.

V20 As cast TT 1h 723 K Compresión 1.8 GPa Compresión + TT

a0 × 10−5[µΩcm] 1728,1(9) 680,7(1) 753,5(2) 1095(2)

a1 × 10−8[µΩcmK−2] 8,5(1) 17,23(4) 4,23(4) 24,11(3)

aK × 10−6[µΩcm] 78(6) 8(2) 6(1) 8(1)× 10−5

TK [K] 29(1) 12(1) 24,3(7) 25(1)

Seff 0,08(1) 0,01(1) 0,10(2) 0,05(3)

Figura 5.23: Lazos de histéresis correspondientes a orientaciones (a) PA y (b) PE de muestras

V10 en estado (1) as cast ; (2) sometidas a una compresión de 1,8 GPa, (3) luego de 1 h a 723

K y (4) al cabo de una compresión de 1,8 GPa seguida de 1 h a 723 K . Los insertos muestran

la zona de bajo campo correspondiente a cada condición de medición.

En general se observa que el momento magnético de saturación es mayor en las cintas

sometidas al tratamiento isotérmico de 1 h a 723 K. Lo mismo ocurre con los valores de la

coercitividad. Estos efectos están asociados al incremento de tamaño de los precipitados y
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eventualmente a un aumento de cobre en la composición de los mismos, aproximándose al

Cu puro. En el mismo sentido los valores de coercitividad más bajos corresponden en cada caso

a las muestras deformadas, con tamaños de partícula más pequeños.

Figura 5.24: Lazos de histéresis correspondientes a orientaciones (a) PA y (b) PE de muestras

V15 en estado (1) as cast ; (2) sometidas a una compresión de 1,8 GPa, (3) luego de 1 h a 723

K y (4) al cabo de una compresión de 1,8 GPa seguida de 1 h a 723 K. Los insertos muestran

la zona de bajo campo correspondiente a cada condición de medición.
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Figura 5.25: Lazos de histéresis correspondientes a orientaciones (a) PA y (b) PE de muestras

V20 en estado (1) as cast ; (2) sometidas a una compresión de 1,8 GPa, (3) luego de 1 h a 723

K y (4) al cabo de una compresión de 1,8 GPa seguida de 1 h a 723 K. Los insertos muestran

la zona de bajo campo correspondiente a cada condición de medición.
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Tabla 5.9: Valores de los momentos magnéticos másicos de saturación σS , de remanencia σR

y del campo coercitivo µ0H0 correspondientes a los lazos mostrados en las Figuras 5.21, 5.22 y

5.23. Los lazos se miden a 290 K y en la configuración PA.

V10-PA σS[Am2kg−1] µ0H0[mT ] σR[Am2kg−1] dG[nm]

As cast 8.3(1) 30(2) 2.8(2) 12(5)

P 8.6(3) 22(2) 2.9(2) 10(2)

TT723 10.6(2) 30(2) 3.6(2) 13(3)

P+TT723 10.5(2) 32(2) 4.4(2) 15(2)

V15-PA

As cast 11(2) 29(2) 4.3(2) 7(3)

13(3)

P 9.4(5) 23(2) 4.0(2) 6(1)/11(2)

TT723 67(2) 16(2) 10(2) 4(1)/14(3)

P+TT723 112(5) 33(2) 16(2) 15(3) /5(1)

V20-PA

As cast 6.0(5) 15(1) 0.5(2) 5(1)

P 5.2(2) 13(1) 0.4(2) 4(2)

TT723 4.8(2) 24(2) 0.94(2) 6(1)

P+TT723 3.5(2) 27(2) 0.23(1) 6(2)
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Figura 5.26: Histogramas correspondientes a las distribuciones de tamaños de las cintas V20 as

cast y V20P+TT mostrando el corrimiento del valor medio y el ensanchamiento de la misma

con el tratamiento termomecánico.

5.5. Sumario

Para una dada composición, Cu90Co10 , se pueden obtener por el método de TRMS estruc-

turas de precipitación variadas en el estado as cast. Es posible lograr distintas distribuciones

de tamaños de precipitados ricos en Co, simples o bimodales, con diámetros medios entre 4 y

18 nm , diferentes grados de dispersión espacial, uniforme o formando colonias, y con distintas

densidades volumétricas.

En ninguno de los casos, tanto en muestras en condición ascast como las que resultan al
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cabo de los tratamientos termomecánicos aplicados, se observan los perfiles de composición ca-

racterísticos de una descomposición espinodal. Esto indica que las propiedades magnéticas y de

transporte encontradas corresponden a un sistema puramente granular.

La magnetorresistencia (MR) en función del campo aplicado es en todos los casos negati-

va y presenta un perfil característico de un sistema granular. Es posible describir estas curvas

considerando una contribución superparamagnética idealMRSPM y una de tipo ferromagnética

MRFM , con histéresis en la región de bajos campos.

En las cintas con tamaño de precipitado cercano a 12 nm (límite paramagnético a 290 K)

y aquellas con tamaños medios menores pero que exhiben distribuciones anchas o bimodales,

se observa una contribución MFM importante tanto a baja temperatura como a temperatura

ambiente.

Los porcentajes de MR más elevados se encuentran en las cintas V15D+TT723 deformadas y

tratadas térmicamente, tanto a 10 K (16.4%) como a 290 K (4.9%). Estos valores son mayores

que los correspondientes a las cintas V20D+TT723 con 14.7% a 10 K y 3.1% a 290 K. Los

primeros resultan de una contribución MRFM importante mientras que en el caso de las cintas

V20 as cast y tratadas la componente MRSPM es predominante.

Los valores obtenidos por otros autores a 300 K y 1 T, en muestras con predominio de una

contribución superpqramagnética son 5.2% [7]; 6.2% [16]; 5.5% [83]. Si se comparan estos va-

lores con los obtenidos para V20 en el presente trabajo se concluye que son un factor 1,7 − 2

mayores, indicando la existencia de otra contribución, además de la granular, a la MR en este

sistema.



Capítulo 6

Cilindros

En este capítulo se exploran microestructuras Cu-Co enfriadas rápidamente mediante otra

técnica de solidificación, capaz de imponer velocidades de enfriamiento elevadas, pero menores

a las resultantes en el caso de melt-spinning. Se trata de la colada por succión (suction cas-

ting) en moldes de geometría apropiada, refrigerados por agua. En este proceso el líquido es

forzado a entrar en el molde por una gran diferencia de presión y allí se enfría relativamente

rápido, mientras progresa la precipitación de partículas coherentes ricos en Co. Se obtienen

microestructuras algo diferentes a las de los flakes estudiados donde tampoco se pudo confir-

mar la formación de las bandas de segregación espinodal. Las piezas resultantes son cilindros

macizos que tienen dimensiones macroscópicas, de 1 mm y 2 mm de diámetro, por lo que tam-

bién presentan buena resistencia mecánica. Se caracterizan las microestructuras resultantes, sus

propiedades magnéticas y de transporte de carga/espín.

6.1. Introducción

Experiencias preliminares llevadas a cabo en nuestro laboratorio [84] con la aleación Ni2MnGa

colada por succión, demostraron que es posible obtener cilindros policristalinos, de dimensiones

macroscópicas, con una marcada textura cristalográfica, sin signos apreciables de segregación.

Dado que el proceso de fusión-solidificación-enfriamiento no es similar al aplicado durante el

de twin-roller melt-spinning (TMRS) se espera en principio generar distribuciones de tamaño

de los precipitados diferentes y eventualmente distintas distribuciones espaciales de los mismos,

sin descartar a priori una segregación de tipo espinodal, y así evaluar su impacto en la MR y el

117
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efecto Kondo a baja temperaturas. Se estudian cilindros de diámetro Φ igual a 1 mm ( C1 ),

2 mm ( C2 ) y 3 mm ( C3 ).

6.2. Microestructura de los cilindros Cu-Co

El procedimiento general para la obtención de las diferentes microestructuras a estudiar es

el descrito en el Capítulo 3. En la Figura 6.1 se muestran los cilindros de aleación en su estado

as cast. El examen a baja magnificación indica que la superficie no es regular, que presenta en

algunos casos rastros de burbujas atrapadas entre el líquido y el molde durante la solidificación.

Cuando se observan cortes transversales de los cilindros se detecta también cierta porosidad. La

Figura 6.2 ilustra estos aspectos de la macroestructura en los cilindros de 1 mm de diámetro.

En las Figuras 6.3a y 6.3b se muestran, respectivamente, dos superficies de un mismo disco

de 2 mm de diámetro, cortado mediante electroerosión, que permiten visualizar la porosidad

interna; en la Figura 6.3c se aprecia la superficie de un disco cortado con sierra de diamante,

correspondiente a un cilindros de 3 mm de diámetro.

Figura 6.1: Cilindros Cu90Co10 en su estado as cast. Diámetros 1 mm (arriba), 2 mm (dos del

centro) y 3 mm (abajo).
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Figura 6.2: a) y b) Aspectos superficiales de la macroestructura en los cilindros de 1 mm de

diámetro

Los diagramas de difracción de rayos X, a partir de los cuales se determinaron las fases pre-

sentes en las muestras y sus correspondientes parámetros de red, se obtuvieron en el dispositivo

descrito en el Capitulo 3, usando radiación CuKα (λ = 1, 5418 Å). Las mediciones se realizaron

en configuración theta-theta, en modo continuo, en el rango 35◦ − 135◦ (medido en 2θ) con un

paso de 0.0263◦.

Las muestras para DRX consistieron en trozos de clavos, de largos similares , que se dis-

pusieron sobre plastilina, sobre un portaobjeto de vidrio. De esta forma el haz incidió sobre

la superficie exterior de los clavos. Adicionalmente, se midieron rodajas cortadas por electro-

erosión del clavo de 2 mm de diámetro - Figuras 6.3a y 6.3b -, precursoras de las muestras de

TEM, dispuestas sobre la plastilina con las caras planas hacia arriba.

Se detectan en todos los casos una fase mayoritaria fcc, solución sólida Cu(Co); una segunda

fase minoritaria rica en Co, que en su momento se asoció con la presencia de precipitados

coherentes en la muestra, y líneas de muy baja intensidad presumiblemente asociadas a la

presencia de fases de óxido de cobalto.

El parámetro de red de la matriz (fase mayoritaria) se calcula promediando los valores obtenidos

de las posiciones de los picos de difracción: 1) con el programa WinFit, ajustando los cinco

primeros picos de difracción con funciones Pearson VII y 2) ajustando todo el difractograma
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Figura 6.3: (a) y (b) muestran dos superficies de un mismo disco de 2 mm de diámetro, cor-

tado mediante electroerosión, que permiten visualizar la porosidad interna; en (c) se aprecia la

superficie de un disco cortado con sierra de diamante, correspondiente a un cilindro de 3 mm

de diámetro. En (d) se muestra la superficie (c) pulida con abrasivos y atacadas con Nital 5%

para revelar los granos cristalográficos, su morfología y orientación. Los granos se despliegan

radialmente.
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Figura 6.4: Difractogramas correspondientes a los cilindros de diámetros diferentes en estado

as cast. (a) Diagrama completo y (b) detalles cerca del pico 111 del Cu, donde se detecta a un

ángulo ligeramente superior, un máximo ancho y pequeño (un hombro) asociado a la fase Co

fcc.

con funciones pseudo-voight empleando el programa Powder Cell. Los resultados calculados

empleando los valores de 2θ corregidos por zero shift de acuerdo a lo propuesto en [85] se

listan en la Tabla 6.1. Dichos valores son comparables al indicado en la carta de referencia

PDF # 00− 004− 0836 para fcc Cu: a = 3,6150 Å. El parámetro de red de la fase minoritaria

se calcula ajustando el “hombro ”que aparece a la derecha del pico 111 de la matriz en algunas

de las muestras, suponiendo una estructura fcc al igual que para la matriz.

Estos valores son ligeramente mayores a los obtenidos para las cintas en el Capítulo 4. Se

calcula el tamaño de cristalita de esta fase, los precipitados ricos en cobalto, considerando el

ancho medio a mitad de altura del pico y corrigiendo por el ancho instrumental del equipo de

medición. Debido a los errores elevados en la deconvolución del pico, se obtienen valores algo

grandes (30-40 nm) por lo que se miden más adelante los histogramas de tamaños correspon-
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dientes por TEM.

Los resultados de TEM para los cilindros de 2 mm de diámetro - Figura 6.5 - indican que

Tabla 6.1: Características estructurales de las muestras cilíndricas estudiadas C1, C2 y C3. Se

incluyen en la tabla el valor del diámetro de cada cilindro Φ el porcentaje atómico at.% de Co,

el parámetro de red de la matriz rica en Cu aM , de los precipitados coherentes ricos en Co aP ,

el cociente aP/aM y el tamaño medio de precipitado.

Muestra Φ [mm] at.% aM [Å] aP/aM aM [Å] dP [nm]

C1 1 10 3,613± 0,001 3,563± 0,003 0,9863 5± 1

C2 2 9 3,616± 0,001 3,544± 0,001 0,9859 6± 2

C3 3 5 3,616± 0,002 No se distingue 0,9870 4,1± 0, 8

consisten de una matriz con composición 91 at.% Cu −9 at.% Co , 6.5c, cercana a la nominal,

en la que están embebidos precipitados coherentes ricos en Co, 6.5b, distribuidos en todo el

grano (incluso muy cerca de los bordes de grano, 6.5a). No se observan colonias como en los

flakes obtenidos por melt spinning ni una distribución de tamaños muy ancha o bimodal.

El cociente entre los parámetros de red de la matriz y los precipitados es aP/aM ∼ 0, 9859

(calculado promediando los distintos valores obtenidos a partir de los patrones de difracción,

excitando reflexiones de la familia 200 de alto orden). Para el tamaño medio de los precipitados

coherentes (midiendo el diámetro de los anillos en condición BFZA) resulta, del histograma de

la Figura 6.5d, un valor de dTEM = (6± 2) nm. Para cilindros Φ = 2 mm.
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Figura 6.5: Imágenes TEM de campo claro de C1 (a, b) y de C2 (c, d), ambos en estado as cast.

En (e) se muestra un espectro EDS correspondiente a ambos cilindros. Histogramas de tamaños

de precipitados coherentes de Co correspondientes a los cilindros C1 (f) y C2 (g).

Después del electro-pulido, queda una capa de oxido sobre la matriz y se observan

“huecos ” donde originalmente había precipitados de mayor tamaño y en algunos casos se ob-

servan también particulitas de óxido CoO con contraste lleno. El oxido de cobalto presente de

todas estas formas se trataría de CoO, como sucedió con las cintas producidas por melt-spinning.
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En el caso de TEM de los cilindros de 3 mm de diámetro - Figura 6.6 - se observan tam-

bién los precipitados coherentes distribuidos en todo el grano (Figura 6.6a); al igual que en los

cilindros de menor diámetro, y tampoco en estas muestras se observan colonias. El cociente es

aP/aM ∼ 0,987, y el tamaño medio de los precipitados coherentes (midiendo el diámetro de los

anillos en condición BFZA) resulta dTEM = (4,1 ± 0,8) nm, Figura 6.6d. El pequeño tamaño

de los precipitados coherentes en esta muestra explicaría por qué no se visualiza con claridad el

pico correspondiente a esta fase en el diagrama de difracción de rayos X.

Se observan dislocaciones- Figura 6.6b -ancladas en pequeños precipitados de contraste os-

curo, presumiblemente de CoO. El valor obtenido para aP/aM coincide con los encontrados para

los cilindros de 1 y 2 mm de diámetro. Por último, promediando de datos de EDS tomados con

la nanoprobe del TEM, se obtiene una matriz más pobre en Cu: 95 at.% Cu:-5 at.% Co (6.6c).

Esta reducción en el contenido de Co “libre” en los cilindros C3 se puede explicar considerando la

mayor presencia de óxido, en forma de partículas pequeñas embebidas en la matriz y de mayor

tamaño en las superficies externas, con la consiguiente pérdida de Co en solución. En efecto,

en estas muestras se observan dos tipos de óxido de cobalto: formaciones como flores de Co3O4

- Figura 6.7a - con “pétalos” del orden del micrón, y partículas (10-20 nm ) de CoO - Figuras

6.7b y 6.7c. Además se encuentra, luego del electropulido, CoO superficial como sucedió con las

cintas producidas por melt-spinning y los clavos de 2 mm de diámetro. El menor contenido de

Co ‘libre’ en C3 da lugar a la formación d precipitados más pequeños y dispersos, que no se

detectan fácilmente con difracción de rayos x. Luego, es necesario considerar en los análisis que

los cilindros C3 tienen un menor contenido de Co para precipitar y una fracción de volumen

de óxidos de Co mayor. Sobre la base de la difracción de electrones y el perfil EDS de estos

precipitados- Figura 6.7 - las partículas de óxido más pequeñas en las muestra C3 se identifican

como CoO.
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Figura 6.6: Cilindro de 3 mm de diámetro (C3). Imágenes de campo claro de (a) dislocaciones

ancladas por precipitados de CoO pequeños (10−20 nm ) y (b) precipitados coherentes en el

interior de un grano. El espectro EDS correspondiente se muestra en (c) y el histograma de

tamaños de precipitados coherentes de Co en (d).

6.2.1. Efecto de un tratamiento de 1 h a 723 K

Cuando se aplica un tratamiento térmico de 1 h a 723 K a los diferentes cilindros se espera

modificar la distribución espacial y de tamaños de los precipitados de Co sin propiciar, en

principio, la aparición de nuevas fases.

Los difractogramas correspondientes a los cilindros tratados térmicamente se muestran en la

Figura 6.8. Se confirma que al igual que en los flakes obtenidos por TRMS y en los cilindros en

el estado as cast hay una fase mayoritaria (la matriz de fcc Cu(Co)), precipitados ricos en Co

coherentes con la matriz de Cu y precipitados de CoO de mayor tamaño. Esta fase está presente

en mayor fracción de volumen en C3 y C3T. Los parámetros de red de las diferentes fases y la

relación de misfit entre la matriz y los precipitados se listan en la Tabla 6.2.
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Figura 6.7: (a) Micrografía de campo claro mostrando una formación de Co3O4 y (b) difracción

correspondiente a la zona del "pétalo"superior: eje de zona [111] del Co3O4 . (c) Micrografía

de campo claro en condición BFZA y correspondiente campo oscuro con g=200 del CoO. En

esta última imagen se observan partículas de óxido con diámetros entre 10 y 20 nm. (d) Patrón

de difracción correspondiente: eje de zona [110] de la matriz más puntos adicionales debidos al

CoO, algunos de los cuales se indican con flechas.

En el caso de C1 el tamaño de los precipitados aumenta de (5± 1) nm a (7± 2) nm; en C2

pasa de (6±2) nm a (9±3) nm y en C3 de (4,1±0,8) nm a (5±2) nm. Al ser las distribuciones

relativamente anchas, existe en todas los cilindros tratados precipitados con tamaño cercano al
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Tabla 6.2: Características estructurales de las muestras cilíndricas C1, C2 y C3 tratadas 1 h

723 K. Se incluyen en la tabla el valor del parámetro de red de la matriz rica en Cu aM , de los

precipitados coherentes ricos en Co aP , del cociente aP/aM y el tamaño medio de precipitado.

Muestra aM [Å] aP [Å] aP/aM aCoO [Å] dP [nm]

C1T 3,614± 0,001 - - - 7± 1

C2T 3,603± 0,004 3,55± 0,01 0,986 4,286± 0,002 9± 3

C3T 3,608± 0,003 - - 4,289± 0,002 5± 2

crítico para permanecer bloqueado a 290 K, por lo que en todos los casos habrá una contribución

ferromagnética tanto en los lazos de histéresis como en la magnetorresistencia a bajos campos

aplicados, aun a temperatura ambiente.

Figura 6.8: Difractogramas correspondientes a los cilindros estudiados en dos rangos de ángulo

2θ : 30◦−88◦ (izquierda) y 2θ : 35◦−55◦ (derecha).

Con relación a los tamaños y la distribución espacial de los precipitados coherentes se observa

que los diámetros medios de las respectivas distribuciones de tamaños aumentan y estas se

vuelven en general algo más anchas. La Figura 6.8 muestra los difractogramas correspondientes
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a los cilindros tratados 1 h a 723 K.

Figura 6.9: Micrografías TEM tomadas en condición BFZA y los correspondientes histogramas

de tamaños de los precipitados coherentes de Co, para cilindros tratados 1 h a 723 K. (a.b)

C1T; (c-e) C2T y (f,g) C3T.

Se observan las mismas fases, Cu y Co y CoO en los tres cilindros; en el caso de C3 la

fracción de volumen de CoO es bastante mayor y se detectan también partículas de ∼ 500 nm

de Co3O4.

6.2.2. Resumen de la microestructura de los cilindros

En el estado as cast los cilindros no presentan en ninguno de los tres casos, un contraste de

bandas alternadas ricas y pobres en Co características de la descomposición espinodal.

Se obtienen, al igual que en el caso de los flakes procesados por TRMS, precipitados coherentes

con contraste de anillos en condición de difracción en eje de zona (BFZA) y precipitados de CoO.
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En función de la velocidad de solidificación y la cantidad de Co ‘libre’ en la matriz (depen-

diente a su vez de la fracción de volumen de óxidos de Co que se forma) se obtienen diferentes

distribuciones de tamaños de precipitados, con valores medios por debajo del tamaño critico

superparamagnético a 290 K (∼ 12 nm ).

Los anchos de las distribuciones son diferentes, siendo los encontrados en C1 y C3 relativa-

mente pequeños, con prácticamente todos los precipitados de Co en régimen superparamagnético

a 290 K. Por el contrario, la distribución en los cilindros C2 es más ancha y la cola derecha

abarca tamaños próximos y aun mayores al crítico, por lo que estos presentan una contribución

ferromagnética aún a 290 K.

En el caso de los cilindros C3 la presencia de abundantes precipitados de CoO (20 − 30 nm)

con una temperatura de Neel TN = 290 K [86] podría en principio aportar una contribución con

histéresis antiferromagnética o débilmente ferromagnética.

Cuando se somete a los cilindros as cast a un tratamiento isotérmico de 1 h a 723 K los preci-

pitados de Co aumentan su tamaño, pero en gran parte siguen siendo coherentes con la matriz.

Se observa, al igual que en el caso de las cintas, una tendencia a formar de manera incipiente,

en particular en C2, trenes de precipitados ricos en Co con espesores ∼ 6 nm y zonas interricas

en Cu de ∼ 10 nm.

6.3. Propiedades magnéticas

En primer término se miden las curvas de magnetización en función de la temperatura,

aplicando los protocolos de Zero Field Cooling (ZFC) y de Field Cooling (FC), a un velocidad de

5 K/min, bajo un campo magnético externo de 10 mT. Las curvas correspondientes al cilindro

de 1 mm de diámetro se muestran en la Figura 6.10a, donde se observa un máximo en la curva

ZFC y una temperatura de bifurcación cercana a los 250 K. El perfil mostrado en la Figura

6.10b corresponde a la [d(MZFC −MFC)/dT ]. Esta curva que es proporcional a la distribución

de barreras de activación en la muestra, presenta un máximo local a 8 K. Se identifica a esta

temperatura como la temperatura de bloqueo TB de los precipitados coherentes en la muestra.

Considerando para el fcc Co a temperatura ambiente un valor de la constante de anisotropía

magnética KI = 6,2 × 104 J/m3 y la polarización de saturación del Co puro, JS,Co = 1,82
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T, es el tamaño límite superparamagnético a 300 K resulta dSPM =
(
25 kBT
KI

)1/3 ∼= 12 nm y

a 8 K dSPM ∼= 3,5 nm. Los tamaños medios de los precipitados en estas muestras son muy

inferiores a 12 nm, por lo que se concluye que a temperatura ambiente las muestras presentan

un comportamiento superparamagnético dominante (no ideal en principio). Los cilindros C2

presentan sin embargo una distribución de tamaños ancha, con precipitados de hasta 12 − 13

nm, por lo que no se descarta una contribución ferromagnética.

Los lazos de histéresis de las muestras C1 se muestran en la Figura 6.11a, mientras que la

Figura 6.11b contiene una ampliación de la zona de bajo campo (± 30 mT) que ilustra como

por encima de 100 K el comportamiento tiende al de un superparamagneto ideal.

Figura 6.10: (a) Magnetización en función de la temperatura en condiciones de ZFC y FC corres-

pondiente a cilindros C1, medidas bajo un campo de 10 mT. (b) curva [d(MZFC −MFC)/dT ],

proporcional a la distribución de barreras de activación en la muestra.

En la Figura 6.10 se muestran las curvas ZFC y FC correspondientes a cilindros C1, de

1 mm de diámetro. El máximo en la curva ZFC es más marcado y la temperatura de bifur-

cación (o irreversibilidad) es superior a 300 K. La distribución de barreras de activación en

esta muestra tiene un máximo a 8.5 K y se espera tenga otro a temperaturas mayores a 300

K, correspondiente al bloqueo de los precipitados de tamaños cercanos a 12 nm, el límite por

encima del cual las partículas son ferromagnéticas a 300 K. Esto es consistente con los lazos de

histéresis mostrados en la Figura 6.11, que exhiben un carácter aparentemente ferromagnético
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a toda temperatura menor o igual a 300 K. Sin embargo, debe considerarse una contribución

superparamagnética importante, proveniente de los precipitados coherentes de Co, fuertemente

afectada por interacciones dipolares, ver Figura 6.5b.

Figura 6.11: Lazos de histéresis medidos a distintas temperaturas (a) y (b) ampliación de la

zona de bajo campo mostrando que por encima de 100 K la muestra es superparamagnética.

En el caso de los cilindros C3, con una fracción atómica de Co menor (Cu95Co5) , la dis-

tribución de tamaños mostrada en la Figura 6.6d indica que estos cilindros deberían ser super-

paramagnéticos. Sin embargo, en la Figura 6.12 se observa una contribución adicional de tipo

ferromagnético aun a temperatura ambiente, originada en otros elementos estructurales distintos

a los precipitados coherentes de Co. Esto lleva a pensar en el efecto de las partículas de óxido,

CoO y Co3O4, sobre las propiedades. El CoO bullk es una sustancia aislante antiferromagnética

con una temperatura de Néel de 300 K [87]. Sin embargo, se encuentra que las nanopartículas de

CoO pueden mostrar superparamagnetismo or ferri/ferromagnetismo [88, 89], aunque las expli-

caciones propuestas son controversiales. Un hallazgo frecuente [90], en nanoparticulas fcc-CoO,

es la coexistencia de una fase antiferromagnética en el volumen y una cáscara superficial de

espines no-compensados. En partículas pequeñas, del orden de las encontradas en los cilindros

C3, se han reportado interacciones ferromagnéticas a bajas temperaturas [91]. En el presente

caso, donde las partículas están embebidas en Cu, se espera sean antiferromagnéticas, con una

magnetización baja. Por encima de esta temperatura se comporta como un paramagneto.
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Figura 6.12: (a) Magnetización en función de la temperatura en condiciones de ZFC y FC

correspondientes a cilindros C2 as cast, medidas bajo un campo de 10 mT. (b) curva [d(MZFC−

MFC)/dT ], proporcional a la distribución de barreras de activación en la muestra.

El óxido Co3O4 presenta, por su parte, una transformación de fase a TN = 25 K [92] y pasa a

ser antiferromagnético con una coercitividad elevada, del orden de 30−60 mT en nanopartículas

de 20 − 30 nm [93], del orden de la que se observa en la Figura 6.14 . Por encima de TN la

susceptibilidad sigue una ley de Curie-Weiss modificada: χ = χ0 +C/(T +θ) [94]. Por debajo de

esta temperatura estarán bloqueadas, dando origen a una contribución de tipo ferromagnético.

Luego los lazos en la Figura 6.13 pueden explicarse considerando para toda temperatura una

contribución superparamagnética originada en los precipitados coherentes de Co (∼ 4 nm ) con

una temperatura de bloqueo menor a 8 K; una ferromagnética por debajo de 300 K originada

en las partículas de CoO (∼ 10 − 20 nm) presentes en estos cilindros y otra contribución

ferromagnética dura por debajo de 25 K, asociada a las partículas de Co3O4 de alrededor de

500 nm. En las otras muestras estudiadas estos óxidos son muy minoritarios y prácticamente

no se detectan sus efectos.
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Figura 6.13: Lazos de histéresis correspondientes a cilindros C2 as cast, medidos a distintas

temperaturas (a) y (b) ampliación de la zona de bajo campo mostrando que en todo el rango de

temperatura la muestra presenta una componente ferromagnética, además de una paramagnética

con interacciones.

A manera de síntesis de las propiedades de histéresis de las aleaciones Cu90Co10 as cast,

obtenidas en forma de cilindros con diferentes diámetros, se puede concluir que en todos los ca-

sos se evidencia un comportamiento superparamagnético dominante, asociado a los precipitados

coherentes de Co, con una única temperatura de bloqueo cercana a los 8 − 9 K . Los cilindros

con una distribución de tamaños más ancha (C2) presentan una contribución ferromagnética

minoritaria aun a temperatura ambiente, asociada a los precipitados con tamaños mayores a

∼ 12 nm. En el caso de los cilindros C3 se encuentra también una contribución ferromagnética

aun a temperatura ambiente, presumiblemente asociada a las partículas de CoO presentes en

mayor medida que en los otros cilindros.

Los lazos de histéresis medidos a temperatura ambiente en los cilindros tratados 1 h a

723 K son consistentes con un incremento en el valor medio y el ancho de la distribución de

tamaños de los precipitados de Co, como se muestra en las Figura 6.15 y Figura 6.16. Los valores

correspondientes de los parámetros de histéresis se detallan en la Tabla 6.3.
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Figura 6.14: Lazos de histéresis correspondientes a cilindros C3 as cast, medidos a 5 K y 300

K, mostrando una componente paramagnética y una ferromagnética a 300 K, presumiblemente

asociada a las partículas de CoO (10− 20 nm) observadas.

Tabla 6.3: Parámetros de histéresis a 300 K, correspondientes a los lazos mayores de las Figuras

6.9, 6.11 y 6.12. Se indican los valores del campo interno coercitivo µ0 ·σHiC [mT], definido para

σ = 0, el momento magnético remanente total σR y el de saturación total σS.

Muestra T[K] C1 C2 C3

µ0 ·M HiC [mT ]
300 ∼ 0 7± 1 2± 2

5 15± 1 16± 1 39± 2

σR[mAm2]
300 ∼ 0 0,12± 0,01 (6,0± 0,1)× 10−5

5 0,05± 0,01 0,50± 0,01 (4,8± 0,1)× 10−4

σS[mAm2]
300 0,14± 0,01 1,20± 0,01 (2,0± 0,1)± 10−3

5 0,13± 0,01 1,3± 0,01 (6,0± 0,1)× 10−3

dP [nm]

4,1± 0,8

3,4± 0,1 6± 2 10− 20 a

500 b

a Partículas de CO b Partículas de Co3O4
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Figura 6.15: Lazos de histéresis de los cilindros (a) C1, (b) C2 y (c) C3, medidos a 290 K luego

de aplicar un tratamiento térmico de 1 h a 723 K.
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Figura 6.16: Rama superior de los lazos de histéresis de los cilindros medidas a 290 K, luego

de aplicar un tratamiento térmico de 1 h a 723 K. Los lazos observados se ajustan con una

componente superparamagnética y una ferromagnética . (a) C1T, (b) C2T y (c) C3T. Los

valores de los parámetros resultantes se listan en la Tabla 6.4.
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6.3.1. Resumen de las propiedades magnéticas de los cilindros

Tabla 6.4: Parámetros de histéresis a 300 K, correspondientes a los lazos mayores de la Figura

6.16 (luego de un tratamiento de 1 h a 723 K). Para la contribución ferromagnética se indican

los valores del campo interno coercitivo µ0 σHiC [mT], definido para σ = 0, la magnetización

remanente total σR y la de saturación total σS. Para la contribución superparamagnética se

listan el momento magnético medio de las unidades superparamagnéticas µ y la magnetización

de saturación σ∗S.

Muestra C1T C2T C3T

Lazo FM

µ0 MHiC [mT ] 38± 1 22± 3 32± 3

σR [Am−2kg−1] 1,23± 0,06 0,81± 0,01 0,81± 0,01

σS [Am−2kg−1] 1,35± 0,05 5,74± 0,06 3,18± 0,05

Lazo SPM

M∗
S [Am−2kg−1] 2,5± 0,1 2,37± 0,05 1,92± 0,05

µ [µB] 608± 20 1427± 20 1630± 30

dP [nm] 6± 1 9± 3 5± 2
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6.4. Propiedades de transporte de carga/espín

6.4.1. Resistividad

En la Figura 6.17 se muestra la resistividad eléctrica de los tres tipos de cilindros, en función

de la temperatura entre 10 K y 300 K. En la Figura 6.17a se puede observar que las curvas

son, en líneas generales, similares entre sí y a las encontradas en los flakes procesados por melt-

spinning. El coeficiente de temperatura de la resistencia, TRC, se muestra en la Figura 6.17b.

La Figura 6.17c ilustra el mínimo en la resistencia alrededor de los 20-30 K, encontrado también

en los flakes. Este efecto aparece más marcado en las muestras C3, que contienen menos Co en

la composición media de la matriz y por lo tanto precipitados más pequeños.

Los comportamientos de la resistividad observados en los diferentes cilindros son muy simi-

lares, como también la magnitud del efecto tipo Kondo a menor temperatura. Los parámetros

que resultan de ajustar la función definida en la ecuación 2.31 a las curvas graficadas en la

Figura 6.17c se incluyen en la Tabla 6.3. Se observa que la amplitud del efecto Kondo, dada por

el valor de ρK decrece cuando el diámetro del cilindro se incrementa en la condición as cast y

prácticamente desaparece con un tratamiento de 1 h a 723 K en cilindros C2 y C3.

Cuando se aplica a las muestras en el estado as cast este tratamiento térmico de 1 h a 723 K

se observa- Figura 6.18- que el TRC de las muestras C3 se incrementa en relación a los valores

hallados en las aleaciones C1 y C2. Además, lo más importante, el mínimo en la resistencia a

baja temperatura prácticamente desaparece. Esto se debe a que este tratamiento promueve el

crecimiento del tamaño medio de los precipitados, mediante la difusión del Co en solución, en

parte liberado por la disolución de los precipitados de menor tamaño. Esto lleva a la desaparición

de los pequeños clusters que intervienen en el scattering Kondo.
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Figura 6.17: (a) Resistencia relativa a su valor a 300 K, (b) los correspondientes valores del

coeficiente de temperatura de la resistencia, TRC, obtenidos para las muestras de cilindros C1,

C2 y C3. (c) resistencia relativa a su valor a 60 K, para las tres muestras, donde se aprecia

mejor el mínimo de resistividad alrededor de 30 K.
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Tabla 6.5: Parámetros que ajustan las curvas de la Figura 6.17c con la función descrita en la

ecuación 2.31 y 2.32 . Se detallan los valores de la resistividad cerca de 0 K ρ0, el coeficiente

del término cuadrático, asociado a scattering electrón-electrón ae, la amplitud del efecto Kondo

ρK , la temperatura Kondo TK y el espín efectivo de las unidades magnéticas que dan lugar al

scattering .

C1 C2 C3

As cast TT 1h 723 K As cast TT 1h 723 K As cast TT 1h 723 K

ρ0 × 10−5 73,6(1) 25,5(5) 30,40(2) 10(1) 10,3(1) 3,2(1)

ae × 10−8 0,36(1) 0,47(1) 0,11(1) 0,36(6) 0,04(1) 0,12(1)

ρK × 10−6 8(1) 0,9(2) 2,3(1) − 1,5(1) −

TK [K] 35(3) 20(2) 24(1) − 23(1) −

Seff 0,15(1) 0,09(8) 0,07(1) − 0,14(3) −

La Figura 6.18 resume el efecto del tratamiento térmico sobre el mínimo a baja temperatura

mostrado en la Figura 6.17c. Los parámetros que resultan de ajustar la función definida en la

ecuación 2.31 se listan también en la Tabla 6.5.
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Figura 6.18: (a) Resistencia relativa a su valor a 300 K y (b) relativa a su valor a 60 K, para

las tres muestras, C1, C2 y C3. Se aprecia que el mínimo de resistividad alrededor de 30 K

prácticamente desaparece. (c) valores del coeficiente de temperatura de la resistencia, TRC,

para las diferentes muestras. La más afectada por el tratamiento térmico es la muestra C3, que

presenta los precipitados más pequeños en el estado as cast.
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Figura 6.19: Resistencia relativa a su valor a 60 K, para las tres muestras, C1, C2 y C3 en

condición as cast (1) y tratadas 1 h a 723 K (2).

6.4.2. Magnetorresistencia

Se mide la MR de los tres tipos de cilindros, a dos temperaturas extremas 10 K y 290 K, con

una configuración tal que la corriente es paralela al campo magnético aplicado en la dirección

en la cual el factor desmagnetizante es mínimo, es decir a lo largo del cilindro.

En primer término se observa que las mediciones de MR a temperatura ambiente presentan una

deriva temporal (ageing) que es más notable en muestras as cast con precipitados pequeños,

como C1 y C3. Este efecto - Figura 6.20b y 6.20c - enmascara algunos detalles relativos a la

saturación, o no, de la MR además de dar lugar a ciclos MR(H) asimétricos y con histéresis.

Á pesar de este efecto, se observa que en las muestras C1 y C3 - Figuras 6.20a, d, c y f -

el comportamiento de la MR a 290 K es el que se espera para un mecanismo granular que

involucra precipitados superparamagnéticos. El caso de la muestra C2, que en el estado as cast

ya posee una fracción de partículas bloqueadas (ferromagnéticas) el comportamiento que se

observa a 290 K se asocia a la superposición de uno típico de ferromagnetos a muy bajo campo

y un comportamiento de tipo paramagnético que prevalece a campos mayores y no muestra

saturación.
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Figura 6.20: Magnetorresistencia medida a dos temperaturas, 10 K y 290 K, en muestras as cast

de cilindros C1 (a, d), C2 (b, e) y C3 (c, f), para un campo máximo de ±1 T . Las Figuras (d),

(e) y (f) son detalles de las curvas respectivas en la región de pequeños campo aplicados. Las

curvas a 290 K presentan una deriva temporal que impide definir mejor los trazos cerca de

H = 0.
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Figura 6.21: MR a 10 K correspondiente a las muestras C1 (a, d), C2 (b, e) y C3 (c, f) en condi-

ción as cast y luego de un tratamiento TT 1h 723 K. Las figuras (d), (e) y (f) son ampliaciones

de la zona de bajo campo magnético de las curvas correspondientes.

En el caso de C1 y para una temperatura de 10 K, cercana a la temperatura de bloqueo
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definida como el máximo en las distribuciones de energía de activación mostradas en las Figuras

6.8b y 6.10b, se advierte un comportamiento característico de un ferromagneto con una marcada

histéresis a bajo campo. En el caso de C3 se observa a baja temperatura una componente ferro

importante originada presumiblemente en los óxidos. En cilindros C2 por su parte- Figuras

6.20b y 6.20e -se observa una contribución ferromagnética, aun a 290 K. Cabe destacar que en

esta condición as cast los niveles de MR son en todos los casos inferiores al 1%, aún a muy

bajas temperaturas. Estos niveles son mucho menores que los reportados para muestras con

precipitados de tamaño medio ∼ 4 nm, obtenidas mediante solidificación rápida seguida de un

recocido de 1 h a 723 K. Se estudia a continuación el efecto de este recocido sobre las curvas

de MR en la condición as cast , los resultados se muestran en la Figura 6.17. Se observa, en

primer término que a 10 K el nivel global de MR crece a valores entre 8% y 10% al cabo del

tratamiento térmico a 723 K. Además, aparecen evidencias claras de histéresis para campos

bajos en todas las muestras estudiadas, indicando un predominio de partículas ferromagnéticas

engrosadas (bloqueadas).
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Figura 6.22: MR a 290 K correspondiente a las muestras C1 (a, d), C2 (b, e) y C3 (c, f)

en condición as cast y luego de un tratamiento TT 1h 723 K. Las figuras (d), (e) y (f) son

ampliaciones de la zona de bajo campo magnético de las curvas correspondientes.

Los máximos en las Figuras 6.17d, e y f se corresponden con los valores de coercitividad me-
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Figura 6.23: MR a 10 K (a) y a 290 K (b) correspondiente a las muestras C1, C2 y C3 en la

condición as cast.

Figura 6.24: MR a 10 K (a) y a 290 K (b) correspondiente a las muestras C1, C2 y C3 luego de

un tratamiento TT 1h 723 K.
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didos y listados en la Tabla 6.2. Al igual que lo encontrado en el caso de flakes, estos resultados

sugieren que los mayores valores de MR no estarían asociados a las partículas superparamag-

néticas en las muestras, sino a aquellas de mayor tamaño, bloqueadas, con comportamiento

ferromagnético. Cuando se mide MR a 290 K, las curvas son menos repetitivas debido al drift

comentado anteriormente, por lo que resulta difícil establecer las características de los perfiles.

Tabla 6.6: Valores de los parámetros resultantes de aplicar la ecuación 5.1 a las curvas de la

Figura 6.18 medidas a 10 K. No se determinan estos parámetros para las curvas a 290 K por

la deriva de la señal. Se listan los valores de la contribución ferromagnética cerca del origen

MRFM(H = 0), de la superparamagnética MRSPM , el valor medio del momento magnético

de las unidades superparamagnéticas 〈µSPM〉 en unidades de magnetones de Bohr y el tamaño

medio dP de los precipitados coherentes de Co

As cast MRSPM 〈µSPM〉 dP MRFM(H = 0) MRTot

[ %] µB nm [ %]

C1 94,5(5) 50(2) 3,4(1) 5,5(5) 1,27(5)

C2 63,5(5) 70(5) 6(2) 36,5(3) 0,96(5)

C2 40(1) 42(2) 4,1(8) 60(1) 0,78(5)

1 h a 723 K

C1T 94(2) 61(2) 6(1) 6(2) 1,29(5)

C2T 77(1) 47(2) 9(3) 23(1) 14,40(5)

C3T 59,5(5) 43(2) 5(2) 40,5(5) 9,90(5)

En cilindros as cast se observa que MR a 1 T y a 10 K es, en todos los casos, mayor que

en V10 medida también a 10 K y menor que las correspondientes a V15 y V20. Esto indica

que en estado as cast los flakes presentan en general mayor MR en las condiciones de campo y

temperatura descritas. Para las muestras tratadas 1 h a 723 K se tiene que MR en los cilindros

es menor que V20T (que presenta el máximo valor de MR en flakes tratados); para los cilindros

C2T y C3T MR a 10 K es mayor que en V10T y V15T.

Para el caso de flakes sometidos a una presión de 1,8 GPa y luego tratados 1 h a 723 K se tiene

que la MR es mayor que la encontrada en los cilindros tanto as cast como en los tratados y esta

relación se mantiene para temperaturas de 10 K y 290 K.
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Estos resultados indican que en muestras as cast más masivas, como los cilindros estudiados, los

valores de MR observados son menores en un 5% - 10% que los medidos en flakes. Los cilindros

tratados térmicamente presentan una MR (5%) mayor que los flakes, excepto en el caso de

cintas V20 donde los valores son similares. Estos resultados se explican considerando que en el

caso de los cilindros la distribución espacial de los precipitados es más uniforme, mientras que

en las cintas V10 y V15 se observan colonias, que no desaparecen con el tratamiento térmico.

Los valores de MR medidos en los cilindros tratados 1 h a 723 K son sistemáticamente menores

que los observados en los flakes sometidos a un tratamiento P+T.

6.4.3. Síntesis de los resultados de MR en cilindros

En primer término, el método de solidificación no da lugar a la formación de fluctuaciones

periódicas de la composición en la matriz, características de la descomposición spinodal. Y esto

es así para la condición as cast de las tres velocidades de enfriamiento impuestas variando el

diámetro de los cilindros. Esto indica que al igual que en los flakes, la contribución a la magne-

torresistencia debería provenir de los precipitados coherentes de Co, esto es, tener un carácter

puramente granular.

Como ya se dijera, todos los cilindros presentan las mismas fases: una matriz diamagnética de

Cu, precipitados coherentes prácticamente de Co puro (3 nm a 15 nm ) y partículas de CoO

antiferromagnéticas (TN ∼ 300 K), de mayor tamaño (10 nm a 20 nm ) e incoherentes con la

matriz. En el caso de C3 se observan ademas precipitados de Co3O4 de aproximadamente 500

nm. La composición de los cilindros de 1 mm (C1) y de 2 nm (C2) de diámetro determinada

por EDS es ∼ Cu90Co10. En los cilindros C3 (diámetro 3nm) la composición es más pobre en

Co ( Cu95Co5 ) debido a un mayor fracción de volumen de partículas de óxido de cobalto, que

se forman a alta temperatura y reducen la cantidad de Co libre en la solución.

Los cilindros tratados 1 h a 723 K presentan a 10 K y a 290 K valores mayores de MR que

las cintas V10T y V15T. En las cintas V20T en cambio, MR es un factor 10 mayor que en los

cilindros.

En los cilindros as cast MR está entre 0.6% y 0.8% a 10 K y entre 0.3% y 0.5% a 290 K. En

los cilindros tratados se tiene a 10 K una MR entre 8% y 10% y a 290 K entre 0.7% y 1.4%.
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Comparando con los valores obtenidos para V20T, entre 2% y 12% a 10 K y entre 0.6% y 2.6%

a 290 K se tiene que en los cilindros tratados MR es menor y menor también que los valores

máximos obtenidos en las cintas V15 P+T, 16% a 10 K y 4% a 290 K.

La magnetorresistencia es máxima en el cilindro C2, con distribuciones anchas de tamaños de

precipitados de (6 ± 2) nm en condición as cast y (9 ± 3) nm luego de 1 h a 723 K . Estos

factores indican que en una buena fracción de precipitados tiene un diámetro por encima del

crítico para su bloqueo, por lo que se comportan como ferromagnetos y contribuyen a la MR

total, incrementando su valor.

Los cilindros tratados térmicamente presentan una MR (5%) mayor que los flakes, excepto en

el caso de cintas V20T donde los valores son similares. Estos resultados se explican considerando

que en el caso de los cilindros la distribución espacial de los precipitados es más uniforme,

mientras que en las cintas V10 y V15 se observan colonias, que no desaparecen con el tratamiento

térmico.

Al igual que en el caso de los flakes, tanto en condición as cast como tratados térmicamente, los

valores mayores de MR se obtienen cuando aparecen zonas de concentración de Co que forman

una estructura periódica de tipo multicapa. Estas laminitas no se forman por descomposición

espinodal pero pueden contribuir a MR con un mecanismo tipo multicapa y dar eventualmente

una contribución ferromagnética a la polarización total del cilindro.

Es posible obtener muestras masivas as cast, de dimensiones milimétricas, con valores de MR

a temperatura ambiente similares a los hallados por otros autores en flakes solidificados a gran

velocidad y tratados 1 h a 723 K.



Capítulo 7

Láminas

En este Capítulo se sintetizan mediante técnicas de electrodeposición1 láminas Cu-Co sim-

ples, bicapas y multicapas desordenadas. El propósito es lograr en primer término, un sistema

con una interfaz sustrato/lámina, siendo la lámina una solución solida metaestable de Co en

Cu, sin precipitados coherentes ni oscilaciones en la composición de tipo espinodal. Lo mismo

se logra en los casos de bicapas Cu/Co y Cu(Co)/Co en las que hay interfaces adicionales. Las

estructuras de dimensionalidad 2D en forma de láminas y/o multicapas de fases con diferentes

propiedades magnéticas, separadas por superficies interfaciales de gran área, constituyen ejem-

plos especiales de sistemas magneto-resistivos. Estos sistemas presentan, para multicapas en las

cuales los espesores de cada fase son los adecuados, grandes valores de MR. Estas multicapas

se pueden producir por diferentes métodos, siendo la electrodeposición uno de los más versáti-

les, económicos y fáciles de implementar a escala industrial. Por este motivo resulta de interés

conocer los mecanismos de electrocristalización y las estructuras resultantes para esta ruta de

fabricación. En este capítulo se abordan los procesos de nucleación y crecimiento de películas

de Cu-Co producidas por el método de electrodeposición sobre sustratos de latón comercial; se

examinan diferentes composiciones y morfologías (monocapas, bicapas y multicapas). No hay

antecedentes en la bibliografía del uso de sustratos de aleación Cu-Zn, más económicos y con

mayor resistencia a la corrosión que los de Cu de pureza 99.99%, usados habitualmente; el pro-

blema que pueden presentar estos sustratos binarios es la pérdida (de-alloying) de uno de sus
1Esta parte del trabajo de Tesis se realizó bajo la orientación de la Dra. María del Carmen Aguirre (IFEG-

FaMAF), quien además colaboró estrechamente en la realización de las electrodeposiciones y en el análisis de

los datos.
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componentes. Esto se estudia para el caso de Cu-30 wt.% Zn. Se propone además un método

para analizar los transitorios de corriente observados durante largos tiempos de deposición, y que

presentan sucesivos máximos. Se fabrican también estructuras multicapas por electrodeposición

con doble pulso y se estudian las microestructuras resultantes, las propiedades magnéticas y las

de transporte de carga/spin. Los valores de magnetorresistencia se comparan con los observados

en los flakes y en cilindros, discutidos en los Capítulos 5 y 6.

7.1. Introducción

Las películas y multicapas magnéticas se preparan habitualmente con técnicas de deposición

de plasma, sputtering o por deposición química o física a partir de un vapor [95] En el caso par-

ticular de películas y multicapas de Co/Cu el proceso más usado es la electrodeposición [96, 97],

siendo esta electrodeposición sobre sustratos foráneos de gran importancia en las tecnologías de

láminas gruesas para la microelectrónica.

Para lograr un mejor control de la estructura y de las propiedades magnéticas y/o elec-

trónicas de estos dispositivos multicapa, es necesario describir en detalle los mecanismos que

controlan la electrodeposición, sus cinéticas y los fenómenos interfaciales que afectan la crista-

lización. Las técnicas experimentales electroquímicas apropiadas para estudiar estos fenómenos

son la Voltametría Cíclica (CV) y la cronoamperometría (CA). Los transitorios de las curvas

corriente potenciostática vs. tiempo (CTTs) son muy útiles para evaluar parámetros fisicoquími-

cos de interés. Estos transitorios son a menudo interpretados sobre la base de modelos teóricos

generalmente aceptados [96, 98] que describen los regímenes de formación y crecimiento inicial

del núcleo cristalino; a partir de estos valores es posible determinar si la nucleación es instan-

tánea (I) o progresiva (P), con geometría de crecimiento 2D o 3D y también si este crecimiento

inicial está controlado por la difusión de los iones en el volumen de la solución (Vd) o por la

incorporación/liberación de adátomos en la interfaz cristal/solución (Li). Así, a partir de datos

experimentales de corriente se pueden estimar parámetros cinéticos relacionados al proceso de

cristalización. Las características de estos mecanismos influyen en la estructura y propiedades

de las interfaces que se forman.

Existen estudios previos de los mecanismos de nucleación de Cu y Co sobre diferentes sustratos
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[97, 99, 100] donde se encuentra que el número de núcleos que se forman sobre la superficie de-

pende sensiblemente del sobre-potencial aplicado, que determina la granularidad del depósito,

afectando las propiedades magnéticas y/o electrónicas del film [97].

En el caso de films Cu-Co, los CTTs no siempre son simples; presentan más de un máximo

durante el proceso, como se ilustra en la sección 7.4. La ocurrencia de más de un máximo en

estos transitorios indica que la electrocristalización del cobalto y/o del cobre tiene lugar en dos

o más pasos consecutivos de nucleación. La observación de máximos múltiples en un transitorio

se puede atribuir a tres mecanismos diferentes [99, 100, 101, 102, 103].

El primero, propuesto por Abyaneh et al. [102, 104] está vinculado a un proceso de pérdida y

renacimiento de centros de nucleación; el segundo sugiere la existencia de zonas macroscópicas

diferentes en la superficie del electrodo [102] y un tercero relacionado a la cristalización de

diferentes especies químicas. Numerosos autores [99, 103, 105, 106] identifican e interpretan

las sucesivas etapas del proceso de deposición analizando la curva del transitorio de corriente

en cada etapa, de manera separada, aplicando a cada una diferentes formalismos matemáticos

existentes [98, 107, 108, 109, 110, 111, 112, 113].

Estos autores, aun cuando el transitorio de corriente presenta varias etapas, analizan las

curvas aplicando protocolos correspondientes a perfiles con un único pico de corriente. Consi-

deran que los sucesivos picos en la curva de corriente J(t) están asociados a pasos secuenciales

de nucleación y normalizan la curva con los diferentes valores (Jm,i ; tm,i) y comparan la curva

para cada máximo con las predichas por los modelos de Scharifker-Hills (SH) [107, 108]. En

el primer caso se considera un mecanismo controlado por la difusión de iones en la solución

(Vd), mientras que en el segundo caso el proceso que controla la tasa de nucleación es el pe-

gado/despegue de los iones en la superficie cristalina en contacto con la solución (Li). Palomar

Pardavé et al. [105, 101] reportan también una caracterización detallada de transitorios de la

corriente potenciostática asociada a transiciones del régimen de nucleación 2D a 3D durante la

deposición de plata; dependiendo del potencial de deposición aplicado, muestran que es posible

identificar diferentes rutas de proceso durante una única curva de corriente potenciostática. Se

reportan también fenómenos similares para la nucleación de cobalto sobre carbono vítreo [99].

Se han reportado estudios de los mecanismos de nucleación de cobre y cobalto sobre sustratos

de carbono vítreo y de cobre, mono y policristalino [99, 101, 103, 104, 106] Sin embargo no se

conocen aun las cinéticas de electrocristalización de cobre y cobalto sobre sustratos de latón
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(Cu-Zn). En esta primera parte del capítulo se estudian los mecanismos de electrocristaliza-

ción en láminas de Co, Cu y de aleación CoxCu100−x, y en una bicapa CoxCu100−x/Cu, todas

depositadas sobre sustratos de latón Cu-30 wt.% Zn. A diferencia de lo que se estudia habitual-

mente, esto es, el proceso de nucleación/crecimiento a tiempos de deposición muy cortos, en este

trabajo se consideran transitorios tiempo/corriente más extendidos en el tiempo; se investigan

los procesos de deposición midiendo transitorios durante tiempos relativamente largos (10 - 30

min). Los perfiles multi-etapa (varios máximos locales) se analizan suponiendo que los máximos

observables en la curva de corriente global pueden ser descritos por la simple superposición

de sucesivas contribuciones, correspondientes a las diferentes etapas del proceso. Luego, cada

pico es comparado con las curvas adimensionales provistas por los distintos modelos para iones

individuales y para las primeras etapas de cristalización. Este procedimiento se aplica aun en el

caso de una deposición simultánea de iones Cu y Co. A partir de este análisis se obtienen valores

efectivos de los parámetros de interés de la deposición. Los mecanismos/procesos de deposición

son luego correlacionados con la morfología de la superficie de la lámina, su microestructura, y

sus propiedades de histéresis magnética.

7.2. Preparación de las láminas

Los procedimientos de las deposiciones son los habituales. Para la deposición de las lámi-

nas se usan reactivos químicos de grado analítico: CuSO4· 5H2O (Sigma-Aldrich), CoSO4 ·

7H2O (Sigma Aldrich), H3BO3 (Cicarelli). Los sustratos se confeccionaron con hojas de latón (

Cu70Zn30), de 0.3 mm de espesor (Alfa Aesar) que fueron pulidos mecánicamente hasta pasta

de diamante de 1 µm.

La deposición electroquímica de láminas de Co, Cu o Co-Cu se realiza en atmósfera inerte. Se

emplean tres electrodo de referencia de Ag/AgCl (3M KCl), un otro electrodo es la hoja de

latón pulida, y un tercero de Pt que se usa como contra electrodo. El cobalto se deposita a

partir de una solución 0.1 M CoSO4 /H2SO4 y 0.1 M H3BO3 de pH 3, a -0.8 V por 30 min.

Los depósitos de cobre se obtienen de una solución 0.1 M CuSO4 /H2O4 y 0.1 M H3BO3 de pH

3, a -0.8 V por 15 min. Se deposita también una lámina de aleación de composición nominal

Co 95Cu5 a partir de dos soluciones: 0.1 M CoSO4 y 0.00526 CuSO4 en 0.1 M H3BO3 a pH 3

, aplicando un potencial constante (CP) de -0.8 V durante 15 min. Para obtener bicapas, se
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usan como sustratos las láminas de Co95Cu5 procesadas a -0.8 V por 12 min y se deposita cobre

a -0.8 V durante 15 min. El ácido bórico se agrega al electrolito para controlar el pH local,

que puede crecer debido a la reducción de protones dando lugar a una reacción de evolución de

hidrogeno (HER) no deseada. Al controlar la generación de grupos OH se reduce la formación

de especies de Co hidroxiladas [114] lo que garantiza una cantidad mayor de iones libres Co2+

en la solución, evitando la incorporación de hidróxidos en la película. A fin de determinar si

el boro se inserta en los depósitos se estudió su concentración en la película bicapa Co5Cu95

(−0,8V 30 min)/Cu(−0,8 V 15 min) y en los films Co(-0.8 V30 min) previamente exfoliados

del substrato. Estas determinaciones se realizaron en una microonda JEOL JXA 8230, con un

cristal LDEz Kα (188, 53 mm ) y una corriente de 50 nA. No se detectaron trazas de boro en

estos films con esta técnica. Se exploraron concentraciones más pequeñas de boro en la lámi-

na bicapa usando el método ICP-MS (espectroscopía de masas) en un dispositivo AGILENT

7500cx (límite inferior de detección LOD = 0.539 ppm; límite inferior de cuantificación LOQ =

1.851 ppm). Esta lámina bicapa, que es la que suma mayor tiempo de exposición a H3BO3 0.1

M, contiene sólo ( 1.9 ± 0.1 ) ppm de boro, un valor muy próximo al límite inferior de cuanti-

ficación. Estos resultados son consistentes con la forma de la onda de reducción CV hasta -0.8

V vs. Ag/AgCl que no muestran evidencia ni de reducción del ácido bórico por protones ni de

su incorporación al film. La electrodeposición sobre latón, por ser uno de los aspectos originales

de este trabajo, se evaluó en detalle, mediante voltametría cíclica (CV) entre -0.17 V y -0,8 V,

y entre -0.3 V y -1,05 V a una velocidad de scan de 10 mV/s. Todos estos procedimientos se

llevaron a cabo a temperatura ambiente y bajo atmósfera de nitrógeno. Se investigó la eventual

contribución del componente menos noble del sustrato (el Zn del latón ) a la corriente medida

durante la deposición de Cu, o del Co de la aleación Cu-Co durante la deposición de Cu en la

bicapa). Es imprescindible descartar procesos de disolución (de-alloying) de los sustratos para

sus aplicaciones tecnológicas.

Con ese fin se trazan, a temperatura ambiente, las curvas de polarización lineal (LP) y los ba-

rridos voltamétricos lineales anódicos (ALSV). El método LP es de especial importancia en este

estudio dado que la cinética de corrosión del cobre, del latón y de la bicapa CoxCu100−x/latón,

usados como electrodos, pueden ser comparados por diferentes Emix (potencial de corrosión).

Las curvas LP y ALSV se construyen a 1 mV/s desde -1 V a +1 V en un baño electrolítico de

0, 1 M H3BO3/H2SO4 pH3 , libre de iones metálicos. A partir de las ramas catódica y anódica
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en la 7.1a.

Figura 7.1: a) Curvas LP y b) Curvas anódicas LSV, en una solución 0.1 M H3BO3 H2SO4 de pH

3, libre de Cu2+ metálico, para diferentes sustratos: cobre (negro), latón (rojo) y CoxCu100−x/

latón (azul).

Se pueden conocer los parámetros cinéticos que determinan la resistencia a la corrosión. Las

láminas CoxCu100−x/ latón exhiben un potencial de corrosión o de mezcla Emix de ± 0,056 V vs.

Ag/AgCl ligeramente más positivo que ∼ (+0,04 V) vs. Ag/AgCl del latón y del cobre, siendo

las láminas de cobre las que muestran la menor densidad de corriente de corrosión.

Las curvas ALSV de la Figura 7.1b evidencian que las propiedades de oxidación /disolución

de los tres diferentes sustratos usados se ubican en el rango de potenciales mayores a +0.04 a

+1 V vs. Ag/AgCl , esto es, lejos de los usados para la electrodeposición, -0.8 V vs. Ag/AgCl.

Luego, no se espera una contribución significativa del componente metálico menos noble del

sustrato de latón (Zn), ni del de la bicapa (Co), a la corriente durante la electrodeposición.

Se estudió en más detalle la disolución del Zn del sustrato de latón (de-alloying). Para ello se

construyó una curva de polarización anódica (ALSV) nueva para el latón, inmerso en un baño

de 0.1 M H3BO3+H2SO4 pH 3, libre de Co2+ metálico. La voltametría anódica lineal fue medida

desde -1 V a +1 V, a 1 mV/s. La curva LP se muestra en la Figura 7.2a y la correspondiente

LSV en la Figura 7.2b.

Se evidencia un valor de Emix, ∼ (+0,037) V vs. Ag/AgCl en el sustrato de latón. Este valor

es muy próximo al correspondiente a la lámina más noble de cobre (± 0,04 V vs. Ag/AgCl)
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en la misma solución, libre de iones metálicos. El potencial Emix del latón, por su parte, está

lejos del potencial de equilibrio Eeq calculado con la ecuación de Nernst para la cupla Co2+/Co,

0,525 V vs. Ag/AgCl y lejos también de las condiciones aplicadas en la electrodeposición (−0,8

V vs. Ag/AgCl).

Figura 7.2: (a) ALSV de H3BO3/H2SO4 pH 3 sobre latón. (b) Curva LP correspondiente.

A fin de confirmar que se puede despreciar la disolución del Zn, se determinó la composición

del sustrato de latón antes y después de diferentes tratamientos de deposición mediante EDS.

Se examinaron los contenidos de Cu y Zn en una hoja pulida mecánicamente en las mismas

condiciones que las usadas en este trabajo y en sustratos correspondientes al Co y la bicapa

CoCu/Cu/latón, luego de exfoliar el film depositado. Estos resultados se muestran en la Fi-

gura 7.3 y las composiciones resultantes se resumen en la Tabla 7.1. Se concluye que son las

composiciones son estadísticamente indistinguibles.

Los valores listados en la Tabla 7.1 muestran que no se produce un cambio significativo

en la composición del sustrato durante los diferentes procesos de deposición lo que confirma

que el de-alloying es despreciable. Finalmente, se puede afirmar que no hay contribución de los

componentes menos nobles de los sustratos (Zn del latón durante la deposición de Cu, o Co de

la aleación Cu-Co durante la deposición de Cu en la bicapa) a la corriente medida durante las

deposiciones.



CAPÍTULO 7. LÁMINAS 158

Tabla 7.1: Composición de sustratos de latón antes y después de diferentes deposiciones.

Composición sustrato

Muestra at.% Cu ±0,5 at.% Zn ±0,5

α - latón. Pulido mecánico 71,4 28,6

Co95Cu 0,8V 30 min/(Cu −0,8 V 15 min) /latón 71,5 28,5

( Co−0,8V 30 min )/latón. 71,3 28,7

Figura 7.3: Espectros EDS correspondientes a los sustratos de latón usados, luego de exfoliar

completamente los respectivos depósitos. Los valores resultantes se listan en la Tabla 7.1.

7.3. Modelos cinéticos de nucleación y crecimiento (CNC)

La electrocristalización de metales se produce en la interfaz entre un sustrato conductor de

electrones y un electrolito conductor iónico y se desarrolla, en general, en tres etapas: 1) la

instalación de adátomos sobre el sustrato nativo o foráneo vía adsorción; 2) formación de fases

metálicas bidimensionales (2D) y tridimensionales (3D) por nucleación y crecimiento de clusters,

y 3) crecimiento del cristal 3D de la fase metálica bulk. El monitoreo de las curvas corriente
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vs. tiempo con técnicas cronoamperométricas durante la deposición del metal a partir de la

solución, permite obtener una familia de curvas CTTs cuyas formas pueden ser muy complejas

y sensibles al potencial aplicado.

Como se comentara anteriormente, se han propuesto diferentes mecanismos para la nuclea-

ción y el crecimiento de cristalitos que describen satisfactoriamente las curvas CTT para elemen-

tos simples y puros. Uno de ellos es el conocido modelo teórico propuesto por Scharifker–Hills

(SH model) [107] para nucleación instantánea (I) o progresiva (P) de núcleos hemisféricos tridi-

mensionales (3D), con la tasa de crecimiento controlada por la difusión de los iones en volumen

(Vd).

Otro modelo tradicional es el propuesto por A. Bewick, M. Fleischman y H.R Thirsk, (BFT

model) [108] para mecanismos de nucleación bidimensionales (2D, I o P), con el crecimiento

posterior de los cristalitos controlado por la incorporación de átomos a la red por la interfaz (Li).

Se han aplicado también estos modelos con buenos resultados para describir la electrodeposición

of simultánea de dos elementos diferentes para obtener films gruesos de aleación Fe-Co [115]. En

este caso los valores de los parámetros que se obtienen de las curvas CTT son de hecho valores

efectivos, dependientes de las dos especies involucradas en el proceso

Modelo de Scharifker–Hills [107] En el model de Scharifker–Hills el transitorio de co-

rriente 3DI-Vd esta descrito por la expresion:

j3DI−V d(t) =
zFD

1
2
0 c

π
1
2 t

1
2

{1− exp[−N0πkD0t]} (7.1)

con

k = [
8πcM

ρ
]
1
2

zF [C mol−1] la carga molar transferida durante el proceso de electrodeposición/disolución, F

= 96500 C mol−1 es la constante de Faraday, N0 es la densidad de centros aislados, c = 1×10−4

mol cm−3 es la concentración molar y ρ y M son respectivamente la densidad y el peso atómico

del metal. D0 es el coeficiente de difusión efectivo. Diferenciando la ecuación 7.1 e igualando la

expresión a cero, se determinan los valores tm y jm correspondientes al máximo de corriente, los

que permiten estimar el coeficiente de difusión efectivo:

D0 =
j2mtm

0,1629[zFc]2
(7.2)
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y la tasa de nucleación, o densidad de núcleos N0 :

N0 =
1,2564

πkD0tm
(7.3)

En el caso de un régimen progresivo [107] la corriente está descrita por la ecuación:

j3DP−V d(t) =
zFD

1
2
0 c

π
1
2 t

1
2

{1− exp[−N∞πk
′Dt2

2
]}. (7.4)

con

K ′ =
4

3
[
8πcM

ρ
]
1
2 (7.5)

Luego, el coeficiente de difusión y la velocidad de nucleación pueden estimarse como:

D0 =
j2mtm

0,2598[zFc]2
(7.6)

AN∞ =
4,6733

πk′Dt2m
(7.7)

con

Ns = [
J

2k′D0

]
1
2 . (7.8)

Aquí A [s−1] es la constante de velocidad de nucleación, J = AN∞ es la velocidad de nucleación,

y Ns es la densidad de saturación de sitios nucleares.

En el Modelo de Bewick, Fleischmann y Thirsk [108] para procesos 2D-Li, limitados por

la incorporación (separación) de átomos a (de) los núcleos, los transitorios de corriente están

dados por:

J2DI−Li(t) =
2πzFMhN0k

2
g

ρ
· t · exp(−

πM2N0k
2
g

ρ2
t2) (7.9)

y

J2DP−Li(t) =
πFMhAN0k

2
g

ρ
· t2 · exp(−

πM2AN0k
2
g

3ρ2
t3) (7.10)

dónde zF [C mol−1] es la carga molar, kg es la constante de velocidad de crecimiento lateral del

núcleo [mol cm−2s−1], h [cm] es el espesor de la película, N0, la densidad de centros aislados,

M [g mol−1] el peso molecular y ρ[g cm−3] la densidad del material depositado. La máxima

densidad de corriente Jm y el tiempo tm, al cual se alcanza este máximo, se evalúan como antes,

igualando la derivada primera a cero. Los parámetros k 2
g N0 y el espesor de la lámina h se

pueden determinar a partir de ecuación 7.9, como lo muestran las ecuaciones 7.11, 7.12 y 7.13:
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tm = (− ρ2

2πM2N0k2g
)
1
2 (7.11)

Jm =
(2π)2zFhN

1
2
0 kg

ρ
exp(−1

2
) (7.12)

Jmtm =
(zFρh)

M
exp(−1

2
) (7.13)

De manera análoga se pueden determinar los valores de los parámetros Ak2gN0 y h[cm] para el

régimen progresivo a partir de la ecuación 7.10:

tm = (− 2ρ2

πM2AN0k2g
)
1
3 (7.14)

Jm = zF (
4πAN0k

2
gρ

M
)
1
3h · exp(−2

3
) (7.15)

Jmtm =
(2zFρh)

M
exp(−2

3
) (7.16)

En elModelo de Armstrong-Fleischmann y Thirsk [110] la densidad de corriente j(t) para

un proceso 3DI-Li puede describirse mediante la expresión:

J(t)3DI−Li = zFk2{1− exp[−
πM2N0k1t

2

ρ2
]}exp(−πM

2N0k
2
1t

2

ρ2
) (7.17)

dónde z, F , M , N0 y ρ tienen el significado indicado anteriormente; k1 [mol cm−2s−1] es

la constante de velocidad de crecimiento lateral del núcleo y k2 [mol cm−2s−1] la constante de

velocidad de crecimiento vertical del núcleo. La densidad de corriente máxima Jm y el tiempo

tm, al cual se alcanza dicho máximo se evalúan anulando la primera derivada de la función J(t).

Luego:

tm = (
ρ2

πM2N0k21
ln2)

1
2 (7.18)

jm =
zFk2

4
(7.19)

y

jmtm = 0, 25zFk2(
ρ2

πM2N0k21
ln2)

1
2 (7.20)

La densidad de corriente en un proceso 3DP está dada por:

j(t)3DP−Li = zFk2{1− exp[−
πM2k1AN0t

3

3ρ2
]}exp(−πM

2N0Ak
2
1t

3

3ρ2
) (7.21)
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resultando para los parámetros las expresiones:

tm = (
3ρ2

πM2N0Ak21
ln2)

1
3 (7.22)

jm =
zFk2

4
(7.23)

y

jmtm = 0, 25zFk2(
3ρ2

πM2AN0k21
ln2)

1
3 (7.24)

A [s−1] es la constante de velocidad de crecimiento del núcleo, k1 [mol cm−2 s−1] la constante de

crecimiento lateral y k2 de crecimiento vertical y los restantes parámetros han sido ya definidos.

Los transitorios descritos por todos estos modelos presentan un máximo en ( Jm; tm) a partir del

cual se calculan las curvas adimensionales J/Jm vs. t/tm correspondientes. Luego, estas curvas

predichas por los diferentes modelos para un único pico se grafican junto a las curvas experi-

mentales normalizada y se determina el mecanismo que controla el proceso por comparación.

Las curvas adimensionales teóricas, correspondientes a los diferentes mecanismos/regímenes que

se identifican durante las primeras etapas de electrodeposición son (ecuación 7.1 a 7.24):

j

jm
= (

1,9542tm
t

)
1
2{1− exp[1,2564(

t

tm
)]} ⇒ 3DI − V d (7.25)

j

jm
= (

1,2254tm
t

)
1
2{1− exp[2,3367(

t

tm
)2]} ⇒ 3DP − V d (7.26)

j

jm
= (

t

tm
){exp[(t

2 − t2m
2tm

)]} ⇒ 2DI − Li (7.27)

j

jm
= (

t

tm
){exp[(−2(t3 − t3m)

3t3m
)]} ⇒ 2DP − Li (7.28)

j

jm
= 4{1− exp[−0,6913t2

t2m
]}exp(−1,386t2

t2m
) ⇒ 3DI − Li (7.29)

j

jm
= 4{1− exp[−0,6913t3

t3m
]}exp(−1,386t3

t3m
) ⇒ 3DP − Li (7.30)

Una vez que se logra identificar el mecanismo que opera, se estiman los diferentes parámetros

microestructurales y cinéticos. Como las ecuaciones 7.25 a 7.30 se obtienen considerando proce-

sos de un único ion, los valores obtenidos de los ajustes de nuestros datos experimentales para

Cu-Co son valores efectivos que describen procesos más complejos, que involucran la deposición

simultanea de dos especies diferentes.
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7.4. Mecanismos de nucleación y crecimiento de películas

de Cu-Co

Las curvas CTT en el caso de películas de Cu-Co no son en general simples, observándose con

frecuencia varios máximos durante el proceso, como se ilustra más adelante. Como se comentara

anteriormente, se han reportado máximos múltiples similares en la nucleación de cobalto sobre

carbono vítreo [99] y se han investigado los mecanismos de nucleacion y crecimiento de cobalto

y cobre sobre sustrato como carbono vítreo y Cu poli- y mono-cristalino [99, 102, 104]. Sin

embargo, no se conoce hasta el presente la cinética de electrocristalización del cobre y del

cobalto sobre sustratos de latón (aleación CuZn).

Los perfiles multi-etapa de corriente-tiempo que se obtienen se analizan, entonces, consi-

derando que la corriente global puede ser descrita por la superposición simple de sucesivas

contribuciones en forma de pico, asociadas a las distintas etapas del proceso. Cada pico se

normaliza a sus valores de Jm y tm y estas curvas se comparan con las curvas adimensionales

correspondientes a los diferentes modelos de ión simple y se identifica así cuál de ellos describe la

etapa asociada a cada pico. Este procedimiento de análisis permite estimar valores efectivos de

los parámetros del mecanismo de deposición. Estos mecanismos/procesos se correlacionan luego

con la morfología superficial de las láminas, la microestructura de las mismas y sus propiedades

de histéresis magnética.

7.4.1. Procesos de electrocristalización

Co/latón

En la Figura 7.4 se muestra el voltagrama cíclico obtenido durante la deposición de Co a

partir de una solución 0,1 M Co+2 sobre un sustrato de Cu70Zn30 (latón) medida a una velocidad

de scan de 10 mV s−1. El cobalto está presente en la solución en forma del complejo acuoso

Co(H2O)2+6 [113]. El potencial de equilibrio redox de Co(H2O)2+6 /Co, calculado con la ecuación

de Nernst, resulta E0
NHE = -0.306 V , y E0

Ag/AgCl crist= −0,525 V. El inicio de la deposición de

Co durante el barrido hacia potenciales negativos se produce a Ecrist = 0,68 V vs. Ag/AgCl, y

la corriente catódica, correspondiente a un aumento en la densidad de núcleos y su crecimiento

aumenta bruscamente. Durante el barrido inverso, el potencial de cruce (crossover) Ecross =
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−0, 529 V vs. Ag/AgCl, un valor típico para la formación de una nueva fase por un mecanismo de

nucleación. Cuando Ecross es independiente del potencial de switching, el potencial de crossover -

−0,529 V - puede identificarse con el potencial termodinámico de Mn+/M. Esto es posible

debido al sobrepotencial de deposición de los iones metálicos. El barrido hacia los potenciales

positivos muestra un máximo de corriente anódica que corresponde a la oxidación/disolución del

depósito de Co. Se observa un pico principal a −0,36 V vs. Ag/AgCl, precedido por un hombro

apenas perceptible a −0,377 V vs. Ag/AgCl. Este "hombro" muy posiblemente corresponda

a la disolución de una fase de Co rica en hidrógeno. El inserto en la Figura 7.4, indica que

tiene lugar una gran evolución de hidrógeno en dirección al cátodo para mayores potenciales

negativos. En este sentido, se agrega el ácido bórico al electrolito para controlar el pH local, que

puede aumentar debido a la reducción de protones dando lugar a la reacción de evolución de

hidrogeno (HER); de hecho, controlando la generación de OH- se puede reducir la formación de

especies de Co hidroxiladas [114]. Esto garantiza una cantidad mayor de especies iónicas Co2+

en la solución, eliminando la incorporación de hidróxidos en el depósito. La forma de la onda

de reducción en la CV hasta -0.8 V vs. Ag/AgCl, no muestra evidencia alguna de reducción del

ácido bórico con protones ni de su incorporación a la lámina.

Como se mencionara anteriormente, no se detectan trazas de boro con la microsonda en

estos films, previamente exfoliados del sustrato. Utilizando espectrometría de masas (método

ICP-MS) se encuentra que en la lámina bicapa, con la mayor exposición al H3BO3 0,1 M, la

concentración de boro es (1,9 ± 0,1) ppm, un valor bajo, muy próximo al límite inferior de

cuantificación del método (1,851 ppm).

Cronoamperometría: Se mide una familia de transitorios corriente-tiempo, correspondiente

a la deposición de Co a partir de una solución 0,1 M CoSO4 sobre latón −0,9 V, −0,85 V y

−0,8 V, durante 30 min. Los perfiles CTT son complejos y dependen del potencial aplicado;

muestran más de un máximo, indicando que la electrocristalización del cobalto involucra dos

etapas sucesivas de nucleación. Las curvas CTT muestran también que la tasa de nucleación

aumenta y el mecanismo se hace más complejo cuando se imponen potenciales mayores. Una

explicación posible para este proceso multi-etapa se basa en que el Co está presente en la

solución en dos estados posibles de oxidación, como Co(II) y Co(III), y puede ocurrir una

transferencia de carga Co(III)⇒ Co(II) [101] antes de la electrodeposición. Sin embargo, este

paso no es factible en las condiciones experimentales presentes porque esto ocurre a valores de
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Figura 7.4: Curva CV obtenida durante la deposición de Co a partir de CoSO4 0.1 M / H2SO4

pH 2, sobre un sustrato de latón a 10 mV/s. El inserto da cuenta de la evolución de hidrógeno

en dirección al cátodo para mayores potenciales negativos.
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Figura 7.5: (a) CTT para la deposición de Co mostrando las diferentes contribuciones. (b)

Curvas adimensionales J/Jm vs. t/tm .

potencial más positivos que los analizados aquí. La curva de corriente total correspondiente a

la electrodeposición de Co sobre latón a −0,8 V/30 min se muestra en la Figura 7.5a junto a

los cuatro picos que contribuyen al perfil total asociados a pasos sucesivos de nucleación. El

análisis de las curvas CTT se realiza considerando que éstas resultan de la superposición de

tantas funciones log-normales como picos se detectan, representando cada uno de ellos un paso

del proceso total. Los perfiles normalizados de cada uno de estos picos se comparan con las

curvas modelo definidas por las ecuaciones (7.25) a (7.30) para identificar cual es el mecanismo

que controla velocidad del proceso.

Así, la densidad de corriente del transitorio, J(t) para la electrodeposición de Co sobre latón,

esta descrito por:

J(t)Co = J3DI−V d(t) + J3DP−V d(t) + J3DI−Li(t) + J3DP−Li(t) (7.31)

donde cada contribución Jk corresponde a un máximo local. Se observa que el primer máximo

de corriente (M1) sigue la respuesta predicha para una nucleación instantánea 3DI, Figura 7.5b.

Si se asume que el crecimiento está controlado por la difusión en volumen ( Vd) (modelo de

Scharifker–Hills), se pueden estimar parámetros tales como el coeficiente efectivo de difusión (

D0) y la densidad de núcleos N0 en el estado estacionario, mediante las ecuaciones 7.2 y 7.3.
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Los valores resultantes se listan en la Tabla 7.2.

Tabla 7.2: Parámetros del modelo Scharifker-Hills [116] y AFT para Co/latón

Co, -0.8 V, 30 min M1 M2 M3 P

tm[s] 40 323 712 1779

10−4Jm[Acm−2] 4.46 1.96 0.17 5.09

J
3
D
I
−
V
d K 0.13

D0[10−7cm2s−1] 1.31

105N0[cm
−2] 5.85

J
3
D
P
−
V
d

k′ 0.17

D0[10−7cm2s−1] 1.28

AN∞[10−2s−1cm−2] 6.55

105N5[cm
−2] 1.23

J
3
D
P
−
L
i k2[10−9mols−1cm−2] 0.35 10.55

AN0k
2
1[10−11mol2cm−6s−3] 4.18 0.268

El paso siguiente del proceso (M2) se asocia a un régimen de nucleación progresiva 3DP-Vd,

aunque no se puede excluir la activación de un proceso 2D-Li o 3D-Li, limitado por la incorpo-

ración (salida) de átomos al núcleo creciente (en disolución). Aun cuando es difícil describir los

mecanismos de nucleación en detalle, la diferencia entre nucleación 2DP y 3DP es la ausencia

de oscilaciones amortiguadas en este último [96, 98].

Por último, el proceso que da lugar a M2 se solapa en gran medida con los otros. El pequeño

máximo M3 se asocia a un proceso 3DP-Li (incorporación al sólido) al igual que la curva P. La

aparición de un régimen 3D-Li involucra una contribución importante a la densidad de corrien-

te total proveniente un incremento del valor de la constante de velocidad de incorporación de

átomos normal a la superficie ( k2), desde 0,33× 10−9 mol s−1cm−2 a 10,55×10−9 mol s−1cm−2.

En esta situación, el mecanismo controlado por incorporación de átomos a la red favorece el

desarrollo de textura cristalográfica, que se refleja en la morfología columnar observada en las

micrografías SEM (vista lateral en la Figura 7.13 ). A pH más bajo, la electrodeposición de

cobalto puede estar acompañada de evolución de hidrógeno [109] dando lugar a co-deposición.
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Esto a su vez produce la mezcla de hidrógeno en la solución, con los consiguientes cambios en

las limitaciones de transferencia de masa en la superficie del electrodo, lo que afecta la cinética

de nucleación y crecimiento de cristales de cobalto. En efecto, este es el método más efectivo

para reducir limitaciones en el transporte de masa en procesos electroquímicos, en regímenes de

activación mixta controlados por difusión.

Existen datos [117, 118] que indican que la reducción de Cobalto sobre carbono vítreo sigue

un mecanismo instantáneo tri-dimensional, dando lugar a estructuras nodulares en los films.

En este trabajo se encuentra un mecanismo 3DI-Vd para lapsos cortos (30 s) pero a mayores

tiempos se vuelve dominante una contribución 3DP. Sin embargo, para la deposición de Co

sobre un sustrato de cobre a partir de una solución 0.1 M CoCl2, sin adición de acido bórico, se

encuentra que el Co deposita sobre sustratos de Cu por un mecanismo 3DP-Vd [115] mientras

que para Cu sobre latón, estudiado en este trabajo, se observa inicialmente un régimen 3DI con

una transición a uno 3D, controlado por difusión, en una segunda etapa.

Co63Cu37/latón

La electrocristalización de Co63Cu37 sobre latón (Cu70Zn30), se realiza a partir de un elec-

trolito de sulfato de cobalto con la adición de una pequeña cantidad de iones de cobre (en una

relación molar ratio Co:Cu (95:5)), a -0.8 V durante 10, 12, 15 y 30 min. Para evaluar la repro-

ducibilidad del resultado se realizaron tres depósitos durante 12 min. Todos los transitorios de

corriente medidos se muestran en la Figura 7.6a.

El análisis composicional de la lámina sintetizada resulta Co63±2Cu37±2. Del análisis de las

curvas se puede concluir que la cristalización ocurre por crecimiento tri-dimensional, con un

régimen de nucleación predominantemente instantáneo. En presencia de iones de cobre, se ob-

serva inicialmente una contribución importante a la densidad de corriente global, originada en

un proceso de adsorción–desorción de iones(II) de tipo Langmuir, involucrando una doble capa

de carga [111]. En las Figuras 7.6b y 7.6c se muestran respectivamente las curvas CTT y los

perfiles adimensionales J/Jm vs. t/tm de la muestra Co63Cu37, para 10 min de deposición, y

en las Figuras 7.6d y 7.6e luego de 12 min de deposición. Ambas curvas CTT presentan un

máximo inicial ancho e importante (M1) al cabo de aproximadamente ∼ 177 s, atribuido a nu-
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cleación instantánea y crecimiento tridimensional, controlado por difusión en volumen (modelo

Scharifker-Hill). Min Gu et al. [116]

observan también esta cinética en la electrocristalización de aleaciones cobalto-cobre sobre

electrodos de carbono vítreo, a partir de soluciones de sulfato ricas en Cu. Estos autores en-

cuentran durante que los primeros 30 s de deposición esta ocurre por un mecanismo 3DI-Vd,

como en ( M1) en el presente trabajo.

Las curvas P en ambas muestras guardan un régimen de nucleación 3D instantáneo, pero con

crecimiento controlado por la incorporación de adátomos a la red ( Li).

Se realizan ensayos con mayores tiempos de deposición; las muestras depositadas por 15 min

a −0,8V presentan las mismas características, con un primer máximo M1 a 177 s concordante

con una cinética difusional 3DI y la curva P con nucleación 3DI y crecimiento controlado por

transferencia en la interfaz ( Li), (ver Figura 7.7a y Figura 7.7b). (Las curvas P en las CTT de

las Figuras 7.6b 7.6d y 7.7a involucran un crecimiento controlado por la corriente difusional, la

activación a través de la interfaz o por un mecanismo mixto. Las curvas P se analizan comparan-

do con las curvas J/Jm vs. t/tm, y también determinando la relación entre J(t) y tn a tiempos

cortos del transitorio de corriente 3D-Li. En consecuencia, la corriente puede expresarse como:

J(t) ∼=
zFk2πM

2k21N0

ρ2
t2 ⇒ 3DI (7.32)

y

J(t) ∼=
zFk2πM

2Ak21N0

3ρ2
t3 ⇒ 3DP (7.33)

Es posible entonces analizar las curvas J vs. t2 y J vs. t3 en las Figuras 7.6b 7.6d y 7.7b para

los tiempos iniciales de las curvas P. Las regresiones lineales realizadas en cada caso muestran

un factor de correlación muy superior para la curva J vs. t2 (r2 >0.990), en acuerdo con un

mecanismo de nucleación 3D instantáneo, que para un mecanismo progresivo, J vs. t3 (r2 >0,97).

Luego se propone un mecanismo 3DI, lo que se confirma con la curva adimensional. El transitorio

de corriente, J(t), para la película de Co63Cu37 (para 10, 12 y 15 min) se puede expresar como:

J(t)Co63Cu37 = Jad(t) + J3DI−V d(t) + J3DI−Li(t) (7.34)

Las muestras depositadas durante 30 min, (Figuras 7.8a y 7.8b) revelan que además del máximo

principal (M1) con un mecanismo 3DI controlado por difusión, aparece un segundo máximo (M2)

a 1221 s, consistente con un régimen 3DI-Li ( t/tm <1 ) o 2DI-Li (t/tm >1) en coincidencia con
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Figura 7.6: (a) CTT de relación molar Co:Cu (95:5), depositado sobre latón a −0,8 V, para

diferentes tiempos.(b) 10 min, (c) curvas J/Jm vs. t/tm correspondientes a Co63Cu37/ latón en

(b). (d) 12 min. (e) Curvas dimensionales a partir de (d).
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Figura 7.7: (a) CTT de Co63Cu37 , depositada a -0.8 V por 15 min, sobre latón. (b) Curvas

adimensionales J/Jm vs. t/tm correspondientes a Co63Cu37/latón en (a).

las curvas adimensionales. De acuerdo a los mecanismos propuestos para tiempos de deposición

menores, la curva M2 se considera la continuación de la curva P presente a 10, 12 o 15 min ,

con un carácter 3DI-Li. Finalmente, la curva P en la muestra electrodepositada durante 30 min

(Figura 7.8a) se compara con un caracter instantaneo o progresivo. El análisis a tiempos cortos,

considerando un modelo 3D-Li indica que las regresiones lineales de J vs. t2 y de J vs. t3 de la

curva P en las láminas depositadas por 30 min son muy similares con factores de correlación

r2 >0.990 ± 0,003. Así, en este último estado el mecanismo es transicional, de instantáneo a

progresivo, cambiando a un régimen 3DP − Li . La densidad de corriente total del transitorio,

J(t), para las películas Co63Cu37 (a 30 min) se puede expresar como:

J(t)Co63Cu37 = Jad(t) + J3DI−V d(t) + J3DI−Li(t) + J3DP−Li(t) (7.35)

Considerando un equilibrio adsorción–desorción de tipo Lagmuir y la dependencia temporal

de esta contribución a la corriente, se puede estimar la contribución de la adsorción de iones

(II) usando [111]:

Jad(t) = kadsexp(−kdest) (7.36)

donde kads = kdesqads Los valores de los parámetros estimados se listan en Tabla 7.3 (10 min),

7.4 (12 min), Tabla 7.5 (15 min), y Tabla 7.6 (30 min).
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Tabla 7.3: Parámetros de los modelos S-H y AFT para Co63Cu37/latón, 10 min. Parámetros

cinéticos de la adsorción de Langmuir para la doble capa de carga electroquímica (DL) [111]

Co-Cu−0,8 V 10 min M1 P DL

tm[s] 194 295

10−4Jm[Acm−2] 1.284 0.21

J3DI−V d

D0[10−6cm2s−1] 5.27

N0[103cm−2] 3.11

J3DI−Li
k2[10−9mols−1cm−2] 4.35

k21N0[10−8mol2s−2cm−6] 1.37

Jads

Qads[mCcm
−2] 17.1

kads[mAcm
−2] 1.3

kdes[s
−1] 0.075

Tabla 7.4: Parámetros de los modelos S-H y AFT para Co63Cu37/latón, 12 min. Parámetros

cinéticos de la adsorción de Langmuir para la doble capa de carga electroquímica (DL) [111]

Co-Cu −0,8V 12 min 12 min A 12 min B 12 min C

M1 P DL M1 P DL M1 P DL

tm[s] 160 176 186 720 188 720

Jm[Acm−2] 1.21 0.25 1.25 0.21 1.21 0.20

J
3
D
I
−
L
i

k2[10−9mols−1cm−2] 5.18 4.35 4.14

k21N0[10−9mol2s−2cm−6] 9.47 9.3 9.36

J
3
D
I
−
V
d

K 0.13 0.13 0.13

D0[10−6cm2s−1] 3.86 4.79 4.54

N0[103cm−2] 5.39 3.45 3.61

J
a
d
s Qads[mCcm

−2] 18.5 12.9 10.9

kads[mAcm
−2] 1.5 1.52 1.04

kdes[s
−1] 0.082 0.012 0.09
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Tabla 7.5: Parámetros de los modelos S-H y AFT para Co63Cu37/latón, 15 min. Parámetros

cinéticos de la adsorción de Langmuir para la doble capa de carga electroquímica (DL) [111]

Co-Cu−0,8 V 15 min M1 P DL

tm[s] 177 900

Jm[10−3Acm−2] 1.353 0.28

J3DI−Li

K2[10−9molcm−2s−1] 5.90

N0k
2
1[10−9mol2cm−6s−2] 5.99

J3DI−Li

K 0.13

D0[10−6cm2s−1] 5.33

N0[103cm−2] 3.37

Jads

Qads[mCcm
−2] 19.85

kads[mAcm
−2] 1.63

kdes[s
−1] 0.082

Figura 7.8: (a) CTT de Co63Cu37, depositada a -0.8 V por 30 min, sobre latón. (b) Curvas

adimensionales J/Jm vs. t/tm correspondientes a Co63Cu37/Latón en (a).
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Tabla 7.6: Parámetros de los modelos S-H y AFT para Co63Cu37/latón, 30 min. Parámetros

cinéticos de la adsorción de Langmuir para la doble capa de carga electroquímica (DL) [111]

Co-Cu(−0,8 V 30 min) M1 M2 P DL

tm[s] 200 1221 1800

Jm[10−3Acm−2] 1.102 0.261 0.20

J
2
D
I
−
L
i

h[10−6cm] 1.83

N0k
2
g [10−9mol2cm−6s−2] 2.36

J
3
D
I
−
L
i

10−10k2[mol cm
−2s−1] 5.40

10− 9N0k
2
1[mol2cm−6s−2] 3.27

J
3
D
I
−
V
d K 0.13

D0[10−6cm2s−1] 4.00

N0[103cm−2] 3.85

J
3
D
P
−
L
i

AN0k
2
1[10−12mol2cm−6s−3] 2.51

k2[10−10molcm−2s−1] 4.15

J
a
d
s−
D
L Qads[mC cm−2] 17.1

kads[mC cm−2] 1.5

kdes[s
−1] 0.087
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Cu/Latón

Se realiza la electrocristalización de Cu sobre un sustrato de latón (Cu70 Zn30) a partir de

un electrolito de sulfato de cobre a -0.8 V, por 15 min. La primera contribución a la curva de

corriente total J(t), mostrada en la Figura 7.9a, es una corriente decreciente que podría provenir

de la adsorción de átomos de cobre sobre la superficie, provenientes de la reducción parcial de

Cu(II) a Cu(I) como se describe en [112] y/o de la doble capa de carga [111]. En ambos procesos,

la adsorción o la transferencia ión/electrón preceden a la formación del núcleo de cobre. Luego

se detectan contribuciones M1 (pico a 147 s) con un régimen 2DP-Li y M2 y M3, ambos con

carácter 3DP-Li. Los iones de Cu son descargados e incorporados directamente en la red de los

cristales de Cu supercríticos cuando estos se forman sobre la superficie del electrodo [112]. A

mayores tiempos, luego de un proceso 2D, predomina la nucleación 3D progresiva, controlada

por transferencia en la interfaz, lo que es consistente con la morfología observada. Los máximos

M2 y M3 (ambos 3DP-Li) exhiben características cinéticas diferentes (ver Tabla 7.7) , porque k2

y N0Ak
2
1 decrecen a medida que el tiempo de deposición aumenta, muy probablemente debido

a las diferencias en la microestructura superficial. La última etapa da lugar a una contribución

3DI-Li, (M4), seguido por el pico P, 3DP-Li, como se ilustra en las Figuras 7.6a y 7.6b.

Figura 7.9: (a) CTT de Cu/Latón , depositadas a -0.8 V por 15 min (b) Curvas adimensionales

J/Jm vs. t/tm correspondientes a Cu/Latón en (a).

La aparición de núcleos 3DI indica que estos se forman independientemente de los núcleos

en 2DP-Li (M1) y de los siguientes ( M2 y M3), involucrando el comienzo de un nuevo régimen
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Tabla 7.7: Parámetros de los modelos BFT y AFT para láminas Cu/latón con procesos progre-

sivos.

Cu-0.8 V 15 min M1 M2 M3 M4 P

tm[s] 147 232 323 874 900

Jm[10−4A cm−2] 1.26 1.49 1.214 11.94 2.94

J
2
D
P
−
L
i

h[10−7cm] 3.41

AN0k
2
g [10−7mol2cm−6s−2] 5.86

J
3
D
I
−
L
i

k2[10−9mol cm−2s−1] 9.89

N0k
2
1[10−9mol2cm−6s−2] 5.74

J
3
D
P
−
L
i

AN0k
2
1[10−10mol2cm−6s−3] 10.5 3.90 0.18

k2[10−9mol cm−2s−1] 3.09 2.52 6.1

J
a
d
s−
D
L Qads[mC cm−2] 7

kads[mA cm−2] 0.5

kdes[s
−1] 0.075

controlado por la transferencia, que continua en la curva P. Esto es consistente con una constante

de crecimiento k2 decreciente desde 9.89 ×10−9 mol cm−2s−1 (3DI, curva M4) a 6.1 ×10−9 mol

cm−2 s−1 (3DP-Li, curva P). Luego, J(t) se puede expresar como:

J(t)Cu = Jads−DL(t) + J2DP−Li(t) + J3DP−Li(t)(M2,M3) + J3DI−Li(t) + J3DP−Li(t) (7.37)

Los valores de los parámetros que resultan se listan en la Tabla 7.6 .

Se han reportado resultados diferentes [119] para los mecanismos de nucleación de cobre

durante su electrodeposición sobre electrodos de carbono vítreo, a partir de soluciones de sulfato

acuosas; estos autores encuentran a pH3, una única etapa donde el mecanismo es puramente

3DP-Vd.
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Figura 7.10: (a) CTT para Cu (-0.8 V/15 min.), depositado sobre la primera capa de Co63Cu37

(-0.8 V/12 min)/latón. (b) Curvas adimensionales J/Jm vs. t/tm .

Bicapa CoxCu100−x /Cu

Para la construcción de la bicapa, las películas de Co63Cu37 (-08 V/12 min)/latón actúan

como sustratos sobre los cuales se deposita cobre a -0.8 V durante 15 min. En la Figura 7.7a se

muestra una curva CTT típica, con un máximo M1 correspondiente a un régimen de nucleación

2DP para t/tm < 1 y 2DI para t/tm > 1, y máximos M2, M3 y M4 con curvas tipo 3DP (ver

Figura 7.7b). La contribución Jads es la definida previamente. La densidad de corriente total

está dada por:

J(t) = Jads−DL(t) + J2DI−Li/2DP−Li(t) + J3DP−Li(t) + J3DP−Li(t) + J3DP−Li(t) (7.38)

Se ha mostrado [104, 102] que el transitorio para nucleación y crecimiento 3D puede derivarse

directamente del correspondiente al crecimiento 2D. El núcleo 3D se forma encima de un centro

de crecimiento 2D, luego de un periodo de inducción, o bien que haya nucleación competitiva

de núcleos 2D y 3D. En las dos etapas iniciales de nuestros transitorios, representadas por

las curvas M1 y M2 (Figuras 7.6a y 7.7a), es posible que se inicie un proceso de nucleación

3DP sobre el tope de una capa 2D. En este sentido, el parámetro cinético AN0k
2
g , alcanza

valores correspondientes a una nucleación 2D instantánea/progresiva, que son mayores a los

correspondientes a nucleación 3D progresiva (N0Ak
2
1), que decrece con el tiempo de deposición

(ver Tabla 7.7 ).

En las etapas tardías de la electrocristalización del cobre predomina un mecanismo 3DP-Li.
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Figura 7.11: Esquema de la vista lateral de una película que ilustra un proceso de nucleación

3DP sobre el final de una capa crecida por un proceso 2D.

Esto da lugar a una morfología particular de las muestras , que es consistente con el crecimiento

de conos circulares rectos sobre la superficie que detuvo su crecimiento en un dado momento

(Figura 7.11). Se obtiene una morfología similar cuando se deposita Cu sobre latón y sobre un

sustrato Co/latón. Los transitorios corriente-tiempo muestran máximos (curvas M2, M3, M4 en

las Figuras 7.6a y 7.7b) , luego, el progresivo agotamiento de los sitios de crecimiento hace que

la corriente tienda a cero a tiempos largos.
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Tabla 7.8: Parámetros de los modelos BFT y AFT para depósitos de Cu sobre Co63Cu37/laton

Co63Cu37/Cu −0,8 V 15 min M1 M2 M3 M4

tm[s] 238 500 682 998

Jm[10−4A cm−2] 7.687 6.85 2.70 15.86

J
2
D
I
−
L
i

h[10−6cm] 11

AN0k
2
g [10−8mol2cm−6s−2] 5.58

J
2
D
P
−
L
i

h[10−6cm] 6.55

AN0k
2
g [10−10mol2cm−6s−2] 9.38

J
3
D
P
−
L
i

AN0k
2
1[10−11mol2cm−6s−3] 10.5 4.15 1.32

k2[10−8mol cm−2s−1] 1.42 0.56 3.28

J
a
d
s−
D
L Qads[mC cm−2] 10.41

kads[mA cm−2] 0.60

kdes[s
−1] 0.058
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7.5. Propiedades de las películas

7.5.1. Microestructura

En la Figura 7.12 se muestra el difractograma de rayos X de un sustrato Cu70Zn30 pulido

para 2θ entre 30◦ y 95◦ ; los picos principales se identifican como las líneas del latón fcc, y

sus intensidades relativas indican una textura 111 muy marcada, como se espera para estos

sustratos laminados tan severamente. La difracción de rayos X indica que las láminas de Co

electrodepositadas a -0.8 V/15 min son fcc y policristalinas, con una buena correspondencia con

los picos del Cu electrolítico preparado por AC (JCPDS 00− 003− 1018) [120].

El máximo a 2θ = 43, 45◦ corresponde a la línea principal 111 del Cu; las correspondientes

a los planos 200, 220 y 311 se observan a 50,57◦, 74,20◦ y a 89,90◦, respectivamente. Se estiman

un tamaño medio de cristalita de (37± 5) nm y un parámetro de red a0 = 3, 604(2)Å.

Los films de Co, preparados a -0.8 V por 30 min son hcp (JCPDS 00− 005− 0727)[121].

Se detectan líneas claramente diferentes a las del sustrato para 2θ de 41,68◦, 47,40◦ y 76,08◦,

correspondientes a los planos 100, 002, 101 y 110 , con textura 100. El tamaño de grano estimado

usando la fórmula de Scherrer es (28±6) nm y los parámetros de la celda hexagonal a = 2,507(3)

Å y c = 4,09(3) Å. El difractograma correspondiente a la lámina Co63Cu37 luego de 30 min

de deposición se muestra también en la Figura 7.8. Se sabe que la estructura preferencial del

cobalto puro depositado es la hexagonal compacta [121]; sin embargo, en presencia de cobre y con

métodos de electrodeposición potenciostáticos, el cobalto tiende a estabilizar en una estructura

cúbica [120]. Luego se observan las líneas 111 y 220 del Co fcc [JCPDS 00 − 015 − 0806]

correspondientes a una solución fcc Co(Cu).

Una estimación del tamaño de grano a partir del pico 111 usando la ecuación de Scherrer

resulta (38 ± 8) nm y el parámetro de la celda cubica a = 3,62(4)Å. Cuando se deposita Cu

sobre la película de Co63Cu37/latón, el pico fcc 111 del Cu se ubica muy cerca del de la solución

sólida Co(Cu), por lo que en este caso, no se estima el tamaño de cristal a partir del ancho del

pico.

Al cabo de 30 min de deposición las láminas de Co (Figura 7.13a) tienen una altura h ∼ 1 µm

y exhiben una superficie irregular y texturada, muy probablemente debido a reacciones laterales

tales como la evolución de H2 durante la electrodeposición; en este sentido se ha reportado que el



CAPÍTULO 7. LÁMINAS 181

Figura 7.12: Diagramas XRD de las láminas de Co, Cu, Co-Cu y del sustrato de latón Cu70Zn30

incluido para comparar. La línea vertical en la parte superior derecha indica la escala de la

ordenada.

H adsorbido estabiliza la orientación 110 mientras que el H2 favorece la orientación 210 [98]. Los

mecanismos de electrocristalizacion de films gruesos aleados de Fe-Co sobre sustratos de Cu se

han estudiado recientemente [115] ; se encuentra que dependiendo del contenido de hierro de la

aleación se observan diferentes cinéticas y microestructuras. La deposición de Co sobre sustratos

de Cu puede describirse mediante un mecanismo 3DP-Vd. Con relación a la microestructura, se

forman aglomerados densos y grandes (100-300 nm) de partículas equiaxiadas (media 50 nm),

con tamaño medio de cristalito de 23 nm para hcp Co y 29 nm para fcc Co. En films de Co

sobre latón, estudiados en este trabajo, se observa un régimen inicial de nucleación 3DI, con

una transición a uno 3DP-Vd; luego, en etapas posteriores predomina un mecanismo 3DP-Li.

Sobre latón sólo se deposita hcp Co con estructuras de 500 nm a 1 µm de diámetro y tamaño

medio de cristalito de aproximadamente 28 nm.

Las láminas de aleación Co63Cu37 obtenidas a partir de un único electrolito se estudian con

SEM. En la Figura 7.14a se muestra una vista superior del film obtenido al cabo de 15 min

de deposición, en la que se observa una morfología regular, tipo partícula. Estas "partículas"

tienen 150 nm de diámetro aparente y muestran facetas definidas. La primera etapa del proceso

sigue un régimen 3DI, con un modo de nucleación instantáneo; la morfología de los cristalitos

depositados es uniforme en tamaño y en forma (prismáticos), lo que es consistente con un patrón
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Figura 7.13: (a) Imagen SEM de un depósito de Co (barra 1 µm); en el inset se muestra una

vista lateral (barra 1 µm) del depósito, donde la flecha vertical indica el espesor de la lámina.

b) Lazo de histéresis a temperatura ambiente correspondiente a una lámina de Co medido en

ambas condiciones, con el campo aplicado paralelo (PA) al plano de la lámina y perpendicular

(PE) al mismo

.

Figura 7.14: (a) Imagen SEM de un depósito de Co63Cu37 (barra 1 µm). En el inset central

(barra = 150 nm) se ilustra mejor la morfología. (b) Lazo de histéresis a temperatura ambiente

correspondiente a la lámina en (a), medido en ambas condiciones, con el campo aplicado paralelo

(PA) al plano de la lámina y perpendicular (PE) al mismo.
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de crecimiento multidireccional 3D. Se ha reportado una morfología similar para tiempos cortos

en films Co-Cu depositados sobre carbono [116] , indicando un proceso de nucleación instantánea

como el considerado en el modelo de Scharifker y Hill [107]. En el largo término (t >50 s) se

inicia un mecanismo 3D progresivo, controlado por la incorporación de átomos en la interfaz.

La superficie superior de la lámina bicapa Co63Cu37 /Cu se exhibe en la Figura 7.15a; en

el inserto se muestra una vista lateral del film, donde se aprecia inicialmente una capa con

morfología particulada (como la mostrada en la Figura 7.13a y una segunda capa de Cu, de

aproximadamente 3 µm de espesor.

7.5.2. Propiedades magnéticas

Los lazos de histéresis correspondientes a los films en el estado inicial se miden a tempera-

tura ambiente en ambas configuraciones, con el campo aplicado paralelo (PA) y perpendicular

(PE) al plano de la lámina El momento magnético total del ensamble tiene una contribución

diamagnética del soporte de latón, por lo que la contribución ferromagnética debe estimarse

después de sustraen una contribución lineal con susceptibilidad negativa.

Las películas son ferromagnéticas blandas, y todas exhiben un eje fácil de magnetización

en la configuración PA. En los casos de monocapas de Co y Co63Cu37 , se mide una coerci-

tividad mayor con el campo aplicado perpendicularmente al plano del film (PE). La bicapa

Co63Cu37/Cu presenta muy baja anisotropía de forma en la medida que las curvas son similares

para las dos direcciones perpendiculares, PA y PE, del campo aplicado.

Los lazos de histéresis en las Figuras 7.13 y 7.14 muestras una coercitividad mayor a lo

largo de la dirección perpendicular que en la dirección in-plane, particularmente en films hcp

Co. Esto sugiere que están presentes otras contribuciones a la anisotropía magnética efectiva,

además de la de forma, con un eje fácil en dirección out-of-plane. No se ha podido dar cuenta

en forma cuantitativa de este fenómeno pero indudablemente se origina en efectos de textura

cristalográfica en las láminas (textura hexagonal 100 en los films de Co y cúbica 111 en las

películas Co63Cu37. Otra fuente de este fenómeno pueden ser las tensiones internas desarrolladas

durante la deposición; sin embargo en este caso no se detectan valores grandes de tensiones
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Figura 7.15: (a) Imagen SEM de un depósito de Cu sobre Co63Cu37/latón (12 min) (barra 1µm);

En el inset (barra 1µm )) se muestra una vista lateral de la lámina (barra 1µm ) en el que se

indica el espesor de la misma. (b) Lazo de histéresis a temperatura ambiente correspondiente a

la bicapa en (a), medido en ambas condiciones, con el campo aplicado paralelo (PA) al plano

de la lámina y perpendicular (PE) al mismo.

internas con técnicas de difracción de rayos x.

La magnetización de saturación elevada y la baja coercitividad de estas láminas se ajustan

a los requerimientos para aplicaciones tecnológicas. Los lazos de histéresis son similares a los

obtenidos para películas Fe-Co [115] depositadas sobre sustrato de Cu en el sentido que también

presentan un eje fácil efectivo ligeramente out-of-plane; también, todas las muestras exhiben

un campo coercitivo ligeramente mayor cuando el campo magnético se aplica perpendicular al

plano del film.

7.5.3. Propiedades de transporte de carga/espín

Como se manifestara al comienzo de este capítulo, las láminas obtenidas son muy gruesas

(del orden de los µm ) para evidenciar magnetorresistencia elevada por efecto multicapa. Para

obtener estructuras finas, de algunos nanómetros o décimas de nanómetros se deben aplicar

tiempos mucho más cortos u otros métodos de electrocristalización.

No obstante por ser láminas gruesas, se exploran la resistencia en función de la temperatura

y del campo magnético aplicado, en la lámina monocapa Co/latón y en las bicapas Co63Cu37
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/latón y Cu/ Co63Cu37/latón . Los estudios se realizan con una corriente paralela al campo apli-

cado, con dirección en el plano de la lámina, previamente exfoliada del sustrato. Los resultados

se muestran en la Figura 7.16.

Se observa que en las bicapas con cobre puro la resistividad es más sensible al cambio de tem-

peratura (mayores valores de TRC) y lo interesante, que las láminas monocapa Co63Cu37/latón

y bicapa Cu / Co63Cu37/latón muestran un pequeño mínimo a baja temperatura, característico

del scattering tipo Kondo ya discutido [15], sugiriendo la presencia de clusters de Co muy pe-

queños, dispersos en la fase rica en Cu.

Existen descripciones de la resistencia, el coeficiente TCR y la magnetorresistencia de bicapas

formadas por láminas finas (espesor 2-200 nm) que en principio no son aplicables directamente

a las láminas gruesas que se estudian en este trabajo. Se ha propuesto [122] que la resistividad

total de una lámina metálica fina puede describirse considerando tres contribuciones principales:

un scattering básico asociado a efectos combinados de fonones y defectos, scattering asociado

a una distribución de bordes de grano y scattering asociado a superficies externas. En general

se asume que la contribución de los bordes de grano no es importante, salvo en el caso que este

sea comparable o menor al camino medio del electrón, como en el caso del Cu- ver Tabla 7.9.

En los casos del Co -ver Figura 7.16 -la magnetorresistencia a campos bajos es positiva y

presenta histéresis, lo que se puede explicar considerando MRFM originada en diferentes procesos

de magnetización que involucran cambios en los patrones de dominios. Para campos mayores,

superiores al coercitivo y acercándose al de saturación (a todos los fines prácticos) la MR decrece

a medida que la magnetización rota y se uniformiza (decrece el desorden magnético).

En la Figura 7.16b se pueden observar las curvas de MR correspondientes a las mismas

láminas gruesas de (a), medidas con el campo aplicado orientado longitudinalmente, paralelo a

la corriente. La MR en la lámina Co/latón es positiva, con una contribución ferromagnética a

bajos campos, que da lugar a histéresis alrededor del campo nulo. Esta respuesta es típica de

la MR anisotrópica, con reordenamiento de dominios (desplazamiento y creación/aniquilación

de paredes de dominio) cerca del campo coercitivo [123]. Por el contrario la MR en las láminas

con una capa que contiene Co y Cu con dimensiones micrométricas, la MR es negativa como si

se originara en un efecto multicapa de interfaces o en un mecanismo granular. En este caso las

capas tienen espesores mucho mayores que los caminos libres del electrón tanto en el Co como
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Tabla 7.9: Valores medios del coeficiente de temperatura de la resistencia, TRC, del coeficiente

de dilatación térmica α, ambos en el rango 10 K - 300 K, el tamaño de grano dG, la resistividad

ρ293 y el camino libre medio del electrón λ, ambos a temperatura ambiente.

Cobre Cobalto Latón70/30

TRC[10−3K−1] 3.86 6.6 1.5

ρ293K [µΩcm] 1.68 6.34 7.10

α[10−6K−1] 16.6 12 18.7

dG[nm] 37± 5 28± 6 38± 8

λ 39.9 10

en el Cu (Tabla 7.9) por lo que no se espera un efecto multicapa. Esto indica que se trata de un

comportamiento de tipo granular, asociado a los clusters magnéticos ricos en Co que se espera

se formen en la fase minoritaria rica en Cu durante la electrocristalización, debido al elevado

contenido de Co (63 at.%) en la composición de la solución.

La bicapa Cu /Co63Cu37/latón se obtiene directamente por electrodeposición de Cu sobre

las láminas Co63Cu37; se observa que estas bicapas presentan una MR algo superior a las mo-

nocapas Co63Cu37/latón. Dado que la dispersión de clusters de Co son similares en estas dos

muestras, y que la capa de Cu es diamagnética, se concluye que la contribución extra a la MR se

originaría en la interfaz entre la capa Co63Cu37 y la capa de Cu. Los niveles de MR alcanzados

a temperatura ambiente (1.2% y 1.6%) en estos materiales con un tenor de Co muy superior al

tradicional 10 at.% usado, son algo mayores a los medidos en cilindros (0.9%) y comparables

a los encontrados en cintas V15 (1.6%), en todos los casos en el estado as cast, sin mediar

tratamiento posterior alguno.

Este hecho indica que es posible lograr valores de MR, en láminas bicapas electrodepositadas

(Cu/Co63Cu37/latón), similares a los hallados en cintas procesadas por twin roller melt spinning

y en cilindros solidificados por suction casting, siendo estos dos últimas rutas de proceso mucho

más complejas, con cierta dificultad para su implementación a escala industrial y también más

costosas.
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Figura 7.16: (a) Resistividad relativa a su valor a 300 K en función de la temperatura para la

monocapa Co/latón (Co/L) y las bicapas Co63Cu37/latón ( Co63Cu37/L) y Cu/Co63Cu37/latón

(Cu/CoCu/L). (b) MR a temperatura ambiente de las láminas descritas en (a), medidas con al

campo magnético aplicado en el plano de las láminas y paralelo a la corriente.

7.6. Electrodeposición mediante doble pulso programado

(DPP)

A fin de obtener láminas de Co/Cu con capas más finas, se empleó la técnica de Doble

Pulso Programado, DPP (Figura 7.17) . Se electrodepositaron multicapas Co/Cu mediante

esta técnica, aplicando los protocolos indicados en la Tabla 7.10. El potencial y el tiempo

empleados se seleccionaron tratando de obtener estructuras de multicapas Co/Cu de dimensiones

nanométricas.

Se obtienen películas de distintos espesores: gruesas (MLG) de 8 µm ; intermedias (MLI) de

5 µm y más finas (MLF) de alrededor de 2 µm . Las diferentes láminas tienen espesores de la

capa de Co y de Cu que guardan distintas relaciones con los caminos libres medios del electrón

en el Co (10 nm) y en el Cu (∼ 39 nm). La relación entre estas dimensiones determina si el

sistema se comporta como bulk o como una multicapa con una contribución apreciable de las

interfaces Co:Cu a la MR.
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Figura 7.17: Esquema de los pulsos aplicados a los electrodos para obtener las láminas multica-

pas.

7.6.1. Microestructura

Al igual que en el caso de las láminas electrodepositadas a potencial constante, descritas

en la primera parte de este capítulo, las microestructuras obtenidas con DPP se caracterizan

mediante técnicas de DRX. Los difractogramas correspondientes a las láminas incluidas en la

Tabla 7.10 se muestran en la Figura 7.18. Cuando fue posible exfoliar del sustrato porciones

grandes de lámina, éstas se midieron aisladas del mismo. Para excluir fehacientemente cualquier

contribución del sustrato de Cu70Zn30 se incluye en la figura el difractograma correspondiente

al latón usado. Los picos indexados correspondes al Cu (PDF 00-004-0836), al hcp Co (PDF

00-005-0727), al fcc Co (PDF 00-004-0836) y al latón (PDF 00-025-0322).

Los espesores de las capas de Cu (tCu) y del Co (tCo) consignadas en la Tabla 7.10 se

estimaron aplicando la Ley de Faraday [124]. En los difractogramas se advierte que los picos

asociados al Cu son prácticamente máximos muy anchos y de escasa altura. Cuando las capas

de Co son más finas, los picos asociados al hcp Co tienden a desaparecer y aquellos del Co

fcc se vuelven mucho más anchos, lo que es consistente con un tamaño de cristalita cada vez

menor. No se detectan en las láminas óxidos u otras fases extrañas que puedan contribuir a la

magnetización de saturación ni a la coercitividad de las muestras.

En la Figura 7.19 se muestran las microestructuras características de las láminas gruesas
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Tabla 7.10: Valores de los voltajes V, aplicados para depositar las diferentes capas, de los

tiempos respectivos τ de electrodeposición. Valores estimados de los espesores medios t de las

capas alternadas de Cu y Co, número N de pulsos aplicados, tiempo total de deposición τT y

espesor total de la lámina tT .

Muestras VCo τCu VCu τCo tCo tCu N τT tT

[V] [s] [V] [s] [ nm ] [nm] [s] [µm]

MLG - c/citrato −1, 50 10 −0, 6 3 66± 2 5, 0± 0, 5 150 1260 8± 1

MLI - c/citrato −1, 40 10 −0, 6 3 47± 2 5, 0± 0, 5 150 1260 5± 1

MLF -s/citrato −1, 40 6 −0, 6 1 7,3± 0,5 3, 2± 0, 5 55 710 2± 1

(MLG) y de las de espesor intermedio (MLI). En la micrografía SEM de la Figura 7.19a se

presenta una vista lateral de la lámina MLG donde se puede observar un crecimiento vertical

discontinuo y estratificado de pilares finos con una tendencia incipiente a formar dendritas. Es-

tos estratos parecen estar formados por aglomerados de partículas y tienen un espesor medio

de ∼ 70 nm, comparable al espesor correspondiente al depósito de Co durante el ciclo estimado

con la ley de Faraday (Tabla 7.10).

En la Figura 7.19b se muestra el perfil correspondiente a una lámina de espesor intermedio, en

la que se observa ya una estructura dendrítica más definida con ramas secundarias de aproxi-

madamente 30 nm de diámetro, valor algo menor pero comparable con el calculado con la ley

de Faraday, (47 ± 2) nm. Las capas están relativamente desorientadas respecto al eje normal a

la lámina.

En el caso de las láminas finas no se realizó TEM y se toman como valores de los espesores

medios de cada capa a aquellos que resultan de aplicar la ley de Faraday, que se ha visto da

valores bastante aproximados.
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Figura 7.18: Difractogramas correspondientes al sustrato de latón y a las láminas multicapas

Cu-Co MLG, MLI y MLF, obtenidas por doble pulso programado (DPP) con los valores de los

parámetros indicados en la Tabla 7.10

.
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Figura 7.19: Micrografías SEM correspondientes a vistas laterales de láminas multicapas obte-

nidas por electrodeposición con doble pulso programado (DPP) con diferentes condiciones; (a)

láminas Cu/Co gruesas (MLG; ∼ 8 µm una compone µm) y (b) láminas Cu/Co intermedias

(MLI; ∼ 5 µm ).

7.6.2. Propiedades magnéticas

Las propiedades magnéticas cuasiestáticas se evalúan midiendo los lazos de histéresis a tem-

peratura ambiente. Estos lazos se muestran en la Figura 7.20 y exhiben a priori un carácter

ferromagnético blando. En las láminas más gruesas se observa una gran influencia de la orien-

tación relativa entre el plano de la lámina y el campo magnético aplicado, siendo la orientación

PAS para el campo longitudinal, paralelo al sustrato y PES perpendicular al mismo. Para el

caso de las láminas finas la respuesta se ve más isotrópica.

Se observa que en todas las muestras hay un eje de fácil magnetización cercano al plano de la

lámina. Sin embargo, salvo en MLF la coercitividad en la condición PES, con el campo normal

al eje fácil, es algo mayor que para el campo paralelo al plano de la lámina, PAS. Esto indica

que en realidad la anisotropía en estas muestras tiene una componente en principio cristalográ-

fica, normal a la lámina, por lo que la orientación efectiva del eje fácil cambia, adoptando una

dirección fuera del plano del sustrato. Esta ligera textura cristalográfica no es impensable si se

observa la dirección de crecimiento predominante en estas láminas (ver Figura 7.19a ).

Para las láminas MLF el efecto de la orientación es prácticamente indetectable, siendo la

respuesta al campo prácticamente isotrópica. Los parámetros principales de los lazos mostrados
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Figura 7.20: Lazos de histéresis correspondientes a la láminas DPP (a) MLG (tCo = 66 nm; tCu

= 5 nm ), (b) MLI (tCo = 47 nm; tCu = 5 nm) y (c) MLF (tCo = 7.3 nm ; tCu = 3.2 nm), medidos

a temperatura ambiente. En los insertos se muestran las zonas donde se pueden observar los

campos coercitivos y las remanencias correspondientes a las diferentes orientaciones del campo

aplicado.

en la Figura 7.20 se resumen en la Tabla 7.11.
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Tabla 7.11: Parámetros de los lazos de histéresis mostrados en la Figura 7.20. Se lista el campo

coercitivo µ0HC , la remanencia relativa a la saturación o cuadratura del lazo, JR/JS para las

dos orientaciones estudiadas. Se incluyen también el espesor total de la lámina y el tamaño

medio de grano (cristalita) dG .

MLG MLI MLF

DPP PAS PES PAS PES PAS PES

µ0HC [mT ] 15± 3 25± 3 18± 3 31± 3 10± 3 10± 3

JR/JS 0,64± 0,02 0,28± 0,02 0,59± 0,02 0,14± 0,02 0,70± 0,02 0,69± 0,02

dG 8± 1 5± 1 2± 1

7.6.3. Propiedades de transporte de carga/espín

Se miden la resistividad entre 10 K y 290 K y la magnetorresistencia de las láminas a

diferentes temperaturas. Se espera que la MR en estas muestras evidencie, dependiendo de la

microestructura, efectos de tipo bulk, del tipo asociado a interfaces y capas ferro-/diamagnéticas

alternadas y/o de tipo granular.

En la Figura 7.21 se esquematizan las diferentes configuraciones usadas para la medición de

la resistencia en función de la temperatura y del campo magnético aplicado R(T,M(H)). Los

contactos usados para cada configuración se describen en la sección 3.5.

Figura 7.21: Esquema indicando las diferentes orientaciones del campo aplicado, relativas al

plano de la lámina, que contiene al vector corriente aplicada

Las curvas de resistividad o resistencia relativa a su valor a 300 K se muestran en la Figura

7.22 en función de la temperatura, para las láminas con multicapas sin el sustrato. Para el caso

de las láminas gruesas se muestran los resultados para las dos orientaciones en la condición as
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cast y en orientación paralela luego de un tratamiento de 1 h a 723 K. Se incluye también la

curva correspondiente a una lámina de capas finas en orientación paralela.

Figura 7.22: Resistividad relativa a su valor a 300 K, en función de la temperatura (a) para la

muestra MLG con diferentes orientaciones de la corriente; se mide con la corriente en el plano

de la lámina y en dirección longitudinal (‖) y también con la corriente perpendicular al plano

de la lámina (⊥) en una muestra. Se mide en modo (‖) al cabo de un tratamiento isotérmico

de 1h a 723 K. (b) Resistencia relativa correspondiente a una muestra MLF.

Se observa que las láminas de capas finas presentan una resistencia residual, asociada a

defectos, superior a las de capas gruesas. En el mismo sentido, las láminas tratadas térmicamente

muestran valores menores debido a la aniquilación de defectos atómicos de la red durante el

recocido. No se observa el mínimo en la resistividad a baja temperatura dado que no hay

átomos/clusters magnéticos de Co en la matriz de Cu. No se detecta tampoco una contribución al

efecto tipo Kondo proveniente de las regiones interfaciales Cu/Co originadas por la interdifusión

de ambos elementos. Las curvas de la Figura 7.22 muestran que el cambio porcentual de la

resistencia entre 290 K y 10 K en las láminas gruesas es mayor que en las finas y que aun en

las láminas más anisotrópicas ésta no depende de la orientación relativa entre la corriente y el

campo magnético aplicado.

Láminas MLG Il ‖Hl

Se miden las curvas de magnetorresistenciaMR(H,T ) para campos aplicados de ± 1T, a dos

temperaturas (10 K y 290 K) y para dos orientaciones relativas entre la corriente I y el campo
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aplicado H. La Figura 7.23 muestra los resultados correspondientes a una muestra gruesa MLG

medida con la corriente paralela al campo, y ambos aplicados en dirección longitudinal.

Figura 7.23: Magnetorresistencia medida en muestras MLG, con la configuración de campo

magnético paralelo a la corriente a (a) 10 K y (b) 293 K.

En los dos casos MR es positiva y presenta histéresis, ∆(µ0H), a bajos campos, correspon-

diente a cambios en la configuración de los dominios magnéticos. Se trata del comportamiento

característico de la MR anisotrópica dependiente de la configuración de dominios. Los míni-

mos que se observan corresponden a los campos coercitivos ± µ0HC y los máximos locales a

la rotación de los momentos magnéticos hacia la dirección del campo durante la aproximación

a la saturación. Para campos mayores al que se tiene la completa saturación se observa una

MR negativa cuya pendiente es independiente de la dirección del campo aplicado. Esta MR

isotrópica no satura aun para campos superiores a 20 T [125], y se atribuye a la supresión de la

localización débil y el scattering asociado al desorden de los espines a baja y alta temperatura,

respectivamente [125, 126, 127].
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Figura 7.24: Magnetorresistencia medida en muestras MLG, con la configuración de campo

magnético perpendicular a la corriente, que circula paralela a la lámina a (a) 10 K y (b) 294 K.

La MR a 10 K es relativamente simétrica respecto a H = 0, no así las curva medidas en la

misma muestra a 294 K. El valor de MR a 10 K es de alrededor de 1.6% mientras que a 294

K resulta del 1%. El valor del apartamiento entre los mínimos ( 2 ×µ0HC) resulta 22 mT y 20

mT a 10 K y 293 K , respectivamente. El valor obtenido para la coercitividad a temperatura

ambiente ( 10 ± 3 ) mT es menor pero comparable al obtenido midiendo el lazo M(H) (15 ±

3) mT, lo que corrobora que la histéresis en MR está ligada a los procesos de magnetización

que involucran movimientos de paredes y cambios irreversibles en la configuración de dominios

en las capas de Co.

Láminas MLG Ip ⊥ Hl

A fin de explorar el efecto de la orientación relativa de la corriente y el campo magnético sobre

la MR en estas láminas gruesas, se mide ésta usando una configuración de campo perpendicular

a la lámina y una corriente en dirección paralela a la misma (longitudinal). La disposición de

los contactos se describe en la sección 3.5. Los resultados se muestran en la Figura 7.24. Para

ambas temperaturas, 10 K y 294 K, las curvas son semejantes a las medidas en la configuración

paralela al igual que los niveles de MR máxima. MR alcanza valores de 1.7% a 10 K y de

0.9% a 294 K. Estos valores son semejantes a los hallados para la configuración (‖) mostrada

anteriormente. Esto indica que la MR en las muestras MLG se comporta isotrópicamente y
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no evidencia el comportamiento característico de las multicapas, esto es, MR negativa. La

histéresis a bajos campos, medida por ∆(µ0H), alcanza valores de 25 mT y 18 mT a 10 K

y 294 K, respectivamente. Los valores de MR y las estimaciones de la coercitividad a partir

de los mínimos en la región de bajo campo se listan para todas las láminas y las diferentes

configuraciones en la Tabla 7.11.

Láminas MLG Ip ⊥ Hl, tratamiento 1 h a 723 K

Se estudia la MR de la muestra MLG luego de un tratamiento térmico de 1 h a 723 K. Se

mide con la configuración perpendicular (Ip ⊥ H) y los resultados se muestran en la Figura

7.25. El efecto del recocido a 723 K sobre la microestructura es la reducción de tensiones

internas, de la densidad de defectos atómicos y la promoción de la interdifusión atómica en las

regiones interfaciales. En nuestro caso, los valores de MR luego del tratamiento se incrementan

ligeramente a las dos temperaturas, resultando 2.1% a 10 K y 1.2% a 290 K. Los valores de

∆(µ0H) que resultan luego del tratamiento térmico y que permiten cuantificar la histéresis a

bajos campos son 27 mT y 17 mT a 10 K y a 290 K, respectivamente.

Figura 7.25: Magnetorresistencia medida en muestras MLG luego de un tratamiento isotérmico

de 1 h a 723 K. Se mide con la configuración de campo magnético perpendicular a la corriente,

que circula paralela a la lámina a (a) 10 K y (b) 290 K.
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Láminas MLI Ip ‖ Hl

Para el caso de láminas de espesor intermedio se determina MR en condición paralela, como

se midieran las curvas de la Figura 7.23. Los valores de MR son menores a los medidos en

las láminas gruesas MLG alcanzando un 0.4% a 10 K y 0.5% a 290 K, como se muestra en

la Figura 7.26. Los valores respectivos de ∆(µ0H) son de 32 mT y 19 mT. A pesar de tener

microestructuras semejantes, se observa que en este tipo de lámina MR no es tan sensible a la

temperatura como en las MLG.

Láminas MLF Ip ‖ Hl

En la Figura 7.27 se muestran las curvas de MR correspondientes a una lámina fina (MLF)

medidas a dos temperaturas, 10 K y 290 K. Se observa un cambio en la forma de las curvas que

indica que el mecanismo de MR preponderante ha cambiado de uno basado en AMR a otro de

tipo multicapa, esto es, la MR es ahora negativa. Este cambio puede asociarse a la presencia de

capas finas de Cu (3.2 nm) y de Co (7.3 nm) con dimensiones menores al camino libre medio del

electrón en cada fase. Otro mecanismo que da origen a MR negativa es el granular, discutido

en los capítulos anteriores. No se espera este tipo de contribución granular en el caso presente,

dado que es muy poco probable la formación de clusters de Co durante la electrodeposición,

salvo quizás cerca de las interfaces donde puede haber interdifusión. Los lazos de histéresis de

estas muestras son ferromagnéticos muy blandos, saturan a muy bajo campo, y no presentan

evidencia de superparamagnetismo asociado a estos clusters pequeños en las interfaces. Luego,

de existir, la cantidad presente no es relevante y la MR está controlada por un mecanismo

laminar.

Los valores de MR (negativa) obtenidos son 3.5% (10 K) y 1.6% ( 290 K) y la histéresis

a bajo campo resulta prácticamente indetectable, en consonancia con la pequeña coercitividad

observada (<10 mT).
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Figura 7.26: Magnetorresistencia medida en muestras MLI, con la configuración de campo mag-

nético paralelo a la corriente (a) 10 K y (b) 290 K.

Figura 7.27: Magnetorresistencia medida en muestras MLF, con la configuración de campo

magnético paralelo a la corriente (a) 25 K y (b) 290 K.

7.7. Algunas conclusiones

Relativas a la electrocristalización de las láminas Cu-Co

Se ha logrado la electrodeposicion de láminas gruesas ( 2−8 µm ) monocapas de Co, Cu, de

aleación CoxCu100−x y láminas bicapas CoxCu100−x / Cu sobre sustratos de latón Cu-30 wt%

Zn.

El uso de sustratos de latón con éxito es un aspecto novedoso de este trabajo. Se ha
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Tabla 7.12: Valores de los parámetros de las curvas de MR para laminas Cu/Co gruesas (MLG),

intermedias (MLI) y finas (MLF). Las láminas gruesas se miden también al cabo de un tra-

tamiento isotérmico de 1h a 723 K. Se indica la separación entre los mínimos (máximos) de

MR,∆(µ0H), como una medida de la histéresis magnética del sistema multicapas.

DPP
10K 290K

‖ ⊥ ‖ ⊥

MLG

As cast

MRmax[ %] 1,6± 0,1 1,7± 0,1 1,0± 0,1 0,9± 0,1

∆(µ0H)[mT ] 22± 5 25± 5 18± 5 20± 5

TT 1 h 723 K

MRmax[ %] 2,1± 0,1 1,2± 0,1

∆(µ0H)[mT ] 27± 5 17± 5

MLI

As cast

MRmax[ %] 0,4± 0,1 0,1± 0,1

∆(µ0H)[mT ] 32± 5 19± 5

MLF

As cast

MRmax[ %] 3,5± 0,1∗ 1,6± 0,1

∆(µ0H)[mT ] < 10mT ∗ < 10mT

*Medidos a 25 K.
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logrado demostrar que estos no se degradan durante el proceso de electrocristalización por

pérdida (de-alloying) del metal menos noble (Zn) y que por lo tanto pueden reemplazar a los

sustratos de Cu puro que resultan mucho más costosos y menos resistentes a la corrosión.

Durante la electrodeposición se encuentran máximos sucesivos en la curva J vs. t , que se in-

terpretan como diferentes etapas del proceso con distintos regímenes de nucleación y crecimiento

del depósito. La curva total se describe como la superposición lineal de estas contribuciones su-

cesivas.

Se describen los mecanismos de nucleación y el crecimiento del cristal electrodepositado y se

estiman parámetros cinéticos de interés en las diferentes etapas de proceso y durante tiempos

largos. Se aplican con éxito modelos teóricos desarrollados para casos de un único elemento al

caso presente, de depósitos de aleaciones binarias. La descripción que se logra es coherente y

muy satisfactoria dado que es en un todo consistente con las microestructuras observadas por

SEM.

La aplicación del método de doble pulso programado ha permitido lograr una estructura

dendrítica multicapa de Cu/Co de espesor pequeño.

Relativas a la morfología de las láminas

Las láminas de Co y las ricas en Co muestran una marcada textura cristalográfica.

Las morfologías y las texturas de grano observadas por SEM confirman el crecimiento columnar

preferencial del Co y el predominio del crecimiento 3D de los depósitos de Cu.

Las bicapas son condensadas y regulares.

Las multicapas obtenidas por doble pulso programado (DPP) son irregulares, con frecuencia

discontinuas y con zonas desorientadas una respecto a otra.
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Relativas a las propiedades magnéticas de las láminas Cu-Co.

Las láminas que contienen Co son ferromagnéticas blandas.

La anisotropía efectiva resulta de al menos dos contribuciones principales: la magnetostática o

de forma que tiende a alinear la polarización en el plano de la lámina y la magnetocristalina,

asociada a la textura, que tiende a sacar la polarización del plano. Esto explicaría la mayor

coercividad que se observa en la dirección PES.

Las láminas finas, obtenidas con DPP tienen anisotropía efectiva prácticamente nula.

Relativas a la MR de las láminas.

Técnica potenciostática

Las láminas de Co muestran magnetoresistencia positiva y a campos bajos presentan histé-

resis, lo que se puede explicar considerando MRFM originada en procesos de magnetización que

involucran cambios en los patrones de dominios. Para campos mayores al coercitivo y acercán-

dose al de saturación (a todos los fines prácticos) MR decrece a medida que la magnetización

rota y se uniformiza y decrece el desorden magnético.

Por el contrario la MR en las láminas con una capa que contiene una aleación Cu-Co con di-

mensiones micrométricas es negativa, y se origina en un mecanismo granular, asociado a los

clusters magnéticos ricos en Co que se forman en la fase minoritaria rica en Cu durante la

electrocristalización, debido al elevado contenido de Co (63 at.%) en la composición.

La bicapa presenta una MR algo superior a las medidas en monocapas Co63Cu37/latón, de-

bido a una pequeña contribución extra originada en la interfaz entre la capa Co63Cu37 y la capa

de Cu. Los niveles de MR alcanzados a temperatura ambiente (1.2% y 1.6%) son algo mayores

a los medidos en cilindros (0.9%) y comparables a los encontrados en cintas V15 (1.6%), en

todos los casos en el estado as cast.

Es posible electrodepositar láminas bicapas (Cu/ Co63Cu37/latón) con valores de MR simi-

lares a los hallados en cintas procesadas por twin roller melt spinning y en cilindros solidificados

por suction casting, siendo estos dos últimas rutas de proceso mucho más complejas, con cierta
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dificultad para su implementación a escala industrial y también más costosas.

Técnica DPP

Láminas gruesas (MLG)

MR es positiva para H ‖ I y H ⊥ I, y presenta histéresis correspondiente a cambios en la

configuración de los dominios magnéticos. Se trata del comportamiento característico de la MR

anisotrópica dependiente de la configuración de dominios. Los valores de MR luego de un tra-

tamiento de 1 h a 723 K se incrementan ligeramente a 2.1% a 10 K y 1.2% a 290 K.

Láminas intermedias (MLI)

Los valores deMR en condición paralela son menores a los medidos en las láminas gruesas MLG

alcanzando un 0.4% a 10 K y 0.5% a 290 K.

Láminas finas (MLF)

La MR medida en las láminas finas (MLF) tanto a 10 K como a 290 K es negativa. Este cambio

en la forma de las curvas indica que el mecanismo de MR preponderante ha cambiado de uno

basado en AMR a otro de tipo multicapa.



Capítulo 8

Conclusiones

En este último capítulo se resumen en primer término las conclusiones parciales corres-

pondientes a los diferentes escenarios estudiados, resultantes de los procedimientos de síntesis

implementados. A continuación se enumeran las conclusiones generales del trabajo, ligadas al

objetivo general del mismo, establecido en el Capítulo 1.

Conclusiones preliminares

Los procesos desarrollados para la obtención de la aleación Cu90Co10, melt spinning con do-

ble rodillo, colada por succión y electrodeposición en medio acuoso, no dan lugar a fluctuaciones

de composición de tipo espinodal por lo cual éstos proveen escenarios ideales para estudiar la

MR de origen puramente granular. Se muestra que también es posible en algunos casos mo-

dificar las microestructuras as cast con tratamientos termomecánicos sin que tenga lugar la

descomposición espinodal.

Las cintas V30, enfriadas a mayor velocidad mediante melt spinning con doble rodillo presen-

tan precipitados pequeños distribuidos uniformemente en la matriz y exhiben comportamiento

superparamagnético cuasi-ideal a 300 K, con poca evidencia de interacción entre partículas y

una distribución de tamaños angosta. Esta microestructura de precipitación es semejante a la

reportada por otros autores como la óptima para la propiedad de magnetorresistencia. Sin em-

bargo, en el caso del presente trabajo los valores de MR a temperatura ambiente asociados a

un mecanismo de scattering puramente granular están lejos del 5% - 6% medidos cuando se

204
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detectan también, coexistiendo con los precipitados, perfiles laminares generados por la descom-

posición espinodal. Esto sugiere que los valores elevados de MR (GMR) observados por otros

autores en muestras amorfas tratadas térmicamente luego de la solidificación ultra rápida, pue-

den atribuirse a la presencia de una matriz con segregación espinodal sumada a los precipitados

coherentes de Cu.

Las cintas V20 constituyen un ejemplo de un sistema uniforme en su distribución espacial con

tamaños algo mayores que se comportan como elementos superparamagnéticos con interacciones

dipolares más fuertes. Esto es, las interacciones entre precipitados relativamente pequeños y en

un empaquetamiento compacto, proveen la mayor contribución a las propiedades de histéresis

en estas muestras.

A 300 K las cintas enfriadas a menor velocidad, V15 y V10, presentan distribuciones no

uniformes superparamagnéticos y también ferromagnéticos (bloqueados a 300 K); a 5 K prácti-

camente todas las partículas son ferromagnéticas dando lugar a la saturación de la magnetorre-

sistencia. Además de las interacciones entre las partículas SPM existen las interacciones entre

éstas y las de mayor tamaño en la distribución, que se comportan como ferromagnetos.

Las microestructuras as cast se modifican al aplicar tratamientos termomecánicos, lo que

afecta la magnetorresistencia de manera apreciable. En ningún caso estos tratamientos propician

la descomposición espinodal ni la aparicion de fases laminares, sólo afectan la microestructura

de precipitación.

La deformación severa reduce en general el tamaño de los precipitados, borra la distribución

de tamaños bimodal y modifica la distribución espacial de los mismos, dando lugar a un ligero

aumento en MR.

El tratamiento isotérmico de 1 h a 723 K produce un aumento en el tamaño de los precipita-

dos en condición as cast, aumentando la fracción de ellos que están bloqueados entre 10 K y 300

K. Estos precipitados aportan una contribución ferromagnética, dando lugar a un incremento

notable en la MR y la histeresis magnetica a bajo campo.
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Cuando se deforman severamente las cintas se observa que los precipitados forman colas

o trenes en direcciones (200) de la red del Cu y a raíz del tratamiento térmico estos pueden

coalescer y formar configuraciones tipo multicapa de Co y Cu alternadas. Estas variaciones de

composición tienen longitudes de onda mucho menores (5 nm Co; 10 nm Cu) que la espinodal

observada en esta aleación (40 a 60 nm), por lo que las inhomogeneidades que se detectan no

corresponden a la descomposición espinodal. Esto hace que las cintas estudiadas representen

distintos escenarios para estudiar la MR: sistemas puramente granulares (as cast y con TT apli-

cado) y sistemas mixtos en los cuales coexisten precipitados coherentes y perfiles de composición

incipientes en la matriz de tipo multicapa o banding.

Es posible describir estas curvas de MR en función del campo aplicado considerando una

contribución superparamagnética ideal MRSPM y una de tipo ferromagnética MRFM , con his-

téresis en la región de campos bajos.

Los porcentajes de MR más elevados se encuentran en las cintas V15PTT, deformadas y

tratadas térmicamente, tanto a 10 K (16.4%) como a 290 K (4.9%). Estos valores son mayores

pero comparables a los correspondientes a las cintas V20PTT con 14.7% a 10 K y 3.1% a 290

K. Los primeros resultan de una contribución MRFM importante mientras que en el caso de las

cintas V20 tratadas la componente MRSPM es apreciable.

Se observa que en las cintas V15PTT la componente MRFM es porcentualmente elevada

mientras que la mayoría de los precipitados son superparamagnéticos [(5 ± 1) nm] en todo el

rango medido. Esto indica que la contribución del banding a MR tiene un carácter ferromagné-

tico.

Los valores obtenidos por otros autores a 300 K y 1 T, en muestras con predominio de una

contribución superparamagnética son alrededor de 5.2%. Si se comparan estos valores con los

obtenidos para V20 en el presente trabajo se concluye que son un factor 1.7-2 mayores, indican-

do la existencia de otra contribución, además de la granular, a la MR de las cintas amorfizadas

con melt spinning y posteriormente tratadas 1 h a 723 K.
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Para el caso de muestras más masivas como los cilindros procesados por suction casting, el

método de solidificación no da lugar a la formación de fluctuaciones periódicas de la composi-

ción en la matriz, características de la descomposición espinodal. Y esto es así para la condición

as cast de las tres velocidades de enfriamiento impuestas variando el diámetro de los cilindros.

Esto indica que al igual que en las cintas, la contribución a la magnetorresistencia proviene de

los precipitados coherentes de Co, esto es, tiene un carácter granular.

Los cilindros tratados térmicamente presentan una MR (5%) mayor que las cintas, excepto

en el caso de cintas V20T donde los valores son similares. Estos resultados se explican conside-

rando que en el caso de los cilindros la distribución espacial de los precipitados es más uniforme,

mientras que en las cintas V10 y V15 se observan colonias, que no desaparecen con el trata-

miento térmico.

Al igual que en el caso de las cintas, tanto en condición as cast y como deformados y tratados

térmicamente, los valores mayores de MR se obtienen cuando aparecen zonas de concentración

de precipitados de Co que forman una estructura periódica de tipo multicapa. Estas laminitas

NO se forman por descomposición espinodal pero pueden contribuir a MR con un mecanismo

tipo multicapa y dar una contribución ferromagnética a la polarización total del cilindro.

Es posible obtener muestras masivas as cast, de dimensiones del orden del milímetro, con

valores de MR a temperatura ambiente similares a los hallados por otros autores en cintas soli-

dificados a gran velocidad y tratados 1 h a 723 K.

Se ha logrado electrodepositar láminas gruesas ( 2 - 8 µm ) monocapas de Co, Cu, de alea-

ción CoxCu100−x, láminas bicapas CoxCu100−x /Cu y multicapas finas sobre sustratos de latón

Cu-30 wt% Zn.

El uso de sustratos de latón con éxito es otro de los aspectos novedosos de este trabajo. Se

ha demostrado que éstos no se degradan durante el proceso de electrocristalización y pueden

por lo tanto reemplazar a los sustratos de Cu puro que resultan mucho más costosos y menos

resistentes a la corrosión.
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Se ha mostrado que es posible estudiar los regímenes de nucleación y crecimiento del cristal

sobre la base de modelos desarrollados para una especie única, aun el caso de electrodepositar

una aleación binaria (Cu-Co). Se describe el proceso como la superposición lineal de contribu-

ciones/etapas sucesivas y se estiman parámetros cinéticos de interés en las diferentes etapas y

para tiempos largos. La descripción que se logra es coherente y muy satisfactoria dado que es

en un todo consistente con las microestructuras observadas por SEM.

Las láminas de Co puro muestran MR positiva con histéresis a campos bajos, originada en

procesos de magnetización que involucran cambios en los patrones de dominios. Para campos,

mayores al coercitivo y acercándose al de saturación (a todos los fines prácticos) la MR decrece

a medida que la magnetización rota y se uniformiza y decrece el desorden magnético.

En las láminas con una capa que contiene una aleación Cu-Co con dimensiones micrométri-

cas, la MR es negativa originada en un mecanismo granular, asociado a los clusters magnéticos

ricos en Co que se forman en la fase minoritaria rica en Cu durante la electrocristalización,

debido al elevado contenido de Co (63 at.%) en la composición.

La bicapa presenta una MR algo superior a las medidas en monocapas Co63Cu37/latón de-

bido a una pequeña contribución extra originada en la interfaz entre la capa Co63Cu37 y la capa

de Cu. Los niveles de MR alcanzados a temperatura ambiente (1.2% y 1.6%) son algo mayores

a los medidos en cilindros (0.9%) y comparables a los encontrados en cintas V15 (1.6%), en

todos los casos en el estado as cast.

La técnica de electrodeposición por doble pulso programado permite obtener multicapas

Cu/Co/Cu irregulares, con frecuencia discontinuas y con zonas con orientaciones desordenadas

que pueden asemejarse al banding observado en cintas y cilindros.

En láminas de capas gruesas y de espesor intermedio (Co 60 nm y Cu 40 nm -15 nm) MR es

positiva para H‖ I y H⊥ I, y presenta histéresis correspondiente a cambios en la configuración

de los dominios magnéticos. Se trata del comportamiento característico de la MR anisotrópica
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dependiente de la configuración de dominios.

La MR medida en las láminas finas (Cu 3.2 nm y Co 3 nm) es negativa tanto a 10 K como

a 290 K. Este cambio en la forma de las curvas indica que el mecanismo de MR preponderante

ha cambiado de uno basado en AMR a otro de tipo multicapa.

Es posible electrodepositar láminas bicapas ( Cu/Co63Cu37/ latón) con valores de MR simi-

lares a los hallados en cintas procesadas por twin roller melt spinning y en cilindros solidificados

por suction casting, siendo estos dos últimas rutas de proceso mucho más complejas, con cierta

dificultad para su implementación a escala industrial y también más costosas.
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Conclusión general

La MR de origen granular en las aleaciones Cu90Co10 es sensible a la distribución de tama-

ños de los precipitados, su densidad volumétrica en la matriz de Cu y la homogeneidad de su

distribución espacial.

El nivel de MR correspondiente a diversos escenarios en los cuales sólo los precipitados cohe-

rentes superparamagnéticos de Co están presentes es más bajo que el reportado en sistemas

donde la subestructura de precipitación coexiste con perfiles de concentración de soluto resul-

tantes de una descomposición espinodal. En este último caso la aleación se solidifica a gran

velocidad para formar un amorfo y luego se la trata 1 h a 723 K o se la expone a calentamiento

Joule durante un lapso determinado.

Es posible en todos los casos describir las curvas de magnetorresistencia considerando una

contribución superparamagnética ideal MRSPM y una de tipo ferromagnética MRFM , con his-

téresis en la región de bajos campos.

Es posible obtener la aleación en forma de cintas, cilindros y láminas bicapas o multicapas

con valores de MR similares, siendo estas rutas de proceso de mayor o menor complejidad, con

distinta dificultad para su implementación a escala industrial y también diferentes costos. La

ruta se seleccionará considerando la aplicación específica.
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Apéndice A

Composición de la aleación CuCo

Cintas y Cilindros

Para hacer una aleación , C , constituida de dos metales A y B se procede como se describe

a continuación:

Sea PA : Porcentaje atómico de A.

y PB : Porcentaje atómico de B.

Entonces:

PA + PA = 1 (A.1)

Si MA : Peso atómico de A.

y MB : Peso atómico de B.

Entonces MC : Peso atómico de la aleación C, se calcula mediante la expesión :

MC = PAMA + (1− PA)MB (A.2)

Dividiendo la ecuación anterior por MC , se obtiene:

PAMA

MC

+
(1− PA)MB

MC

= 1 (A.3)

Donde

qA =
PAMA

MC

y qB =
(1− PA)MB

MC

(A.4)

Son los porcentajes en masa del material A y B respectivamente .

qA + qB = 1 (A.5)
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Si

ma: masa del metal A

mb:masa del metal B

mc: masa total de la aleación

ma +mb = mc (A.6)

dividiendo por mc

ma

mc

+
mb

mc

= 1 (A.7)

qA +
mb

ma +mb

= 1 (A.8)

donde qa = ma
ma+mb

: Porcentaje en masa del metal A

qB = 1− qa: Porcentaje en masa del metal B

mb

ma +mb

= 1− qA (A.9)

Dividiendo por ma numerador y denominador del lado izquierdo de la ecuación anterior.

mb
ma

ma+mb
ma

= 1− qA (A.10)

mb

ma

qA = 1− qA (A.11)

ma =
qA

1− qA
mb (A.12)

Para preparar una aleación es conveniente trabajar en porcentajes de peso ( o masa) de sus

componentes, en vez de porcentajes atómicos . Por ejemplo, para el caso de Cu90Co10 , con

A ≡ Cu y B ≡ Co, se tiene que MCu = 63, 546 g/mol y MC0 = 58, 933 g/mol y de acuerdo

con la ecuación A.2, MCu90Co10=63,0847 g/mol. Los porcentajes atómicos para el Cu y Co 90%

y 10% o 0,9 y 0,1 respectivamente ( Cu90Co10 ⇐⇒ Cu0,9Co0,1 ), se pueden expresar en sus

equivalentes en masa a través de la ecuación A.4

Cu90Co10 ⇐⇒ Cu0,90658Co0,09342 (A.13)
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A partir de la ecuación A.12 se hallan las masas para el porcentaje requerido , para el caso del

Cu90Co10

mCu =
qCu

1− qCu
mCo (A.14)

con qCu = 0, 90658 que equivale a 0, 9 atómico. Mediante la ecuación A.14 se calcularon las

masas del Cu y Co para obtener la aleación Cu90Co10 . Para obtener las proporcion requerida

en la aleacion Cu90Co10 se pesaron lingotes de Co con masa fija menor a 0, 5000 g como se

muestran en la segunda columna de la Tabla A.1, conocido este valor se calculó mediante la

ecuación A.14 la masa corrrespondiente para el Cu y la aleación (valor nominal Vn).Con esta

información se obtuvo el valor medido, Vm . como se registra en la columnas dos y tres de la

Tabla A.1 para Cu y Cu90Co10 respectivamente. Los errores porcentuales de la medición E( %),

dos últimas columnas de la Tabla A.1, se calcularon mediante la relación:

E( %) =
|Vm − Vn|

Vn
100 % (A.15)

dondeVm y Vn son los valores medidos y nominal respectivamente

Tabla A.1: Valores de masa de Cu y Co para la obtención de la aleación Cu90Co10. Las muestras

V10-V30 corresponden a las cintas y C1-C3 a los cilindros.

Muestra* Co Cu CuCo Error Cu (%) Error CuCo (%)

V10 0, 4463 4, 32645 4, 77275 0, 00106 0, 00096

V15 0,44862 4,35256 4,80118 0,00023 0,00021

V20 0,46296 4,4907 4,95366 0,00045 0,00041

V30 0,44651 4,33298 4,77949 0,00002 0,00002

C1 0,44867 4,35393 4,8026 0,00003 0,00002

C2 0,46289 4,49279 4,95577 0,00017 0,00017

C3 0,44868 4,35331 4,80199 0,00019 0,00017

*Las medidas fueron hechas en una balanza Mettler modelo H51
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