Instytut Fizyki Molekularnej Polskiej Akademii Nauk

Termodynamiczne aspekty tworzenia faz
magnetycznie twardych o strukturze tetragonalnej
w wybranych stopach na bazie zelaza oraz
charakteryzacja ich wlasciwosci fizycznych

ROZPRAWA DOKTORSKA

mgr Mieszko Kotodziej

Promotor: dr hab. inz. Zbigniew Sniadecki
Promotor pomocniczy: dr hab. inz. Agnieszka Grabias

Poznan 2023






Sktadam najserdeczniejsze podzigkowania:

Doktorowi habilitowanemu Zbigniewowi
Sniadeckiemu za opieke naukowaq, wszelkq
pomoc, na ktorg zawsze moglem liczy¢,
oraz niewyczerpane poktady cierpliwosci
Doktor habilitowanej Agnieszce Grabias
za pomoc w zrozumieniu tajnikow
spektroskopii  mossbauerowskiej  oraz
cenne wskazowki

Profesorowi Bogdanowi ldzikowskiemu za
merytoryczng pomoc oraz cenne uwagi
przekazywane przez caly okres trwania
doktoratu

Doktorowi Andrzejowi Musiatowi za wiele
cennych uwag merytorycznych, wszelkg
pomoc oraz za dzielenie sie swoimi
doswiadczeniami

Profesorowi Jean-Marcowi Grenéche owi
za bardzo mile przyjecie, opieke oraz
organizacje miejsca pracy podczas pobytu
stazowego

Wszystkim kolegom z zespotu oraz innym
pracownikom  Instytutu za tworzenie
przyjaznej atmosfery pracy

Wszystkim wspotautorom publikacji  za
zaangazowanie, rzetelnos¢ oraz owocng
wspolprace

Realizacja rozprawy doktorskiej byta wspotfinansowana ze $rodkow projektu "Srodowi-
skowe interdyscyplinarne studia doktoranckie w zakresie nanotechnologii", numer
POWR.03.02.00-00-1032/16, w ramach Dziatania 3.2 Studia doktoranckie, O$ III Szkolnic-
two wyzsze dla gospodarki i rozwoju, Program Operacyjny Wiedza Edukacja Rozwoj

Europejskiego Funduszu Spotecznego.






Niniejszg prace dedykuje¢ moim najblizszym






SPIS TRESCI

L. StreSZCZeMiC......uuiccueeiieiniiiisneiisinnniisinnicsnsncsssnnessssssssssssessssssssssssssessssansses 3
IL. ADSEEACE.cucueiiiiueieinntencsinnencsnneecssnnnecsssseesssssessssssesssssassssssessssssassssssssssssannss 5
I1I. Lista publikacji stanowigcych tres¢ rozprawy doktorskiej (w

kolejnosci 0MAaWIANIa) ....eeecceeciseecssencssenessnensssnensnecssncsssncsssncsssnesssssssssscssanes 7
IV, KOMENEATZ ccccueneeiinnriiiinniissnnicssnnnissssncsssssecssssscsssssssssssesssssessssssasssssnsss 8
R Y ] 1 o 8
L1, WPTOWAAZENIC ....veeeeiieeeiiieeciie ettt e et e et e e et e e e taeeestaeesssaeessseeesseeensseeennseens 9
1.2. Motywacja 1 Cel badan .........ccceeecuiiiiiieiiiie e 10
1.3, Aktualny stan WiCdZY ......ccccceeviieiiieiiieiiecieeieeee ettt e 13
1.3.1. Potempiryczne metody obliCZENIOWE ................ccceeveveveiiiiaiiiaiiesieeeeeee 13
1.3.2. FQZA L1 FONI ...ccuooieiiiieeeeee e e 14
1.3.3. Stopy krystalizujgce w strukturze typu TAMR 2.........cc.ooovvveeeiieeiieeeiieeeennn 15
1.3.4. S10DY (Fe,CO0)2B ..ot 16

2. Wybrane zagadnienia te0retyCzZne ........cccceveerrecssssnnneccssssnssscsssssnssssssones 17
2.1. Termodynamika — opis wybranych funkcji stanu............ccccoeveieiiinieiiienineienne, 17
2.2. Rodzaje faz charakterystyczne dla stopow metali..........ccoceeverieniiiiniinennennene. 18
2.2.1. ROZIWOF SEALY ...t 18
2.2.2. FQZA AMOTIICZAG. ..........cocvoeeieeieeeie e 19
2.2.3. Faza migdzymetaliCZNa ..................cccccueveiiiiiiiiieiiieieeeee e 20

2.3. Ferromagnetyzm, anizotropia magnetyczna i fazy magnetycznie twarde............ 20
3. Metody ODIICZENIOWE ....ceeeecunricrinricssnnecssnsresssnsicsssssesssnssessssssssssssssssnsass 23
3.1. Potempiryczny model Miedemy.........coccueeuieriiiiiiniieiieeie et 23
3.2. Metoda Williamsona-Halla............cccceoeriiniiiiniiniiieceeee e 29
4. Wytwarzanie stopow oraz metody pOMIiarowe.........ccceeecuerecccnsressensecs 31
4.1, SYNLEZA STOPOW .nevieiiiieeiiie et ettt ettt ettt e et e et e e st e e et eesnbaeesabeeenabeeenns 31
4.2, MEtOdY POMIATOWE ....c..eieiieeieetienireeteeeiieeteesteeeteesteeeseesseeenseeseessseeseesnseenseesnss 33
4.2.1. Dyfrakcja rent@enOWSKQ ............c...ccccveeveeeeiieeeiieeeiie e 33
4.2.2. Spektroskopia moSSbAUETrOWSKA. ................ccccoevveeieciiieiiiiieiiieeieeeee e, 33
4.2.3. Transmisyjna mikroskopia elektronowa .................ccccccoevveeciincnacienenannnn. 34



4.2.4. Roznicowa kalorymetria SkAningowa ...............ccccoevueeeeeieeiieeeniieenieeeeeeeennn, 35

4.2.5. Magnetometria WibFACYNGA .............cc.oeoeueeeiiieeiiieeiieeeiie e 35
5. Omowienie publikacji wchodzacych w sklad rozprawy doktorskiej36

= PUD -ttt et et 36
. PUD-2 .t ettt et ate e beeenbeenaens 37
. PUD-3 ettt 39
= PUD-4 ettt et 41
= PUD - S ettt et 43
0. WIIOSKI ccceeenriiiiiiiiiniiiiiiticsnnncssnneicsnnicssnnscssssncssssnesssssesssssassssssssssnns 46
6.1. StOPY NA DAZIE FE-Ni..oiiiiiiiiiiiieiiiceeceeer e 46
6.2. stopy ZroaxNdxCeo,6Fe10S12 (0 KX < 0,3) it 47
6.3. zwiazki (Feo7-xC003-xM2x)2B (M = W, Re; X = 0; 0,025)cvvemveorveeeeereeeseeeeerreon. 47
BibDlio@rafia .....ccccivvveeiiiiiinnnniicissssnnnicssssnniccsssssnnissssssnnsssssssssssssssssssssssssssssssess 49
V. Publikacje stanowigce tres¢ rozprawy doktorskKiej ....cceceeeeeerccssnerenes 53



I. Streszczenie

Tematyka rozprawy doktorskiej dotyczy okreslenia stabilno$ci oraz mozliwosci
wytworzenia wybranych faz magnetycznie twardych na bazie zelaza o strukturze
tetragonalnej, wyznaczenia warunkow ich stabilnosci oraz charakteryzacji ich wtasciwosci
fizycznych. Motywacja do podjecia tej problematyki badawczej byta potrzeba opracowania
materiatdw magnetycznie twardych bez pierwiastkow ziem rzadkich, lub z ich ograniczona
zawarto$cig. Wiaze si¢ to ze stale kurczagcymi si¢ zasobami §wiatowymi tych pierwiastkow.
Ze wzgledu na to, ze wszystkie badane fazy laczy ograniczona mozliwo$¢ ich syntezy
w materialach objetosciowych, w pracy oprocz wynikow badan eksperymentalnych
zawarte zostaly rowniez wyniki obliczen wielkosci termodynamicznych, przede wszystkim
entalpii tworzenia. Gtéwnym celem wykonanych obliczen bylo okreslenie i poréwnanie
entalpii tworzenia poszczegdlnych faz konkurujgcych ze sobg podczas procesu syntezy
materiatow metalicznych tj. roztworu stalego, fazy amorficznej oraz wybranych faz
mi¢dzymetalicznych. Pozwolilo to migdzy innymi na optymalizacje sktadu chemicznego
oraz dobdr metod wytwarzania pod katem poprawy stabilno$ci oraz mozliwosci
wytworzenia pozadanych faz.

Prace eksperymentalne przeprowadzono dla trzech grup stopoéw: (i) Fe-Ni
z dodatkami innych pierwiastkow, w tym Co i1 Cu; (i1) Zro4xNdxCeosFe10Si2 (0 <x <0,3)
oraz (ii1) (Feo7-xCoo3-xM2x)2B (M = W, Re; x = 0; 0,025). Wyniki tych badan byty
komplementarne w stosunku do rezultatow otrzymanych w oparciu o obliczenia
potempiryczne. Dostarczyly one takze informacji na temat wiasciwosci fizycznych nowo
otrzymanych stopow.

Obliczenia wykonane dla zwigzkow Fe-Ni pozwolily wysunaé wniosek, ze dodatek
Cu moze znaczaco sprzyja¢ wystepowaniu nieporzadku strukturalnego w tych uktadach.
Jego wprowadzenie byto jednym z zatozen, z uwagi na zamiar utworzenia drég tatwe;j
dyfuzji, wymaganych ze wzgledu na umozliwienie formowania si¢ fazy L1o. W stopach
zsyntezowanych na bazie metalicznej frakcji meteorytu Morasko obserwowano jedynie
faze regularng S$ciennie centrowang. Mikrostruktura tych stopow zostala silnie
zmodyfikowana poprzez wykorzystanie procesu skrecania pod wysokim ci$nieniem,
co doprowadzito przede wszystkim do jej znacznego rozdrobnienia.

Dla uktadu (Zr, Nd, Ce)-Fe-Si obliczenia potwierdzity wptyw Zr i Si na obnizenie
entalpii tworzenia fazy typu ThMni2, ktora zostala nastgpnie wytworzona w znacznej
objetosci w stopach Zro4xNdxCeosFe10Si2 (0 < x <0,3). W pracy wykazano, ze obecno$¢
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Zr 1 Sirdwnowazy, raportowany w literaturze, negatywny wplyw podstawienia Nd. Z kolei
atomy Si, poza rolg stabilizujaca, dyfundowaty rowniez do struktury fazy a-Fe (9-10 at.%
Si).

Zwiazki (Feo,7—xCoo3—xM2x)2B (M = W, Re; x = 0; 0,025), otrzymane poprzez
wygrzewanie amorficznych prekursoréw, krystalizujg w strukturze tetragonalnej typu
Fe:B (grupa przestrzenna /4/mcm). Okreslono stabilno$¢ termiczng poszczegdlnych faz
amorficznych, z ktorych najstabilniejszy jest stop z podstawieniem Re. Wyro6zniat si¢ on
najwickszg gestoscia upakowania atomow sposréd badanych probek. Wyniki
te potwierdzono wykorzystujac metode spektroskopii mdssbauerowkiej. Pomiary
te wykonano w funkcji nat¢zenia zewnetrznego pola magnetycznego wysokich
czestotliwoscei, w ktorych probki mniej stabilne ulegaty procesowi krystalizacji. Zgodnie
z wynikami obliczen ab-initio, podstawienia atomow 5d, szczegdlnie renu, miaty pozwoli¢
na maksymalizacj¢ anizotropii magnetokrystalicznej. Wyniki pomiarow magnetycznych
wskazuja jednak, ze otrzymane materialty sg magnetycznie migkkie. Nie mozna jednak
wykluczy¢ istnienia silnej anizotropii magnetokrystalicznej, a na niewielkie warto$ci pola
koercji (~ 300 Oe) wptywaé moze mikrostruktura.

Przeprowadzone w pracy obliczenia pozwolily na zoptymalizowanie sktadoéw
stopow pod katem poprawy stabilnosci poszukiwanych faz, a takze mozliwosci
wprowadzenia nieporzadku strukturalnego. Prace eksperymentalne w wielu aspektach
potwierdzity sluszno$¢ podejscia teoretycznego i wyciagnietych z obliczen wnioskow.
Wstepna charakteryzacja wilasciwosci stopow 1 zwigzkoOw opisanych w pracy jest
obiecujagca pod wzgledem dalszej optymalizacji ich wiasciwosci magnetycznych,

jak réwniez ich przydatnosci w opracowywaniu magnetycznie twardych materiatow.



I1. Abstract

The main scope of the thesis is focused on the determination of structural stability
and possibility of formation of various Fe-based phases crystallizing in tetragonal structure
(characterized with hard magnetic properties) and further description of their stability range
and physical properties. This research is motivated by the necessity to develop rare-earth
lean or rare-earth free hard magnetic materials. It is strictly connected with the ever-
shrinking global resources. All of the investigated phases are characterized with the limited
possibility of their synthesis in bulk form. Therefore, the research relies not only on the
experimental methods, but also employs the semiempirical calculations. Their main
purpose was to define and compare the enthalpies of formation of phases competing during
solidification process, i.e. solid solution, amorphous phase and selected intermetallic
compounds. These results allowed to optimize the chemical composition and to select
adequate synthesis methods to improve the stability and possibility of formation of
designed alloys.

The experimental studies were carried out for three groups of alloys: (i) Fe-Ni doped
with other elements such as Co and Cu; (i1) Zro4xNdxCeosFei0Si2 (0 < x < 0.3) and
(111) (Feo.7-xCo03-xM2x)2B (M =W, Re; x =0, 0.025). These results were complementary to
those determined on the basis of semiempirical calculations and brought information
regarding physical properties of newly synthesized alloys.

The calculations performed for the Fe-Ni system led to the conclusion, that Cu
doping can induce structural disorder in these alloys. Introduction of topological disorder
was one of the main experimental goals, as the formation of diffusion paths for Ni and Fe
was believed to be necessary to facilitate the formation of L1o-FeNi. The alloys synthesized
by utilization of the metallic fraction of the Morasko meteorite crystallized in the face-
centered cubic phase. Additionally, a microstructure of the obtained alloys was strongly
modified by the high pressure torsion processing, which led to significant refinement of
crystallites.

Calculations of the formation enthalpy of desired phases (especially that of the
ThMnji2-type) in (Zr, Nd, Ce)-Fe-Si system, confirmed that zirconium and silicon played
a crucial role in decreasing of this quantity. Synthesized Zr 4xNdxCeo.sFe10Si2 (0 <x <0.3)
alloys are indeed mostly composed of the ThMni>-type phase. It was confirmed that the
presence of Zr and Si balanced the negative influence of Nd. Si atoms, except of the

stabilizing role, diffused into the a-Fe structure (9-10 at.% Si).



(Feo.7-xCoo3-xM2x)2B (M =W, Re; x =0, 0.025) alloys, synthesized by annealing of
amorphous precursors, crystallized in tetragonal Fe;B structure (/4/mcm space group).
Thermal stability of the as—quenched amorphous phases was estimated, indicating
Re-containing alloy as the most stable one. This is in accordance with the highest packing
density of this alloy, compared to the parent compound or W-containing counterpart. These
results were also confirmed by rf-Mdssbauer spectra. The less stable amorphous alloys
crystallized during the measurement. According to the results of ab-initio calculations,
substitution of 54 atoms (mainly Re) was supposed to maximize magnetocrystalline
anisotropy. In contrary, the experimental results suggested that the investigated compounds
were magnetically soft. Nevertheless, the presence of strong magnetocrystalline anisotropy
cannot be excluded, as the reported low coercive field (~300 Oe) could still be diminished
by not fully optimized microstructure.

Calculations performed in this thesis allowed to optimize compositions of the
selected alloys in order to improve the stability of the desired phases and to increase the
possibility of introduction of structural disorder. Experimental results are in accordance
with the conclusion drawn from the theoretical approach. Initial characterization, especially
extended studies of alloys’ structural properties, is promising when aiming further
improvement of the magnetic properties of these novel alloys, and their possible

development as hard magnetic materials.
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IV. Komentarz

1. Wstep

W pracy jako przedmiot badan przeanalizowane zostaty trzy grupy zwiazkéw
o strukturze tetragonalnej: Llo—(Fe,Ni), Zro4-xNdxCeocFeioSi2 (0 < x < 0,3) oraz
(Feo,7—xCo00,3-xM2x)2B (x = 0; 0,025), gdzie w miejsce Fe 1 Co podstawiono niewielkie ilosci
M = W, Re. Glownym pierwiastkiem wchodzacym w sktad badanych stopoéw jest zelazo.
Proces ich syntezy stanowit jeden z istotniejszych oraz bardziej ztozonych etapow realizacji
zaplanowanych prac. Wlasciwosci zwigzkéw magnetycznie twardych o strukturze
tetragonalnej zwigzane sg z charakterystyczng dla tego typu struktur jednoosiowa
anizotropig magnetokrystaliczng. Z kolei zwigkszenie zawartosci zelaza w stopie, oprocz
aspektow naukowych, wigze si¢ z obserwowanym w ostatnich latach dazeniem do
wyeliminowania lub ograniczenia zawarto$ci tzw. pierwiastkéw krytycznych, miedzy
innymi pierwiastkow ziem rzadkich, przy jednoczesnym zachowaniu badz nawet
polepszeniu wiasciwosci magnetycznych stopow [1]. Znaczna czg$¢ pracy poswiecona jest
fizycznym, a doktadniej termodynamicznym aspektom tworzenia wspomnianych faz.
W przypadku dwoch zbadanych grup stopoéw wykonano najpierw obliczenia wybranych
wielkos$ci termodynamicznych, w tym przede wszystkim entalpii tworzenia, a kolejnym
etapem byla ich eksperymentalna weryfikacja oraz wstepna charakteryzacja wiasciwosci
nowo otrzymanych materialow. W przypadku stopow Fe-Ni (na bazie metalicznych
fragmentow meteorytu Morasko) oraz zwigzkéw (Zr,Ce,Nd)FeioSi> poszukiwano
mozliwosci stabilizacji faz tetragonalnych m.in. poprzez modyfikacj¢ sktadu, a takze
wykorzystanie roznych technik syntezy.

Rozprawe doktorska stanowi cykl pigciu publikacji z lat 2020-2023. Niniejszy
dokument jest przewodnikiem, ktéry ma na celu wprowadzenie czytelnika w tematyke
rozprawy doktorskiej oraz krotkie omdéwienie celu, motywacji, zatozen, wykorzystanych
metod oraz otrzymanych wynikéw. W pierwszym rozdziale przedstawiono cele
1 motywacj¢ badan oraz przedstawiono aktualny stan wiedzy. Drugi rozdziat wprowadza
zagadnienia teoretyczne niezbedne w dalszej analizie rezultatow, a w rozdziale trzecim
1 czwartym omowione s3 kolejno wykorzystane metody obliczeniowe oraz techniki syntezy
1 eksperymentalne. W rozdziale pigtym w sposob syntetyczny przedstawiono wyniki badan
zawarte w poszczegoOlnych publikacjach z cyklu, a w rozdziale széstym zebrane zostaty

najwazniejsze wnioski z nich wynikajace.



W pracy stosowane sg jednostki zarowno z uktadu SI jak i CGS. Wynika to
ze specyfiki tematyki badawczej oraz z mozliwosci bezposredniego odniesienia si¢ do

danych literaturowych.

1.1.Wprowadzenie

Juz na poczatku XX wieku nastgpil intensywny rozwoj materiatow magnetycznych,
w tym magnetycznie twardych [2]. Pierwszymi zwigzkami, ktére byly wykorzystywane
do zastosowan na magnesy trwale, byly domieszkowane stale oraz zwiazki AINiCo [2].
Nastepnie popularno$¢ zyskaty ferryty [2]. Ich wiasciwos$ci magnetyczne, w tym pole
koercji He, namagnesowanie nasycenia Ms, oraz maksymalny iloczyn energii magnetycznej
|BH|max (zalezny od indukcji pola magnetycznego oraz jego nat¢zenia) nie byty jednak
wcigz zadowalajagco wysokie. Przykltadowo, warto$¢ |BH|max dla ferrytu o strukturze
heksagonalnej to okolo 3 MGOe [3]. Kolejne badania doprowadzity do przelomu
1 wytworzenia magnesow trwatych na bazie zwigzkow migdzymetalicznych zawierajacych
pierwiastki ziem rzadkich (REE — ang. rare earth elements). Dwa z nich, ktore sa obecnie
powszechnie stosowane w przemysle, to zwigzek SmCos o strukturze heksagonalnej typu
CaCus (grupa przestrzenna P6/mmm) [4] 1 NdoFesB o strukturze tetragonalnej (grupa
przestrzenna P4,/mnm) [5]. Zwigzek SmCos charakteryzuje wyzsza temperatura Curie
Tc = 745°C [6], w porownaniu z Tc = 312°C dla NdzFe 4B [7]. |BH|max jest z kolei wyzszy
dla zwigzku Nd>Fe14B 1 moze wynosi¢ ponad 60 MGOe [8]. Znaczne warto$ci pola koercji
czy iloczynu energii wynikaja nie tylko z obecnosci silnego sprzezenia spin-orbita,
acozatym idzie duzej anizotropii magnetokrystalicznej, ale réwniez z optymalnej
mikrostruktury. Dazy si¢ do syntezy jednodomenowych ziaren, jak rowniez
do wytworzenia granic ziaren majacych separowacé je magnetycznie od otoczenia m.in.
poprzez stosowanie domieszek takich jak Tb czy Dy [3]. Rownolegle z rozwojem
najbardziej wydajnych magneséw trwatych prowadzone s3a badania nowych faz
magnetycznych mogacych je zastapi¢, badz co bardziej prawdopodobne, mogacych
wypehi¢ luke miedzy magnesami na bazie zwigzku NdrFeisB, a mato wydajnymi
magnesami ferrytowymi. W latach 60-tych XX wieku w meteorytach zelaznych odkryto
faze Fe z Ni o strukturze tetragonalnej typu L1o (grupa przestrzenna P4/mmm, typu CuAu),
ktéra wykazuje wtasciwosci magnetycznie twarde. W pracy ze wzgledu na ogélnie przyjeta
w literaturze notacje dla tej struktury (ang. Strukturbericht Designation) stosowane jest

oznaczenie L1o. Mineral ten nazwano tetrataenitem [9] irozpoczeto prace nad synteza



tej nowej fazy w laboratorium. Do momentu realizacji badan w ramach doktoratu, prace
te wcigz nie doprowadzity do syntezy fazy L1o-(Fe,Ni) w formie litej [10-12]. Innymi
uktadami wykazujacymi wiasciwos§ci magnetycznie twarde sa, opisane juz w latach 90-
tych zeszlego wieku, stopy krystalizujace w tetragonalnej strukturze typu ThMni2. Pole
koercji czy iloczyn energii stopdw (REE)Fei> sa nizsze niz w uktadach na bazie zwigzku
NdyFe14B. Wynika to nie tyle z nizszej wartos$ci pola anizotropii (wielko$¢ niezalezna
od mikrostruktury), co z trudnosci ze stabilizacja fazy typu ThMni> dla wielu podstawien
pierwiastkobw ziem rzadkich (m.in. Nd) [13], czy tez problemu z optymalizacja
mikrostruktury. Ograniczony dostep do pierwiastkow ziem rzadkich, a takze ich niestabilne
ceny na rynku $§wiatowym, przyczynity si¢ do rozwoju badan nad nowymi zwigzkami
na materiaty twarde magnetycznie, niezawierajagcymi pierwiastkow ziem rzadkich lub
o ich zmniejszonej zawarto$ci. Mimo napotykanych probleméw w syntezie tych
zwigzkow, wymienione powyzej czynniki spowodowaly wzmozone zainteresowanie
strukturg typu ThMni2 oraz rozwoj tej grupy materiatow. Dotyczy to rdwniez stopow
o strukturze typu Fe;B, dla ktorych wyniki obliczen teoretycznych sugeruja mozliwos¢
optymalizacji ich parametrow istotnych z punktu widzenia zastosowan jako materiaty
magnetycznie twarde. Jest to wynikiem niewielkich podstawien pierwiastkami 5d
elektronowymi, powodujagcymi znaczacy wzrost statej anizotropii magnetokrystalicznej
[14]. Dodatkowa mozliwo$¢ wykorzystania wymienionych faz w ukladach mogacych
znalez¢ zastosowania praktyczne daje oddzialywanie wymienne typu exchange-spring
[15]. Materialy kompozytowe wykazujace taki rodzaj oddzialtywania charakteryzujg
si¢ wysokimi warto§ciami namagnesowania nasycenia, ktoérego zrodtem jest faza migkka
magnetycznie (np. a-Fe), oraz znacznym polem koercji pochodzacym od fazy
magnetycznie twardej (np. Nd2Fe14B). Badania wykonane w ramach pracy doktorskiej
wpisuja si¢ w opisany w tym podrozdziale kierunek rozwoju materiatow magnetycznie
twardych oraz wyznaczaja mozliwe strategie postepowania w zakresie syntezy nowych faz

bedacych na granicy stabilnosci, badz termodynamicznie niestabilnych.

1.2.Motywacja i cel badan

Pomyst na prace badawcze opisane w pracy doktorskiej $cisle wigze si¢ z ostatnimi
trendami w rozwoju materialdw magnetycznie twardych bez pierwiastkow ziem rzadkich,

lub z ich ograniczong zawarto$cig. Z aplikacyjnego punktu widzenia badania te sg zatem
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motywowane dalszym rozwijaniem tego typu materiatow. Wszystkie stopy opisywane
w dysertacji faczy rowniez inna wspolna cecha. Na etapie planowania i realizacji badan
istnialy teoretyczne, badz eksperymentalne doniesienia literaturowe potwierdzajace
ograniczone mozliwosci syntezy rozpatrywanych w pracy faz w materiatach
objetosciowych o pozadanym skladzie. W przypadku zwigzkoéw (REE)Fei2, dla duzej
grupy podstawien pierwiastkéw ziem rzadkich, w tym Nd, struktura typu ThMni, jest

niestabilna (Rys. 1.) [16].
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Rys. 1. Energia tworzenia fazy RFei> o strukturze ThMn1> wykreslona w funkcji promienia

atomowego pierwiastka R (R - pierwiastek w pozycji REE w strukturze) [16].

Faza typu L1o, mimo wieloletnich prob, nie zostata wytworzona w stopach Fe-Ni
w formie objetosciowej metodami dajacymi nadziej¢ na szersze zastosowanie. Z kolei
w przypadku stopoéw (Fe,Co,M);B z podstawieniami metali 54 (M), doniesienia
literaturowe sugerowaty, ze nie jest mozliwe wytworzenie jednofazowego zwigzku
z wolframem [14]. Wymienione problemy ze stabilizacja poszczegolnych faz stanowily
przyczynek do rozpoczecia prac, ktore byty $Scisle zwigzane wilasnie z tym zagadnieniem.

Glownym celem obliczen, stanowigcych pierwszy etap prac, bylo okreslenie
1 porOwnanie entalpii tworzenia poszczegolnych faz (roztworu statego, fazy amorficznej
oraz wybranych faz miedzymetalicznych) w szerokim zakresie skltadow. Fazy
te s3 konkurencyjne wzgledem siebie podczas procesu syntezy, a obliczenia miaty na celu
zoptymalizowanie sktadow wyjsciowych pod katem poprawy stabilno$ci wybranych faz
oraz mozliwosci ich wytworzenia. Dalsze prace skupiaty si¢ przede wszystkim
na eksperymentalnej weryfikacji wynikow obliczen 1 shuszno$ci wyciagnietych
z nich wnioskéw, a takze na scharakteryzowaniu wybranych wtasciwosci nowo

otrzymanych stopow.
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W przypadku stopow Fe-Ni, w ktorych szybkos¢ dyfuzji atoméw Fe 1 Ni stanowi
gtowny problem w syntezie fazy typu Llo, celem prac eksperymentalnych byto
wprowadzenie defektow strukturalnych i zwigkszenie udzialu granic ziaren w stopie,
tak aby przyspieszy¢ dyfuzj¢ podczas wygrzewania izotermicznego. Nieporzadek
strukturalny okazatl si¢ kluczowy przy stabilizacji struktury L1o w stopach Fe-Pd [17],
ale robwniez sprzyjat tworzeniu fazy L.1o w stopach Fe-Ni niekonwencjonalnymi metodami
m.in. z wykorzystaniem naswietlania neutronami [18,19]. Prowadzone w pracy badania
miaty zatem na celu sprawdzenie, czy nieporzadek strukturalny wprowadzony przy uzyciu
konwencjonalnej 1 szeroko stosowanej techniki, jaka jest skrecanie pod wysokim
ci$nieniem, moze sprzyja¢ krystalizacji pozadanej fazy. Obliczenia miaty z kolei okresli¢
wplyw Co i Cu na wartosci entalpii tworzenia faz w stopach na bazie Fe i Ni. Oczekiwano,
ze podstawienie Co i Cu w miejsce Fe i Ni moze mie¢ znaczacy wpltyw na formowanie
si¢ struktury typu Llo, poniewaz w tetrataenicie obecnym w meteorycie Morasko
zaobserwowano anomalne zawarto$ci obu pierwiastkéw (w stosunku do kamacytu
(a-FeNi) i taenitu (y-FeNi)) [20, 21].

Zalozeniem kolejnej pracy teoretycznej byla analiza wplywu poszczegdlnych
pierwiastkOw na entalpi¢ tworzenia faz w stopach Ce-Fe-Si, Nd-Fe-Si oraz Zr-Fe-Si,
ze szczegolnym uwzglednieniem skladow ze znaczng zawarto$cig zelaza (zblizong
do zawartosci zelaza w twardych magnetycznie fazach typu ThMni2 oraz ThoZn17). Prace
eksperymentalne zostaty przeprowadzone dla wybranej grupy stopow o wzorze
Zr04xNdxCeosFe10Si2 (0 < x < 0,3). Gléwnym zamystem bylo okreslenie wptywu Nd
na zdolno$¢ tworzenia fazy typu ThMni» oraz scharakteryzowanie struktury
1 mikrostruktury wytworzonych stopow. Sktad zostal zaprojektowany w oparciu
o obliczenia i dane literaturowe. Maksymalizacja zawartosci Nd i Ce jest umotywowana
spodziewanym wzrostem anizotropii magnetokrystalicznej, a takze temperatury Curie,
w poroéwnaniu do wyjsciowego zwigzku ZrFeoSiz [22]. Przewidywano, ze dla niewielkich
zawarto$ci Nd mozliwe bedzie ustabilizowanie fazy typu ThMni2, mimo negatywnego
wplywu tego pierwiastka na jej formowanie (Rys. 1.).

Wczesniejsze  doniesienia  literaturowe  dotyczace  stopow  (Fe,Co,M).B
z podstawieniami metali (M) 5d sugerowaty, ze dla podstawien W i1 Re spodziewany jest
znaczacy wzrost anizotropii magnetokrystalicznej [14]. Celem prac eksperymentalnych
przeprowadzonych dla stopow (Feo,7—xCoo3—xM2x)2B (M = W, Re; x = 0; 0,025) bylo
wytworzenie jednofazowych zwigzkow oraz zweryfikowanie wptywu W 1 Re

na wlasciwosci magnetyczne.
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1.3.Aktualny stan wiedzy

Aktualny stan  wiedzy przedstawiono w  ponizszych  podrozdziatach
dla potempirycznych metod obliczeniowych oraz osobno dla kazdej z grup stopoéw

omawianych w pracy doktorskie;j.

1.3.1. Potempiryczne metody obliczeniowe

W ostatnich dziesigcioleciach, wraz z rozwojem nowych materiatow m.in. szkiet
metalicznych, czy stopow o wysokiej entropii, rozwijane sg rowniez metody teoretyczne
pozwalajace na okreslenie wlasciwosci termodynamicznych réznorodnych faz. Badania
eksperymentalne, a przede wszystkim proby syntezy stopow, sa kosztowne i1 czasochtonne.
Przez ostatnie lata powstalo wiele metod obliczeniowych pozwalajacych
na scharakteryzowanie witasciwosci termodynamicznych catych grup stopow, okreslenie
ich stabilnosci oraz skonstruowanie diagraméw fazowych [23-25]. Celem obliczen byto
okreslenie, dla zadanej stechiometrii, entalpii tworzenia faz konkurujgcych w procesie
syntezy, to jest faz miedzymetalicznych, roztworu stalego oraz fazy amorficznej, a takze
ich wzglednej stabilno$ci termodynamicznej, co jest jednym z istotniejszych czynnikoéw
pozwalajacych na okreslenie mozliwosci tworzenia si¢ konkretnej fazy o danej
stechiometrii. W dalszej czgsci tego podrozdziatu przedstawione zostaty zatozenia
oraz podstawy wykorzystanej przeze mnie do obliczen metody, bazujacej na modelu
Miedemy [26, 27].

Potempiryczny model Miedemy jest szeroko stosowany do wyznaczania zdolnosci
do zeszklenia wielosktadnikowych stopow [27-30], ale jest rowniez wykorzystywany
do obliczen entalpii tworzenia roztworow statych [31, 32], czy faz migdzymetalicznych
[33-35]. Podstawowy model pozwala na obliczenia entalpii tworzenia stopow
dwusktadnikowych. Istnieje wiele metod bazujacych na modelu Miedemy i stosowanych
z powodzeniem do dzisiaj. Dla stopow trojsktadnikowych stosowany jest na przyktad
rozszerzony model Miedemy, ktory uwzglednia informacje o pozycjach
krystalograficznych, lub metoda Zhanga [36, 37]. Najczesciej stosowang metodg jest
ta zaproponowana przez Takeuchi’ego i Inoue [28]. Nie pozwalaja one jednak,
bez dodatkowych zabiegdw, na obliczenia entalpii tworzenia stopow wielosktadnikowych.
Aby okresli¢ wiasciwosci termodynamiczne stopow trojsktadnikowych, nalezy zastosowac

dodatkowo model pozwalajacy na uwzglednienie wplywu dodatkowego pierwiastka
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na wlasciwosci stopu dwuskladnikowego. Przyktadowo zaktadajac, ze obliczenia
wykonujemy dla stopu trojsktadnikowego ABC, najpierw obliczamy na bazie modelu
Miedemy wlasciwosci termodynamiczne stopow AB, AC oraz BC, aby w nastepnym etapie
uwzgledni¢ wplyw trzeciego pierwiastka na te wilasciwosci. Analogicznie mozliwe
do wykonania sg takze obliczenia dla stopdw bazujacych na wigkszej liczbie pierwiastkéw
chemicznych. W tym celu zaproponowane zostaty modele geometryczne m.in. tak zwane
modele symetryczne [38, 39], ktore nie uwzgledniaja jednak w dostatecznym stopniu
réznic wlasciwosci pierwiastkow sktadowych, jesli te odbiegaja od siebie w znacznym
stopniu, oraz asymetryczne [30, 40], w ktorych z kolei wynik silnie zalezy od wyboru
sktadnika asymetrycznego (wybor dokonywany jest na podstawie przestanek
empirycznych, badz poréwnania wynikow dokonanych obliczen z eksperymentem).
W pracy stosowany jest z kolei model asymetryczny, ktory jest niezalezny od wyboru
asymetrycznego sktadnika i zostat zaproponowany w 2006 roku przez Y. Ouyanga
1 wspotpracownikéw [41]. Dokladny opis wykorzystanej metody znajduje si¢ w podroz-

dziale 3.1.

1.3.2. Faza L1y FeNi

Uporzadkowana faza L1o FeNi (tetrataenit) zostala zaobserwowana i opisana
w meteorytach zelaznych [9]. Pomimo tego, ze struktura ta wyst¢puje w naturze, to niska
temperatura jej transformacji z fazy y-FeNi (grupa przestrzenna Fm-3m), wynoszaca okoto
320°C [42], oraz zblizone wiasciwosci fizykochemiczne Fe i Ni powoduja, ze czas
tej transformacji zostal oszacowany nawet na setki milionow lat [10]. Tetrataenit
krystalizuje w strukturze tetragonalnej (grupa przestrzenna P4/mmm). W trakcie
transformacji ze struktury regularnej Sciennie centrowanej obserwowane sg dwa efekty
majace wpltyw na wilasciwosci magnetyczne tych ukladow. Atomy Fe i Ni obsadzaja
pozycje w strukturze regularnej w sposéb stochastyczny. Po transformacji do fazy L1,
saone ulozone w warstwy w plaszczyznach pokrywajacych si¢ z krawedziami
a 1 b komorki elementarnej. Drugim efektem majacym wptyw na pojawienie si¢ anizotropii
magnetokrystalicznej jest tetragonalizacja komorki, czyli zmiana jej rozmiaru w jednym
z kierunkéw. Struktura Llo z uwagi na wyzsze temperatury przejscia porzadek-
nieporzadek obserwowana jest m.in. w stopach FePd [17], czy FePt [43], gdzie pola
anizotropii siegaja nawet 7 T w przypadku cienkich warstw [44]. Pierwsze doniesienie,

w ktorym raportowano obecnos¢ fazy L1o FeNi w litej probce, dotyczyto monokrysztatu
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FeNi naswietlanego neutronami w temperaturze ~320°C. Analiza krzywych namagne-
sowania w funkcji pola magnetycznego w dwoch prostopadtych do siebie kierunkach
dowiodla wystgpowania fazy o znacznej warto$ci anizotropii magnetokrystalicznej
(wyznaczone stale anizotropii K 1 K> wynosza odpowiednio 2,8 i 4 T) [19]. W pdzniej-
szych latach podjeto wiele prob syntezy tej fazy oraz opracowania sposobu jej pozyskania
w materiale objetosciowym [11, 12]. Warto wspomnie€, ze strukture tetragonalng
otrzymano w proszkach FeNi poprzez azotowanie, a nastgpnie denitryfikacje [45], a takze
w cienkich warstwach [46]. Po wykonaniu badan i publikacji wynikéw dotyczacych
stopow Fe-Ni w ramach pracy doktorskiej, pojawily si¢ dwa doniesienia literaturowe
w ktorych udokumentowano pewny udzial tej fazy w materiatach objetosciowych.
W pierwszym przypadku otrzymano ja poprzez wygrzewanie amorficznego stopu
Fe4>Nia1 3SisB4P4Cuo7 [47]. Z kolei w drugiej pracy [48] wskazano na decydujacag role

fosforu w formowaniu fazy L1o.

1.3.3. Stopy krystalizujgce w strukturze typu ThMn;

Zwiazki krystalizujace w strukturze typu ThMni» zostaly odkryte i opisane po
raz pierwszy w roku 1952 [49]. Stopy o tej strukturze, na bazie pierwiastka ziem rzadkich
i metalu przejSciowego, byly intensywnie badane pod katem zastosowan jako materialy
twarde magnetycznie do lat 90-tych XX wieku [50, 51]. Zaobserwowano mi¢dzy innymi,
ze dla zwigzkoéw objetosciowych z Fe do stabilizacji pozadanej struktury konieczne jest
zastosowanie niewielkich podstawien innych metali, takich jak Ti, V, Cr czy Mo [51].
W latach 90-tych XX wieku faza o strukturze ThMni2 zostata ustabilizowana w cienkiej
warstwie SmFei> na podtozu Al,Os [52]. Dalszy rozwo6j zwigzany byt gtownie z kolejnymi
udanymi prébami syntezy zwigzkow w formie cienkich warstw, co doprowadzito m.in.
do otrzymania zwigzku SmFeoCo2,4, ktorego iloczyn energii |BH|max Wynosi okoto 80
MGOe [53] (dla poréwnania Nd>Fe14B posiada iloczyn energii zblizony do 60 MGOe).
Mimo znacznego potencjatu tego zwigzku, wcigz trwaty proby wytworzenia materiatow
objetosciowych, z uwagi na ograniczone mozliwosci zastosowan cienkich warstw [53].
Szeroko stosowane byly rowniez metody obliczeniowe, jednakze tak otrzymane wyniki
czgsto byly obarczone znaczacymi btedami wynikajagcymi z niedoskonato$ci metod
obliczeniowych 1 stosowanymi zalozeniami m.in. podstawieniami pierwiastkow

stabilizujacych jedynie w wybranych arbitralnie pozycjach krystalograficznych [54],
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czy tez zalozenie, ze w przypadku zwigzkéw z Ce, pierwiastek ten wystepuje jedynie
na trzecim stopniu utlenienia (brak uwzglednienia obecnosci Ce*" skutkuje miedzy innymi
zawyzonymi warto$ciami momentéw magnetycznych) [54]. Ogélnym wnioskiem, ktory
mozna wyciagnac¢ z dotychczas przeprowadzonych badan, jest mniejsza stabilno$¢ fazy
typu ThMni2, w poréwnaniu z fazg typu ThoZni7. Ta druga wykazuje bardziej ujemne
warto$ci entalpii tworzenia 1 krystalizuje w wielu zwigzkach z grupy REE-Fe [13]. Do
stabilizacji struktury w materiatach objg¢tosciowych trzeba wykorzystywaé pierwiastki
stabilizujace, ktére z drugiej strony negatywnie wplywaja na wlasciwosci magnetyczne.
Obecnie stosuje si¢ dwie gldéwne metody stabilizacji struktury:
1) czesSciowe podstawienie w pozycji pierwiastka ziem rzadkich atomow pierwiastka
0 mniejszym promieniu atomowym (Rys. 1.) np. Zr, Y, czy Dy [16],
2) czeSciowe podstawienie w pozycjach krystalograficznych zajmowanych przez
atomy Fe innych metali czy metaloidow np. Ti, V, Cr, Si [55].
W latach pdzniejszych odkryto rowniez, ze do stabilizacji struktury prowadzi takze
wprowadzenie atomow lokujacych si¢ w pozycjach miedzyweztowych. Jedng z opisywa-
nych w literaturze prob bylo azotowanie, ktére dodatkowo znacznie poprawialo
wlasciwos$ci magnetyczne otrzymanych juz wczesniej faz, a efekt ten zwigzany byt przede

wszystkim z tetragonalizacjg 1 zmiang parametrow sieciowych komorki elementarnej [56].

1.3.4. Stopy (Fe,Co):B

Stopy bazujace na Fe 1 Co sg w ostatnich latach czesto rozpatrywane jako kandydaci
do zastosowan na magnesy trwale bez pierwiastkow ziem rzadkich [57, 58]. Jednym
ze sposoboéw na wyindukowanie anizotropii magnetokrystalicznej oraz maksymalizacj¢ jej
wartosci w zwiazkach krystalizujacych w strukturze regularnej typu CsCl (grupa
przestrzenna Pm3m) jest jej tetragonalizacja. Inng metoda jest wprowadzenie nieporzadku
chemicznego [59]. Dla struktury tetragonalnej (typ Fe:B, grupa przestrzenna /4/mcm) [60]
maksymalna warto$¢ stalej anizotropii osiggana jest dla stosunku parametrow sieciowych
cla=1,25 [61]. Tetragonalizacj¢ mozna wywota¢ na przyktad poprzez dodanie boru,
ktorego atomy lokuja si¢ w pozycjach miedzyweztowych [62]. W stopach z grupy
(Fe1-xCox)2B obserwuje si¢ zar6wno anizotropi¢ typu fatwa ptaszczyzna, jak i bardziej
pozadang w przypadku stopow magnetycznie twardych, anizotropi¢ typu tatwa o$
(w zakresie sktadow 0,1 <x <0,5) [63]. Najwyzsza warto$¢ statej anizotropii osiggana jest

dla zawartosci kobaltu x = 0,25 i wynosi okoto 494 kJ/m? [64]. Wyniki obliczen ab-initio
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wskazuja na wysokie temperatury Curie tych stopow w poréwnaniu z szeroko wykorzy-
stywanymi zwigzkami Nd>Fe;sB [14]. Te same obliczenia sugeruja, ze podstawianie
niewielkich ilosci metalu 5d prowadzi, poprzez modyfikacje struktury elektronowej,

do wzrostu statej anizotropii.

2. Wybrane zagadnienia teoretyczne

W ponizszych podrozdziatach opisano podstawowe zagadnienia, ktore stanowig
jedynie niezbedne podloze dla omdwienia wynikow przedstawionych w publikacjach

z cyklu stanowigcego prace doktorska.

2.1. Termodynamika — opis wybranych funkcji stanu

W procesie syntezy stopdw metalicznych istotna jest zarowno kinetyka procesu
wytwarzania, jak i termodynamika, a doktadniej funkcje stanu reprezentatywne dla danego
uktadu i warunkéw. Funkcja stanu jest funkcja zalezng wytacznie od stanu uktadu, czyli
od wartos$ci jego parametréw, ktorymi mogg by¢ m.in. liczno$¢ materii, masa, temperatura,
ci$nienie, czy objetos¢. Do funkcji stanu nalezg na przykiad energia swobodna, entalpia,
entropia, czy energia swobodna Gibbsa. Mozliwe jest rowniez wyznaczenie zmian wartosci
funkcji stanu, ktéra nie zalezy od tego jak dana zmiana zostata zrealizowana, a jedynie
od stanu poczatkowego 1 koncowego ukladu. W taki sposob mozna wyznaczy¢ migdzy
innymi zmiany entalpii, czy entropii, ktore pomocne sg w okre$laniu stabilnosci faz,
przebiegu przemian, czy wykorzystywane ogolnie jako kryterium proceséw samorzutnych.

Entropia S okresla kierunek przebiegu proceséw samorzutnych w izolowanym
ukfadzie termodynamicznym, jest miarg stopnia nieuporzadkowania i $cisle wigze
si¢ z drugg zasadg termodynamiki. MOwi ona, ze zmiany zachodzace w ukltadach
zamknietych dazg zawsze do wigkszego nieporzadku. Definicja termodynamiczna okresla
zmiany entropii jako proporcjonalne do ciepta dostarczonego do uktadu, a odwrotnie
proporcjonalne do temperatury. W zamknigtym uktadzie entropia jest takze addytywna,
co oznacza, ze moze by¢ opisywana jako suma entropii sktadowych cz¢sci uktadu. Nalezy
takze zwroci¢ uwage na to, ze w przypadku stopow sktadajacych sie z jednego lub dwoch
glownych pierwiastkdw entropia jest $cisle zalezna od tych sktadnikow. Zmiana entropii
charakteryzuje si¢ jeszcze jedng wazng zaleznoscig. Jej zmiana w ukladzie jest zawsze

zwigzana ze zmiang entropii otoczenia. Jezeli suma zmian entropii ukiadu i otoczenia
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wynosi zero, oznacza to ze mamy do czynienia z procesami odwracalnymi, a jezeli jest
wicksza od zera, to mowimy wowczas o procesach nieodwracalnych. Zmiany entropii
wynikajace z roznicy $rednic atomowych pierwiastkdw wchodzacych w sktad stopu zostaty
wykorzystane w pracy jako jedna z wielko$ci pomocnych w okresleniu stabilno$ci faz.

Wielko$¢ ta okresSlana jest w dalszej czgsci pracy jako znormalizowana entropia

niedopasowania $rednic atomowych k—" (ks — stala Boltzmanna) i zostala oméwiona szerze;j
B

w podrozdziale dotyczacym metod obliczeniowych.

Entalpia H jest definiowana jako funkcja stanu, ktéra opisuje zmiany zachodzace
w uktadzie przy statym ci$nieniu, ale zmiennej objetosci. Z tego wzgledu jest czesto
wykorzystywana przy opisie zjawisk zachodzacych w rzeczywistych uktadach np. podczas
tworzenia faz 1 przemian zachodzacych w stopach metalicznych. Zmiana entalpii jest
réwna cieplu przemiany, a co za tym idzie cieptu wlasciwemu. Poprzez wyznaczenie
entalpii mozna na przyklad okresli¢, czy wybrana para metali bedzie tworzy¢ roztwor staty,
czy tez bedzie wykazywaé tendencje do tworzenia faz mig¢dzymetalicznych, badz
w przypadku wiekszej liczby pierwiastkow do zeszklenia. Ujemna warto$¢ entalpii wigze
si¢ z tym, ze entalpia uktadu jest mniejsza w stanie koncowym niz w poczatkowym
1 wskazuje na tendencj¢ do tworzenia danej fazy. Gdy entalpia jest silnie dodatnia, dane
pierwiastki nie beda si¢ miesza¢ 1 tworzy¢ nowej fazy. Przy niewielkich dodatnich
warto$ciach entalpii oraz dla wartosci rownej zero, preferowane jest tworzenie roztworu
statego [65]. Wyrazenia pozwalajace na wyznaczenie entalpii tworzenia faz mogacych
si¢ formowa¢ w stopach metalicznych zostaly przedstawione i szeroko omoéwione

w podrozdziale 3.1.

2.2. Rodzaje faz charakterystyczne dla stopow metali

Faza jest jednorodng cze$cig stopu, oddzielong od reszty stopu powierzchnig
rozdziahu, granicg faz, na ktorej wlasciwosci zmieniajg si¢ w sposob nieciggly. Sktadnikami

stopow moga by¢ pierwiastki, roztwory state, fazy amorficzne oraz fazy migdzymetaliczne.

2.2.1. Roztwor staly

Roztworem statym nazywamy mieszaning przynajmniej dwoch metali, z ktérych
jeden stanowi skladnik rozpuszczony w sieci krystalicznej drugiego pierwiastka

(rozpuszczalnika). Skutkuje to deformacjami sieci wynikajacymi z takich czynnikow
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jak réznica wielko$ci atomoéw obu pierwiastkbw oraz pozycji w sieci zajmowanej
przez atom rozpuszczany. Najczestszym skutkiem podstawienia jest ekspansja sieci,
gdy atomy skladnika rozpuszczonego maja wigkszy promien niz atomy rozpuszczalnika,
lub kontrakcja sieci, gdy atom substancji rozpuszczonej ma mniejszy promien. Takie
deformacje mogg mie¢ znaczny wplyw m.in. na wilasnosci mechaniczne otrzymanego
stopu. Do porzadkowania si¢ struktury w roztworze stalym dochodzi w temperaturze
porzadkowania zwanej temperaturg porzadek-nieporzadek. Zasady tworzenia roztworow
statych ciaglych zostaly po raz pierwszy przedstawione przez Hume-Rothery’ego i innych
[66]. Sa one zdefiniowane nastgpujaco: (i) sktadniki powinny krystalizowa¢ w tej same;j
strukturze; (i1) wymagana jest mniejsza niz 15 % roznica S$rednic atomowych;
(ii1) tworzeniu roztworu stalego sprzyja niewielka rdznica elektroujemnosci pierwiastkow,
a taka sama warto$ciowo$¢ umozliwia tworzenie roztworéw statych o nieograniczonej

rozpuszczalno$ci sktadnikow.

2.2.2. Faza amorficzna

Faza amorficzna jest to faza w ktorej nie obserwuje si¢ periodycznego utozenia
atomow jak w fazach krystalicznych, a wigc brak jest symetrii translacyjnej i rotacyjne;.
W strukturze amorficznej mozna wyrdzni¢ dwa rodzaje nieporzadku strukturalnego:
(1) topologiczny, wynikajacy ze wspomnianego braku periodycznego utozenia atomoéw,
oraz (i1) chemiczny wynikajacy ze stochastycznego rozktadu pierwiastkow w stopie.
W strukturze amorficznej obserwowane jest jedynie uporzadkowanie bliskiego zasiegu
[67]. Do dzisiaj jest to bardzo szeroko rozwijana grupa materialow, poniewaz stopy
amorficzne wykazuja si¢ szczegdlnymi wiasciwosciami, takimi jak np. sprezystosé
czy egzotyczne uporzagdkowania magnetyczne [68]. Bardzo wazng cechg charakteryzujaca
fazy amorficzne jest takze ich metastabilno$¢. Energia swobodna takiej fazy nie osigga
minimum globalnego, tylko lokalne, a stanem o najnizszej energii zawsze bedzie struktura
krystaliczna. Fazy amorficzne d3za do zmniejszenia swojej energii swobodnej
co w konsekwencji bedzie prowadzi¢ do ich krystalizacji. Osobng kwestia pozostaje
wielko$¢ bariery energetycznej oraz warunki w ktorych taki proces bedzie zachodzi¢. Ze
stabilno$cig struktury amorficznej wiaze si¢ zdolno$¢ do amorfizacji (witryfikacji) GFA
(ang. glass forming ability). Jest ona definiowana jako zdolno$¢ do formowania stanu
szklistego przy obnizaniu temperatury podczas przejscia ze stanu ciekltego. Amorfizacja

nastepuje podczas zestalania stopu, gdy proces obnizania temperatury ponizej temperatury
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krzepnigcia jest krotszy niz czas potrzebny do zainicjowania procesu krystalizacji.
Przyjmujac, ze destabilizacja struktury krystalicznej prowadzi do stabilizacji struktury
amorficznej, mozna zalozy¢, ze zasady empiryczne definiujace mozliwo$¢ tworzenia faz
amorficznych i roztworu stalego beda przeciwstawne. Tak jest w rzeczywistosci. Poprzez
zdefiniowanie twierdzen przeciwstawnych do zasad tworzenia roztworu statego
zaproponowanych przez Hume-Rothery’ego 1 innych [66] mozna doj$s¢ do wnioskow
zblizonych do najczgséciej cytowanych w literaturze zasad tworzenia szkiet metalicznych,
zaproponowanych przez Inoue [69]. Wedlug tych zasad: (i) stop powinien zawieraé
przynajmniej trzy skltadniki, (ii) réznica S$rednic atoméw musi przekraczaé 12 %,
a (ii1) entalpia mieszania pomigdzy gldéwnymi sktadnikami stopu musi by¢ ujemna. Zasady
te sa zbiezne z zalozeniami wykorzystywanego w niniejszej pracy pdélempirycznego

modelu Miedemy.

2.2.3. Faza miedzymetaliczna

Fazy migdzymetaliczne powstaja poprzez polaczenie metali lub metali
z niemetalami. Wykazuja wilasciwosci metaliczne, a ich struktura krystaliczna rdézni
si¢ od struktury pierwiastkéw sktadowych. Powstaja poprzez krystalizacj¢ z fazy ciekle;,
rekrystalizacje w fazie stalej lub przemiang perytektyczng. W  zwigzkach
migdzymetalicznych atomy skladowe znajduja si¢ w okreslonych miejscach w sieci
krystalicznej, a przewazajacym wigzaniem jest wigzanie metaliczne (mogg im towarzyszy¢
silniejsze wigzania jonowe 1 slabsze wigzania kowalencyjne). Przyktadami faz
mi¢dzymetalicznych mogg by¢ fazy Lavesa, Heuslera, Zintla, sigma, mi¢dzyweztowe
i fazy eletronowe Hume Rothery’ego [70]. Czesto tworza si¢ dla waskiego zakresu

sktadow, lecz ich entalpia tworzenia jest zwykle silnie ujemna.

2.3.Ferromagnetyzm, anizotropia magnetyczna i fazy magnetycznie
twarde

Obnizajac temperatur¢ materialdow metalicznych, w zakresie wysokich temperatur
obserwujemy najczesciej] dwa podstawowe wklady do podatnosci magnetycznej tych
substancji. Jest to diamagnetyzm, obecny we wszystkich substancjach i1 zwigzany
ze zmiang orbitalnego momentu pedu elektronow wywolang zewnetrznym polem
magnetycznym. Najtatwiej wklad diamagnetyczny mozna zaobserwowa¢ w materiatach

w ktorych nie wystepuja niesparowane elektrony. W przypadku ich obecnosci, dominujaca
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role zaczyna odgrywac paramagnetyzm, w ktérym pojawiajg si¢ atomowe momenty
magnetyczne. Podlegaja one termicznym fluktuacjom i wypadkowe namagnesowanie
takich substancji przy braku obecno$ci zewnetrznego pola magnetycznego jest rowne zeru.
Wraz z obnizaniem temperatury materialu paramagnetycznego energia oddzialywan
wymiennych miedzy momentami magnetycznymi zaczyna odgrywac coraz wigksza role
1 w temperaturze Curie 7c dominowa¢ nad energia termiczng. Oddziatywanie to prowadzi
do uporzadkowania dalekiego zasiggu, a przy dodatniej wartosci catki wymiany J,
momenty magnetyczne maja jednakowy zwrot. W takiej sytuacji mamy do czynienia
z uporzadkowaniem ferromagnetycznym. Z uwagi na minimalizacj¢ energii magneto-
statycznej zwigzanej z polem rozmagnesowania, materialty ferromagnetyczne dziela
sie na domeny. Kierunek namagnesowania poszczegdlnych domen jest zgodny
z kierunkiem osi tatwej namagnesowania, a ten jest okre§lany przez anizotropi¢
magnetyczng [71]. Istnieje wiele przyczynkéw do anizotropii magnetycznej,
w tym anizotropia ksztaltu, czy magnetoelastyczna. W przypadku materiatow
objetosciowych gtowng role odgrywa jednak anizotropia magnetokrystaliczna. Jej zrodlem
jest oddziatywanie spin-orbita. Momenty spinowe oddzialuja z orbitalnymi momentami
atomowymi, a polozenie orbitali zalezy od symetrii sieci krystalicznej materiatu.
Zatem, dzieki sprzg¢zeniu spin-orbita kierunek spinu wynika z orientacji chmury
elektronowej. W przypadku anizotropii jednoosiowej mamy do czynienia z fatwa i trudng
osig namagnesowania. Energia potrzebna na orientacj¢ momentu magnetycznego wzdhuz
osi latwej jest nizsza niz dla osi trudnej. W przypadku anizotropii w plaszczyznie
najbardziej korzystnym energetycznie kierunkiem jest potozenie momentu magnetycznego
w plaszczyznie, na ktérej nie ma wyrdznionego konkretnego kierunku. Najbardziej
pozadang anizotropig w przypadku projektowania materiatow twardych magnetycznie jest
anizotropia jednoosiowa, ktéra wystepuje np. w zwigzkach o strukturze tetragonalne;j,
czy heksagonalnej wzdluz osi c. Wstepne oszacowanie przydatnosci stopu jako materiatu
magnetycznie twardego mozna przeprowadzi¢ wyznaczajac jego pole anizotropii. Jednak
wymienione wielko$ci definiowane sg poprzez strukturg krystaliczna, czy sktad materiatu,
a nie uwzgledniaja mikrostruktury, ktéra takze rzutuje na wilasciwosci magnetyczne.
Mikrostruktura znaczaco wplywa na struktur¢ domenowg 1 przebieg procesu
przemagnesowania. Po uwzglednieniu wszystkich wymienionych czynnikoéw, materiaty
ferromagnetyczne mozemy podzieli¢ na magnetycznie twarde i migkkie, a do zaklasyfi-

kowania zwigzku stosuje si¢ zazwyczaj dwa parametry — namagnesowanie nasycenia M,
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oraz pole koercji H.. Kazdy materiat ferromagnetyczny wykazuje odpowiedz namagne-
sowania na pojawienie si¢ zewnetrznego pola magnetycznego. Odpowiedz ta bedzie
nieliniowa 1 $cile zalezna od wlasciwosci samego materiatu. Jezeli material bedzie
ustawia¢ si¢ zgodnie z zewnegtrznym polem magnetycznym juz przy jego niskich
warto$ciach, oznacza to ze ma niskie pole koercji i1 jest migkki magnetycznie. Gdy
do przemagnesowania materiatu potrzebne bedzie silne zewngtrzne pole magnetyczne,
oznacza to ze materiat jest twardy magnetycznie. OdpowiedZ namagnesowania materiatu
w funkcji zewnetrznego pola magnetycznego opisywana jest petlg histerezy magnetyczne;j
M(H). Punkt przecigcia petli z osia y wyznacza remanencje M: (lub inaczej
namagnesowanie remanencji) i mowi nam, jak silne jest namagnesowanie materiatu
w przypadku usunigcia go z zewngtrznego pola magnetycznego. Punkt przecigcia z osig
x wyznacza pole koercji Hc, ktére wskazuje jak silne zewngtrzne pole magnetyczne
potrzebne jest do przemagnesowania materiatu. Powszechnie uznawang umowng granica
dzielacag materialy magnetycznie migkkie od twardych jest H. = 1000 Oe [67].
Jezeli material mialby by¢ stosowany jako magnes trwaty, musi wytwarzaé silne pole
magnetyczne wokot siebie (posiada¢  wysokie namagnesowanie remanencji)
oraz by¢ odpornym na proces przemagnesowania (znaczna koercja). Bardzo waznym
parametrem wyznaczajacym uzytecznos¢ materialu jako magnesu trwalego jest iloczyn
energii |[BH|max. W pétli histerezy indukcji magnetycznej B w zalezno$ci od zewngtrznego
pola magnetycznego H jest to pole najwigkszego prostokata jaki mozna wpisa¢ w drugiej
¢wiartce uktadu wspotrzednych. Aby materiat mogl zachowaé spontaniczne
namagnesowanie i polaryzacj¢ magnetyczng, jego energia anizotropii magnetycznej musi
przewyzsza¢ energi¢ magnetostatyczng. Do opisu materiatu pod wzgledem jego zdolno$ci
do utrzymania polaryzacji stosuje si¢ tzw. parametr twardosci [72] opisany wzorem
K= \/W, gdzie K jest stalg anizotropii, a M, to namagnesowanie nasycenia.
Jest to parametr empiryczny 1 dla materiatdw na magnesy trwate powinien wynosi¢ 1 lub
wiecej [73]. Pozwala on takze w materiatach kompozytowych (zawierajacych faze twarda
1 migkka magnetycznie) na wyznaczenie optymalnej zawartosci obu faz w przypadku

oddziatlywania wymiennego typu exchange-spring [74].
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3. Metody obliczeniowe

W pracy doktorskiej wykorzystano metod¢ obliczeniowg oparta na modelu
Miedemy [26, 27], ktora pozwolita wyznaczy¢ entalpi¢ tworzenia stopdw oraz inne
wielkosci termodynamiczne charakteryzujace stabilnos¢ faz i mozliwo$¢ ich formowania
(podrozdziat 3.1). W podrozdziale 3.2 zostata szczegotowo opisana metoda Williamsona-
Halla. Praca dotyczaca wtasciwosci stopow (Feo,7-xCoo3xMax)2B (M = W, Re oraz x = 0;
0,025) zawiera rowniez wyniki obliczen ab-initio. Zostaly one wykonane przez
dr. hab. Mirostawa Werwinskiego, prof. IFM PAN, oraz mgr. inz. Wojciecha Marciniaka,
1 dlatego metoda ta nie zostata przedstawiona w biezacym rozdziale, a jej szczegotowy opis

znajduje si¢ w publikacji dotyczacej wymienionych wyzej zwiazkow.

3.1.Pélempiryczny model Miedemy

W obliczeniach entalpii tworzenia stopéw wykorzystano potempiryczny model
Miedemy [26, 27], w ktorym atom jest traktowany jako geometryczny blok z granicami
okreslonymi poprzez rozmiary komoérki Wignera-Seitza. Jest to teoretyczna konstrukcja
przestrzenna stuzacag do opisu sieci krystalicznej. Zasieg komorki Wignera-Seitza
definiujemy w taki sposob, ze kazdy zawarty w niej punkt blizszy jest wezlowi
stanowigcemu jej $rodek, niz dowolnemu innemu we¢ztowi sieci. Wykorzystywana metoda
obliczeniowa ma symulowa¢ proces tworzenia stopu, w ktorej algorytm opisuje
w o0gblnosci proces mieszania blokéw atomoéw dwodch réznych pierwiastkdw. Zmiana
entalpii zachodzaca w trakcie tego procesu jest jedng z wielkosci fizycznych pozwalajaca
na jego analiz¢. Jej ujemna warto$¢ wskazuje na to, ze proces tworzenia danej fazy jest
korzystny energetycznie (energia uktadu zmniejsza si¢). Ta pdtempiryczna metoda opiera
si¢ na podstawowych zalezno$ciach wielkosci fizycznych (w niektorych przypadkach
zmodyfikowanych empirycznymi wspotczynnikami), ale zadane parametry sga okreslone
na podstawie danych eksperymentalnych. Podstawowymi wielko$ciami opisujacymi efekt
potaczenia atomé6w dwoch réznych pierwiastkow jest: (i) objetos¢ molowa V, (i1) potencjat
@ rozumiany jako praca wyjscia elektronu, oraz (iii) gesto$¢ elektronowa na powierzchni
komorki Wignera-Seitza nys. Oznaczenia wielkosci fizycznych i1 parametréw sa spdjne
z oznaczeniami umieszczonymi w cyklu publikacji, stad m.in. w przypadku sktadowych
entalpii pozostawiono skroty pochodzace od stoéw w jezyku angielskim. W Tabeli 1 znaj-
duja si¢ wartosci V, ¢ oraz nws dla pierwiastkow tworzacych stopy, ktorych dotyczyty

obliczenia w ramach pracy doktorskiej [27]. Znajac te trzy wielko$ci oraz stale empiryczne
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P oraz O, mozemy wykorzysta¢ zalezno$¢ (1) do obliczenia entalpii mieszania
towarzyszacej rozpuszczeniu jednego mola atomow pierwiastka A w matrycy atomow

pierwiastka B:

. 3 1
AH™ (Aw B) = ——A—{-P(Ap)? + Q(15)?}. (1)
EY S SN W
’ (nws A% ws B%>

W ten sam sposdéb mozna zapisa¢ zalezno$¢ w przypadku odwrotnego procesu, czyli
rozpuszczania jednego mola atomow pierwiastka B w matrycy atomow pierwiastka A.
Obie formuty wykorzystywane s3 w dalszych obliczeniach. Analogicznie, w celu
uproszczenia i skrocenia opisu, w dalszej czeSci rozdzialu zapisane zostaty jedynie
zalezno$ci opisujace pierwiastek A, badz te potrzebne w opisie procesu rozpuszczania
pierwiastka A w matrycy pierwiastka B. Stale empiryczne P 1 Q we wzorze (1) zaleza

od rodzaju pierwiastka i wyznaczone zostalty na podstawie danych eksperymentalnych,
m.in. na podstawie dopasowania liniowego zaleznosci |A¢| od |An$,/s3|, ktora jest linig
rozdziatu faz dwusktadnikowych wykazujacych dodatnie 1 ujemne wartosci entalpii

tworzenia [26].

Tabela 1. Wartosci objetosci molowej V, potencjatu ¢, gestosci elektronowej
na powierzchni komoérki Wignera-Seitza nws, modutu odksztalcalnosci objetosciowej K,
modutu sprezystosci poprzecznej G (wszystkie warto$ci na podstawie [27]), oraz $rednicy
atomu d [77] dla pierwiastkéw tworzacych stopy opisane w artykutach dotyczacych

obliczen entalpii tworzenia.

pierwiastek ¢ (V) Hws V K G d

chemiczny (jedn. wzgl.)  (10°°m3/mol) (10'°Pa) (10'° Pa) (A)
Ce 3,18 1,69 21,62 2,395 1,197 3,64
Co 5,10 5,36 6,70 19,15 7,642 2,50
Cu 4,45 3,18 7,12 13,10 4,513 2,56
Fe 4,93 5,55 7,09 16,83 8,152 2,56
Nd 3,19 1,73 20,58 3,268 1,452 3,64
Ni 5,20 5,36 6,60 18,64 7,505 2,50
Si 4,70 3,38 8,60 9,888 3,973 2,34
Zr 3,45 2,80 14,00 8,335 3,414 3,20
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Kolejnym krokiem jest obliczenie, dla stopu dwuskladnikowego AB, gléwnej
sktadowej entalpii, nazywanej entalpig chemiczng AH"®  (2).
AHe™ = ¢, cp(cSAH™T(Aw B) + c;AH™T (B w A)). 2)
Wielkosci ¢4 1 cp to udziat atomowy (molowy) odpowiednio pierwiastkow A i B w stopie,
natomiast ¢; oraz cg to analogiczne frakcje powierzchniowe. Frakcja powierzchniowa
atomOéw pierwiastka A, czyli cj;, okre$la udzial atomow pierwiastka A bedacych
w bezposrednim kontakcie z atomami pierwiastka B. Roznica wartosci miedzy c 1 ¢’
wzrasta wraz ze zwigkszeniem dysproporcji zawartos$ci pierwiastkow A 1 B w stopie

oraz ze wzrostem roéznicy w objetosciach molowych. Wielko$¢ c; zdefiniowana jest

nastepujaco (3):
2
3
cf=—F4 3)
CAV2+CBVB3

Analogicznie definiuje si¢ frakcje powierzchniowg pierwiastka B. Wielkosci te sg bardzo
istotne z uwagi na to, ze transfer elektrondw nastepuje gtownie miedzy sasiadujgcymi
atomami, a mniejszg wage majg atomy danego pierwiastka niebedace w kontakcie
z atomami drugiego z pierwiastkow stopowych. Entalpia chemiczna jest sktadowa
wykorzystywana do obliczen zmian entalpii kazdej z faz mogacych powstawaé podczas
syntezy stopu. Podczas takiego procesu, w zaleznosci od termodynamiki uktadu
oraz warunkow kinetycznych, mogg si¢ formowac trzy rodzaje faz: amorficzne, roztwory
stale oraz fazy mig¢dzymetaliczne. Nawet nie uwzgledniajac warunkow kinetycznych
procesu, a bioragc pod uwage wzajemne relacje entalpii tworzenia faz, mozemy uzyskac
interesujagce informacje na temat ich stabilno$ci, czy mozliwosci ich wytworzenia.
Aby obliczy¢ entalpi¢ tworzenia fazy amorficznej, nalezy do sktadowej chemicznej dodac
sktadowa topologiczng AH®P° (4), ktéra wyraza w uproszczony sposob stopien
nieporzadku strukturalnego w stanie amorficznym.

AH'P° = 3 5(c Ty + cgTmp)1073 4)

T,, jest temperaturg topnienia odpowiednich pierwiastkow i zalezy od niej sktadowa
zwigzana z nieporzadkiem strukturalnym. Jest zwigzana z iloczynem statej gazowe;j
R (= 8,3 J/mol K) oraz temperatura topnienia, ktora wyraza rdznic¢ energii mi¢dzy stanem
ciektym (nieuporzadkowanym topologicznie), a stalym (uporzadkowanym). Zatem
temperature¢ topnienia przyjmuje si¢ jako parametr ze wzglgdu na to, Ze stopy amorficzne
rowniez wykazuja nieporzadek topologiczny (analogicznie do stopu w stanie ciektym).

W miejsce statej gazowej pojawia si¢ za to empirycznie wyznaczony wspotczynnik,
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uwzgledniajacy rowniez obecnos¢ procesow relaksacyjnych w trakcie krzepniecia cieklego
stopu. Wyrazenie na entalpi¢ tworzenia fazy amorficznej mozna wtedy zapisaé
W nastepujacej postaci (5):
AH®™ = AHChe™ 4 AftOPO, (5)
Entalpia tworzenia roztworu statego (6) nie zawiera sktadowej topologicznej,
ale w jej miejsce pojawiaja si¢ dwie dodatkowe sktadowe tj. sprezysta i strukturalna:
AHSS = AHchem 4 pApjelast 4 ppstruct. (6)
Sktadowa sprezysta AH®!%t (ang. elast pochodzi od stowa elastic - sprezysty), inaczej
nazywana rowniez entalpiag niedopasowania, wyraza zmian¢ energii podczas procesu
tworzenia si¢ roztworu stalego w wyniku potaczenia atomoéw dwoch pierwiastkow
roznigcych si¢ przede wszystkim wielkos$cia. Tu nalezy wprowadzi¢ wielkos$¢ W, ktora jest

objetosciag molowa skorygowang o transfer tadunku migedzy atomami A i B (7):

WA=VA+AVA=VA+QM, (7)

Nws A

gdzie a jest parametrem zaleznym od wartosci V i n,,s [27].

Idea modelu opiera si¢ na wytworzeniu hipotetycznego ukladu w ktorym,
w sprezystym kontinuum, istnieje otwor o objetosci Wp. Umieszczony zostaje
w tej objetosci sferyczny sprezysty twor o objetosci Wy, odpowiadajacy atomowi
pierwiastka A. W przypadku gdy W,<Wp otwor jest czeSciowo wypetiony przez atom A,
a pozostala wolna objetos¢ zostanie wypetlniona poprzez deformacje obiektow.
W przypadku gdy W,>Wpg, bedzie zachodzil proces odwrotny. Po uwzglednieniu
rzeczywistych  wielkosci  fizycznych ~ towarzyszacych ~ takiemu  procesowi

oraz przeksztatceniach otrzymuje si¢ wyrazenie opisujace sktadowa sprezysta entalpii (8):

2K Gg(W -w 2
AHelaSt(AWB) — AGB(WawB Bw A) . (8)
46pWawB+3KaWBw 4

w ktorym wielko$ciami wyrazajacymi wtasciwos$ci poszczegolnych pierwiastkow sa modut
odksztalcalnosci objetosciowej (Helmholtza) K oraz modul spr¢zystosci poprzecznej
(Kirchoffa) G. Obie wielkosci okreslaja stopien odksztatcenia materiatu pod wptywem
pojawienia si¢ roznego typu napr¢zen (naprezenia dzialajace izotropowo w przypadku
modutu K, oraz napr¢zenia $cinajace w przypadku modutu G), co jest istotne w procesie
tworzenia roztworu stalego, z uwagi na konieczno$¢ dopasowania sieci krystalicznej
pierwiastka rozpuszczanego do sieci krystalicznej pierwiastka tworzacego matryce.
Sktadowa strukturalna AHS™t jest zalezna od liczby elektronow walencyjnych

pierwiastkow A 1 B oraz typu sieci Bravais’go, stabilnej dla danego pierwiastka
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chemicznego (obie wielkos$ci sg powigzane ze sobg). Wielko$¢ ta zostata wprowadzona
dla pierwiastkéw metali przejsciowych i jej wartos$ci sg stabelaryzowane [27]. Dla zelaza,
ktére jest pierwiastkiem bazowym opisywanych w pracy stopow, liczba elektronow
walencyjnych wynosi 8. Zmiana entalpii strukturalnej procesu rozpuszczenia
1 mola Fe w matrycy rozpuszczalnika (pierwiastek B) wynosi przyktadowo: 0 kJ/mol
dla Sc, 32 lub -16 kJ/mol dla Ti, zaleznie od struktury (odpowiednio heksagonalnej gestego
upakowania, regularnej przestrzennie centrowanej), -3 kJ/mol dla Mn, -1 kJ/mol
dla Cooraz -8 kJ/mol dla Ni. W przypadku umieszczenia wymienionych atomow
w matrycy utworzonej z atomow Fe, wartosci te s3 w wigkszosci przypadkéw bardzo
zblizone do wymienionych wyzej 1 wynosza: 2 kJ/mol dla Sc, 0 kJ/mol dla Ti, -3 kJ/mol
dla Mn, -1 kJ/mol dla Co oraz -8 kJ/mol dla Ni.

Obliczenia entalpii tworzenia faz mig¢dzymetalicznych sa z zasady znacznie
prostsze od tych, ktore zostaly przedstawione powyzej, ze wzgledu na koniecznos$é
uwzglednienia w nich jedynie chemicznej sktadowej entalpii. Jest to zwigzane z faktem,
ze fazy miedzymetaliczne krystalizujg w strukturze odbiegajacej od struktur stabilnych
dla sktadnikow stopu. Atomy znajduja si¢ w przypisanych im pozycjach
krystalograficznych 1w idealnym przypadku nie obserwuje si¢ zjawisk zwigzanych
z pojawieniem si¢ nieporzadku strukturalnego, czy niedopasowania $rednic atomowych.
Jest to jednak uproszczenie i w przypadku wielu faz migdzymetalicznych nalezy braé
pod uwage migdzy innymi nieporzadek chemiczny. Przyklad moga stanowi¢ zwiazki
w ktorych jedna pozycja krystalograficzna obsadzona jest atomami roznych pierwiastkow
(np. podstawianie pierwiastkéw stabilizujgcych strukture w przypadku opisanych w pracy
doktorskiej zwiazkéw o strukturze typu ThMni2), czy tez fazy Heuslera [34, 35].
Obliczenia dla nich sg utrudnione z uwagi na konieczno$¢ uwzglednienia réoznych potozen
atomow danego pierwiastka.

Powyzszy opis dotyczy obliczen entalpii tworzenia faz w stopach dwusktadniko-
wych. Aby obliczy¢ entalpi¢ tworzenia i inne wilasciwosci termodynamiczne stopoéw
trdjsktadnikowych nalezy uwzgledni¢ wielko$ci wyznaczone dla poszczegdlnych par
pierwiastkow w stopie 1 przeliczy¢ je wykorzystujac wymienione we wstepie odpowiednie
modele matematyczne. Analogiczna sytuacja bedzie miata miejsce w przypadku wigkszej
liczby sktadnikéw w stopie. W pracy wykorzystany zostat model geometryczny. W dalszej
czesci tego rozdzialu przedstawiono algorytm obliczen dla stopdéw trdjsktadnikowych.

Entalpia tworzenia roztworu stalego ABC jest wyrazona zaleznoscig (9):
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XAXB xaxc XBXc
AHZ = AHZE + AHZ™ +
YAABYBAB YaacYcac YBBCYCBC

AHg". 9)

W analogiczny sposob mozna zapisa¢ wyrazenia na entalpi¢ tworzenia innych
opisywanych wyzej faz. Wielkosci x4, xg oraz x. to frakcja molowa odpowiednio
pierwiastkbw A, B 1 C w stopie trojsktadnikowym 1 jest uwzgledniona
juz przy wyznaczaniu wlasciwosci stopéw dwuskltadnikowych. W tym celu wyznaczana
jest skorygowana frakcja molowa dla stopow dwusktadnikowych oznaczona symbolem

y 1 okreslona dla poszczegolnych par pierwiastkow wyrazeniami (10)-(12):

Yaap = Xa + 8a4apXc, Ypap = Xp + OpapXc, (10)
Yaac = Xa + GaacXp, YBag = X¢ + 8cacxs, (11)
Yaap = Xg + OppcXa, Ycee = X¢ + OcpcXas (12)
gdzie
_ AA _ AB
Spnp = Tt s’ Opap = PSR (13)
_ 4 _ A
Saac = PSR Scac = TAtis (14)
_ B _ X
8ppc = Tt Scpe = Tt (15)
oraz:
. , 2
Ay = (AHmteT(B w A) — AHIteT (¢ w A)) , (16)
. , 2
Ap = (AHWW(A w B) — AH™eT (C w B)) , (17)
. , 2
Ac = (AH™T(Bw ) — AH™" (4w €)' (18)

Poza obliczeniem entalpii tworzenia stopow, wyznaczono takze inne wielkosci
termodynamiczne wykorzystywane do szacowania zdolnosci stopow do zeszklenia, a takze
okreslajace mozliwosci wprowadzenia nieporzadku topologicznego w stopie. Pierwsza

z nich jest znormalizowana entropia wynikajaca z niedopasowania promieni atomowych

(ang. normalized mismatch entropy) k—" Jej wartos$ci sa znormalizowane wzgledem stalej
B

Boltzmanna kg. Zalezno$¢ (19) zostala zaproponowana przez G.A. Mansoori’ego 1 wspot-

pracownikow [75]:
i_; — %((2 _ 1)ﬁ1 + Z(( — l)zﬁz - E(( — 1)({ — 3) + ln(] (1 — ,83) (19)

W powyzszym wzorze warto$¢ parametru ¢ jest zalezna od ggstosci upakowania atomow

¢ 1 wyraza si¢ wzorem (20):

(=t (20)
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Szacowania gestosci upakowania stopoéw amorficznych bazujg na pracach J.D. Bernala
[76], a empirycznie wyznaczona $rednia gesto$¢ upakowania jest rowna & = 0,64 [27].
Parametry 51, 5, 1 f3 sa bezwymiarowe i zdefiniowane zalezno$ciami (21)-(23):

_ 1 [(da +dp)(ds — dp)*xaxp + (da + dc)(da — dc)*xaxc +
% (dp +dc)(dp — dc)*xpxc ’

02

B2 = (03)? [dadp(ds — dp)*xaxp + dadc(dy — dc)?xuxc + dpdc(dp — de)?xpxc],

B1 21)

(22)

By =2 (23)
Warto$ci parametréw o (24) sa zwigzane z frakcjag molowg danego pierwiastka x oraz jego
srednicg atomowa d:
0, = xX4d3 + xpd3 + xcd?, 03 = x4d; + xpdy + xcd3, (24)
W tego typu obliczeniach dla stopéw metalicznych najczesciej wykorzystywane
sa warto$ci promieni atomowych Goldschmidta [77], ktore uwzgledniaja efekt gestego
upakowania atomow oraz r6zng liczbe koordynacyjna.

Ostatnig z wielko$ci wyznaczanych w niniejszej pracy z wykorzystaniem modelu
Miedemy jest parametr zdolnosci do zeszklenia APy, inaczej parametr GFA (ang. glass
forming ability parameter) [22], ktory jest opisany zaleznos$cia:

APy = AHchem 22, (25)
kg

Wielko$¢ ta uwzglednia zarowno wptyw zmian entalpii zwigzany z procesami transferu
elektrondw oraz entropii zwigzanej z niedopasowaniem $rednic atomowych. Znak
oraz warto$¢ entalpii tworzenia oraz stopien niedopasowania promieni atomowych
pierwiastkow  tworzacych stop, sa odzwierciedleniem zasad empirycznych
zaproponowanych przez A. Inoue [69], ktore okreslaja mozliwos¢ tworzenia si¢ stopow
o strukturze amorficznej. Algorytm opisany powyzej zostat wykorzystany w innych
pracach [78-80], w ktérych dodatkowo mozna znalez¢ informacje m.in. na temat

mozliwych modyfikacji metody w zaleznosci od sktadu chemicznego.

3.2.Metoda Williamsona-Halla

Metoda Williamsona-Halla [81, 82] zostata wykorzystana w pracy do oszacowania
rozmiaréw krystalitow oraz wielkosci naprezen wystepujacych w stopach, pozwalajac

w szczegOlnosci na obserwacj¢ zmian wywotanych skrecaniem probek pod wysokim
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cisnieniem HPT (ang. high pressure torsion). Metode Williamsona-Halla stosuje
si¢ do wyznaczania wielko$ci krystalitow mniejszych niz 100 nm oraz odksztatcen
sieciowych zwigzanych z mikronaprezeniami wystepujacymi w probce. Opiera
si¢ ona na analizie szeroko$ci profilu linii dyfrakcyjnej. Poza wspomnianymi
wielko$ciami, na poszerzenie refleksu dyfrakcyjnego wplywaja rowniez czynniki
aparaturowe, dlatego istotne jest uwzglednienie ich w trakcie analizy. Wykorzystany zostat
w tym celu dyfraktogram wzorcowy uzyskany dla probki LaBs. Warto$¢ poszerzenia

[, wynikajaca jedynie z efektow fizycznych, opisywana jest zaleznoscig (26):

B = Bhcas — Basr)* 26)

gdzie Sinstr jest poszerzeniem instrumentalnym (wyznaczonym na bazie dyfraktogramu
LaB¢), a [meas jest poszerzeniem okreslonym dla analizowanej probki. Wkiad
poszczegbdlnych czynnikdéw, ktory opisywany jest roznymi funkcjami, mozna ustali¢
na podstawie zalezno$ci wielkosci krystalitow oraz naprezen od kata Bragga ©@. Zaleznosé

rozmiaru krystalitow D od poszerzenia linii dyfrakcyjnej okreslona jest wyrazeniem:

Kscn 4
Bp cos®’

D= (27)

gdzie 4 jest dlugo$cia fali promieniowania, f szerokoscig refleksu zalezng od wielko$ci
krystalitow, a Ksc» parametrem, ktérego warto§¢ wynika gtownie z ksztattu krystalitow.
Wielko$¢ naprezen €, ktore w pomiarach dyfrakcyjnych moga by¢ rejestrowane poprzez
spowodowane ich obecnoscig odksztalcenia sieci krystalicznej, jest zwigzana

z poszerzeniem linii dyfrakcyjnej nastepujaco:

e=bBs (28)

4ta

gdzie B, jest szerokos$cia refleksu zalezng od wielko$ci naprezen. Jako, ze sktadowe fp 1 S

sg addytywne, mozemy zapisa¢ roOwnanie na poszerzenie linii dyfrakcyjnej w nast¢pujace;j

formie:
Kschld
ﬁzﬁD+ﬁs=m+4etan®, (29)
ktora po przeksztatceniu przyjmuje postac:
B cos® = KS; 2 + 4esine. (30)

Pozwala to na wykres$lenie zalezno$ci  cos © od 4¢ sin ©, a po wykonaniu dopasowania
funkcja liniowa, wyznaczenie wielkos$ci naprezen oraz wielkosci krystalitow, bedacych

odpowiednio warto§ciami nachylenia i punktu przecigcia wykresu funkcji z osig rzednych.
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4. Wytwarzanie stopow oraz metody pomiarowe

Podstawowg metoda wykorzystywang w przygotowaniu stopow byla synteza
w piecu lukowym. W zalezno$ci od obranego celu, otrzymane stopy byly w dalszej
kolejnosci gwaltownie schtadzane metoda jednego walca (ang. melt-spinning), skrecane
pod wysokim ci$nieniem HPT (ang. high pressure torsion), lub/oraz wygrzewane
izotermicznie. Do analizy wlasciwosci fizycznych wytworzonych materiatoéw
wykorzystano  nastgpujace  techniki  pomiarowe: dyfrakcja  rentgenowska
(XRD - ang. x-ray diffraction), spektroskopia mossbauerowska, transmisyjna mikroskopia
elektronowa (TEM — ang. transmission electron microscopy), w tym wysokorozdzielcza
mikroskopia elektronowa (HRTEM — ang. high-resolution transmission electron
microscopy), magnetometria wibracyjna (VSM — ang. vibrating sample magnetometry)

oraz rdznicowa kalorymetria skaningowa (DSC — ang. differential scanning calorimetry).

4.1.Synteza stopow

Stopy metaliczne Zro4-xNdxCeosFeioSi2 (0 < x < 0,3) i (Feo,7xCoo3-xM2x)2B
(M =W, Re; x =0; 0,025), wytworzono z pierwiastkow (Fe, Co, Zr, Ce, Nd, Si, B, Re, W)
o czystosci 3N lub wickszej. W przypadku stopéw na bazie Fe 1 Ni, prekursor stanowity
metaliczne fragmenty meteorytu Morasko zawierajace §ladowe ilo$ci innych pierwiastkow,
takich jak P, C, S, czy Cu. Zelazny fragment meteorytu Morasko wykorzystany do syntezy
zostal podarowany przez prof. Andrzeja Muszynskiego z Instytutu Geologii Uniwersytetu
im. Adama Mickiewicza w Poznaniu.

Pierwszym etapem przygotowania probek, takim samym dla kazdej grupy stopow
omawianych w pracy, byto stopienie nawazek wyzej wymienionych pierwiastkow w piecu
tukowym. Synteza przebiegata w atmosferze ochronnej Ar. Po wielokrotnym odpompowa-
niu 1 napehlieniu objgtosci roboczej argonem, resztki tlenu byly absorbowane przez
topienie tzw. gettera, ktorym byt Zr o czysto$ci 3N umieszczony w osobnym tyglu
w komorze. Probki byly wielokrotnie obracane i przetapiane w celu ujednorodnienia.
W przypadku Nd oraz Ce stosowano dodatkowo trawienie w kwasie azotowym, w celu
usuni¢cia warstwy tlenkowej, oraz nawazono od 1 do 3 at.% naddatku, aby zréwnowazy¢
efekt parowania wystepujacy podczas syntezy. W celu kontroli stechiometrii stopy

byty wazone zaréwno przed (suma mas wszystkich sktadnikow), jak i po topieniu.
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W sposob typowy dla metody, stopy bezposrednio po topieniu ulegaty powolnemu
schtodzeniu do temperatury pokojowe;.

W przypadku stopow wytworzonych na bazie meteorytu Morasko oraz zwigzkow
(Feo,7-xCo03xM2x)2B (M = W, Re oraz x = 0; 0,025), otrzymane poprzez topienie lukowe
polikrystaliczne prébki byly nastepnie topione indukcyjnie w atmosferze ochronnej Ar
w komorze melt-spinnera, a nastepnie gwattownie schtadzane na powierzchni wirujacego
miedzianego walca. Pozwolito to uzyska¢ tasmy Fe-Ni o strukturze krystalicznej
charakteryzujacej si¢ wigkszym nieporzadkiem topologicznym 1 chemicznym niz
w stopach wyjsciowych, a w przypadku (Feo,7-xCoo,3-xM2x)2B (M =W, Re oraz x =0; 0,025)
otrzyma¢ struktur¢ amorficzng. Dla taSm Zro4xNdxCeosFe10Si2 (0 < x < 0,3) otrzymano
strukturg krystaliczng lub cze$ciowo krystaliczng. Optymalne parametry technologiczne
procesu (wielkos¢ otworu w tyglu, odleglos¢ tygla od walca, warto$¢ cisnienia
wypychajacego stop oraz cisnienia w komorze melt-spinnera) ustalane byly na podstawie
wielu prob.

Kolejnym krokiem syntezy bylo wygrzewanie izotermiczne, ktérego celem bylo
uzyskanie odpowiedniej struktury krystalicznej stopéw. Do tego procesu stosowano piec
rurowy Carbolite MTF 12/25/250. Probki przeznaczone do wygrzewania izotermicznego
byly zawijane w foli¢ Ta oraz umieszczane w kwarcowych amputkach. W nastgpnym kroku
amputki byly kilkukrotnie odpompowywane przy pomocy pompy turbomolekularnej
do ciénienia okoto 10™*- 107> mbar oraz napehiane argonem. Ostatecznie po ustaleniu
ci$nienia argonu na okoto 500 mbar, zatapiano je palnikiem. Tak przygotowang amputke
z probka umieszczano w piecu. Temperatury oraz czas wygrzewania izotermicznego
dobierano na podstawie danych eksperymentalnych, badz literaturowych opisujacych
podobne uktady. W przypadku stopow (Feo,7.xCoo3xM2x)2B (M = W, Re oraz x = 0; 0,025)
temperatury zostaly dobrane na podstawie wczesniej przeprowadzonych pomiarow
termomagnetycznych. Dla stopéw FeNi byla to temperatura zblizona do temperatury
przej$cia porzadek-nieporzadek fazy tetragonalnej FeNi wystepujacej w meteorytach [10],
a dla stopéw o strukturze typu ThMni2 temperatura, w ktorej proces krystalizacji fazy
o strukturze tetragonalnej byl najbardziej efektywny [83].

Tasmy metaliczne Fe-Ni poddano réwniez skrecaniu pod wysokim ci$nieniem.
Mialo to na celu rozdrobnienie mikrostruktury oraz wprowadzenie defektow
strukturalnych, a co za tym idzie przyspieszenie procesu dyfuzji w przeprowadzanym
na kolejnym etapie procesie wygrzewania izotermicznego. W tym celu materiat (taSmy

metaliczne) umieszczono mi¢dzy kowadtami 1 poddano skrgcaniu pod cisnieniem 6 GPa,
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z predkoscig jednego obrotu na minute. Wytworzono probki z r6zng liczba skrecen tj. 10,
301 50 pelnych rotacji kowadet. Synteza z wykorzystaniem metody HPT przeprowadzona
zostala w Institute of Nanotechnology, Karlsruhe Institute of Technology w Niemczech

przez dr inz. Natali¢ Pierunek oraz dr Juli¢ Ivanisenko.

4.2.Metody pomiarowe

W celu opisu struktury krystalicznej oraz charakteryzacji podstawowych
wlasciwo$ci wytworzonych materialow, zastosowano komplementarne metody opisane
krotko w dalszej czes$ci podrozdziatu. Wykorzystano szereg technik makroskopowych
1 mikroskopowych, takich jak dyfrakcja rentgenowska, magnetometria wibracyjna,

spektroskopia mdssbauerowska, czy transmisyjna mikroskopia elektronowa.

4.2.1. Dyfrakcja rentgenowska

Do badan strukturalnych stopow uzyto dwoch dyfraktometrow, TUR M-62
z goniometrem HZG-4 (dostepny w IFM PAN) oraz PANalytical X Pert Pro (dost¢pny
na Uniwersytecie w Le Mans). Wymienione systemy pracowaly w geometrii Bragga-
Brentano 1 w obu wykorzystano lampe¢ kobaltowg (promieniowanie CoK,, dtugosci fali
2=1,78897 A). W uktadzie TUR M-62 dyfraktogramy rejestrowane byly w zakresie
katowym 26 od 20° do 120° z krokiem 426 = 0,05°, a w PANalytical X Pert Pro w zakresie
katowym 26 od 20 do 110° z krokiem 426 = 0,0167. Analiza pozyskanych dyfraktogra-
mow przeprowadzona zostata z uzyciem programu MAUD [84], ktory w celu dopasowania
profilu teoretycznego do zarejestrowanego dyfraktogramu wykorzystuje metode Rietvelda,
bazujaca na metodzie najmniejszych kwadratow. Dane wejSciowe charakterystyczne
dla kazdej z rozpatrywanych faz pozyskano z bazy krystalograficznej ICSD [85,86]

w postaci standardowych plikow w formacie CIF (ang. crystallographic information file).

4.2.2. Spektroskopia mossbauerowska

Uzycie spektroskopii mossbauerowskiej pozwolito na obserwacje oddzialywan
nadsubtelnych, a co za tym idzie na scharakteryzowanie najblizszego otoczenia atomow
Fe. W pomiarach wykorzystano zrédto >’Co, ktorego energia emisji promieniowania y jest

rowna 14,4 keV i jest rowna réznicy pozioméw energetycznych dla izotopu zelaza °'Fe.
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Wszystkie badane w pracy materiaty zawieralty w swoim sktadzie znaczne ilosci zelaza
i nie byto koniecznoéci wzbogacania probek w izotop >’Fe. Z uwagi na fakt wykorzystania
zjawiska Dopplera do zmiany energii kwantow promieniowania, skala predkosci
na widmach jest tozsama ze skalg energii. Probki przed analizg zostaty rozdrobnione przy
uzyciu pilnika niezawierajagcego w swoim sktadzie Fe. Aby wykluczy¢ obecno$¢ magne-
tycznych faz tlenkowych (znaczne rozszczepienie linii), pierwsze pomiary dla kazdej
z probek byty przeprowadzone w szerokim zakresie zmian predkosci zrédta od -12 do
12 mm/s. Zasadnicze pomiary wykonane zostaly w zakresie predkosci od -8 do 8 mm/s.
Wszystkie pomiary wykonywano w temperaturze pokojowej. Badania dla probek
Zr04xNdxCeosFe10S12 (0 < x <0,3) wykonane zostaly podczas czteromiesigcznego stazu na
Uniwersytecie w Le Mans przy wspolpracy z prof. Jean-Marc Grenechem. Z kolei pomiary
dla stopéw (Feo,7.xCoo3xM2x)2B (M = W, Re oraz x = 0; 0,025) wykonane zostaly
w Instytucie Mikroelektroniki i Fotoniki nalezagcym do Sieci Badawczej Lukasiewicz przez
dr hab. Agnieszke Grabias we wspotpracy z prof. Michatem Kopcewiczem. W przypadku
drugiej grupy stopow bratem jedynie udzial w analizie wynikow. Zakres badan
spektroskopowych zostat w nich poszerzony o analiz¢ pomiaréw uzyskanych w funkcji
natezenia pola magnetycznego o wysokiej czestotliwosci (w.cz.). Jest to unikalna metoda,
w ktorej probka jest dodatkowo umieszczona w cewce, a wspomniane pole jest skierowane
zgodnie z plaszczyzng probki. Technika ta pozwala na bardziej szczegdlowa analizg probek
amorficznych, nanokrystalicznych i charakteryzacje¢ ich wlasciwos$ci magnetycznych m.in.

pola anizotropii [87].

4.2.3. Transmisyjna mikroskopia elektronowa

Transmisyjna mikroskopia elektronowa zostata wykorzystana jedynie do charakte-
ryzacji mikrostruktury stopow ZrosxNdxCeogFe1oSi2 (0 < x < 0,3). Pomiary zostaly
wykonane przez dr. Macieja Zubko w Instytucie Inzynierii Materialowej Uniwersytetu
Slaskiego w Katowicach przy uzyciu wysokorozdzielczego transmisyjnego mikroskopu
elektronowego JEOL JEM-3010 z napigciem przyspieszajacym 300 kV, wyposazonego
w kamer¢ CCD Gatan 2k % 2k Orius™ 833 SC200D. Probki do badan zostaty
sproszkowane przy pomocy narzedzi nie zawierajacych zelaza. Tak przygotowany proszek
zostal rozproszony w alkoholu izopropylowym (prébka zostala umieszczona w myjce
ultradzwigkowej na 30 minut), a nast¢pnie nalozony na miedziang siatk¢ z amorficzna

taSma weglowa. Wykonane zostaty obrazy w jasnym polu, obrazy mikrodyfrakcyjne
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(SAED - ang. selected area electron diffraction) oraz wysokorozdzielcze
(HRTEM - ang. high resolution transmission electron microscopy). W analizie
wykorzystano rdwniez szybka transformacj¢ Fouriera (FFT ang. fast Fourier transform)

przy uzyciu oprogramowania EIDyf [88].

4.2.4. Roinicowa kalorymetria skaningowa

Réznicowa kalorymetria skaningowa (DSC - ang. differential scanning
calorimetry) zostala wykorzystana w badaniach probek (Feo7xCoo,3-xM2x)2B (M = W, Re;
x = 0; 0,025) w celu scharakteryzowania procesu krystalizacji probek amorficznych,
w szczegdlnosci okreslenia charakterystycznych temperatur. Pomiary zostaly wykonane
przez dr. inz. Andrzej Musiala na urzadzeniu DSC 404 firmy Netzsch z wykorzystaniem
tygli AlbOs, w zakresie temperatur od 100 do 850°C oraz z predkoscig grzania rowna
10 K/min. Objetos¢ komory DSC zostata przed pomiarem trzykrotnie odpompowana
pompa rotacyjng oraz napeiniona argonem. Pomiar wykonywany byl w atmosferze Ar

z przeptywem ustalonym na 100 ml/min.

4.2.5. Magnetometria wibracyjna

Za pomoca magnetometru wibracyjnego okreslono wiasciwosci magnetyczne
stopow (Feo,7xCo03-xM2x)2B (M = W, Re oraz x = 0; 0,025) oraz ZrosxNdxCeocFeioSiz
(0< x < 0,3). Pomiary namagnesowania w funkcji natgzenia zewnetrznego pola
magnetycznego M(uoH) wykonane zostaty z wykorzystaniem modutu VSM na urzadzeniu
PPMS (ang. Physical Property Measurement System) firmy Quantum Design, natomiast
zalezno$ci temperaturowe M(7) zmierzono na urzadzeniu wlasnej produkcji w Instytucie
Fizyki Eksperymentalnej Stowackiej Akademii Nauk w Koszycach. Celem tych badan byto
okreslenie m.in. namagnesowania nasycenia, pola koercji, temperatury Curie,
czy temperatury krystalizacji (jako pomiar komplementarny z badaniami DSC). Pomiary
M(uoH) wykonane zostaty w temperaturze pokojowej w zakresie pol magnetycznych
od 0 do 4T, natomiast pomiary termomagnetyczne w polu 0,25 T oraz w zakresie

temperatur od 100 do 850°C.
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5. Omowienie publikacji wchodzacych w sklad rozprawy

doktorskiej

Na prace doktorska sktada si¢ cykl pieciu publikacji, ktoérych gtowne zalozenia,

otrzymane wyniki i wnioski z nich plynace zostaty opisane w ponizszych podrozdziatach.

= Pub-1

“The formation of structural disorder in FeNi-based alloys — theoretical approach”

M. Kolodziej, Z. Sniadecki, Materials Letters 326 (2022) 132917.

W pracy przeprowadzono obliczenia wartosci entalpii tworzenia faz krystalicznych
1 amorficznych w stopach Fe-Ni metoda bazujaca na modelu Miedemy. Okre§lono takze
wptyw podstawienia Cu 1 Co na mozliwos¢ tworzenia wymienionych faz
oraz wprowadzenia nieporzadku strukturalnego (w celu przyspieszenia procesu dyfuzji Fe
1 Ni w rzeczywistych stopach). Uzyskane wyniki obliczen wskazuja, ze w przypadku
dwusktadnikowych stopoéw Fe-Ni wartosci entalpii tworzenia roztworu statego sg nizsze
niz warto$ci entalpii tworzenia fazy amorficznej dla catego zakresu sktadow. Jest to
spodziewany rezultat wynikajacy z malej liczby sktadnikéw stopu oraz z ich zblizonych
wlasciwosci  fizykochemicznych. Dalsze obliczenia prowadzono dla podstawien
pierwiastkdw mniejszosciowych wystepujacych w meteorycie Morasko. W poréwnaniu ze
sktadem chemicznym taenitu i kamacytu, w strukturze L.1o zaobserwowano zwigkszong
zawarto§¢ Cu 1 zmniejszong Co. Wyniki obliczen jednoznacznie wskazuja, ze dla
podstawien Co w pelnym zakresie skltadow preferowane begdzie tworzenie si¢ roztworu
stalego. Odmienne wyniki otrzymano dla uktadow Ni-Fe-Cu. Najwyzsze prawdopodobien-
stwo tworzenia roztworu statego wystepuje dla zawartosci 20-30 at.% miedzi w roztworach
bogatych w Ni. Faza amorficzna jest niestabilna w catym zakresie sktadow, ale dla
zawarto$ci miedzi zblizonych do 80 at.% pordéwnanie entalpii obu faz sugeruje, ze
w waskim zakresie sktadow otrzymanie fazy amorficznej (a przynajmniej wprowadzenie
nieporzadku strukturalnego w roztworze stalym) jest bardziej prawdopodobne. W tym
wypadku decydujaca moze by¢ kinetyka procesu syntezy. Jezeli nawet wykluczona
zostanie mozliwo$¢ wytworzenia struktury amorficznej, wprowadzenie atoméw Cu do
roztworu statlego Fe-Ni moze prowadzi¢ do segregacji chemicznej oraz tworzenia

nieporzadku topologicznego, z uwagi na znaczng réznic¢ w entalpii mieszania miedzi
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z 7zelazem oraz miedzi z niklem, a zelaza 1 niklu. Wyniki te sg zbiezne réwniez
z wnioskami, ktore mozna wyciggna¢ obserwujac roéznice w promieniach atomowych
pierwiastkdw. Roznica promieni jest najbardziej znaczaca w przypadku podstawienia
atomow Cu. Jest to argument, ktory rzeczywiscie uzasadnia destabilizacj¢ roztworu statego
w ukfadzie Fe-Ni-Cu (wedlug zasad empirycznych przedstawionych we wstepie).
Przytaczajac inne wielkos$ci fizyczne, ktoére moga odpowiada¢ za taki stan rzeczy, nalezy
wspomnie¢ o potencjale ¢ (tozsamym z pracg wyjscia elektronu), ktory wynosi
w przyblizeniu 5,2; 4,9; 5,1 V dla Ni, Fe i Co, natomiast dla Cu przyjmuje jeszcze nizsza
warto$é ~4,4 V. Srednia gesto$¢ elektrondw na powierzchni komoérki Wignera-Seitza rys
rowniez jest nizsza dla Cu (nws = 3,18) niz dla pozostatych pierwiastkow sktadowych. Dla
atomow Ni, Fe i Co warto$ci te wynosza odpowiednio 5,36; 5,55 oraz 5,36, a ich zbieznos¢
sugeruje mozliwo$¢ tworzenia roztworu statego w uktadzie Ni-Fe-Co.

Na bazie wynikéw obliczen zaplanowano procedure syntezy stopow Fe-Ni
pod katem zwigkszenia w nich stopnia nieuporzadkowania strukturalnego (w tym celu
zastosowano fragment meteorytu domieszkowany niklem), a wyniki tych prac ekspery-

mentalnych zostaty przedstawione w publikacji opisanej w kolejnym podrozdziale.

= Pub-2

“Structural transformations and magnetic properties of plastically deformed FeNi-based
alloys synthesized from meteoritic matter”

M. Kolodziej, Z. Sniadecki, A. Musial, N. Pierunek, Yu. Ivanisenko, A. Muszynski,
B. Idzikowski, Journal of Magnetism and Magnetic Materials 502 (2020) 166577.

W pracy omoéwiono wyniki badan strukturalnych i magnetycznych dla stopu FeNi
zawierajacego niewielkie ilosci pierwiastkow wystepujacych naturalnie w metalicznej
czesci meteorytu Morasko (zawierajacej poszukiwang twarda magnetycznie faze Llo).
Materiatem wyj$ciowym w procesie syntezy byt fragment metalicznej frakcji meteorytu
Morasko oraz nikiel. Nikiel zostal dodany w celu wyrownania zawartosci Fe 1 Ni,
tak aby odwzorowa¢ sktad tetrataenitu. Wykorzystanie metalicznej cze$ci meteorytu
Morasko pozwolilo na wprowadzenie pierwiastkéw wystepujacych w nim w ilosciach
sladowych. Aby wywota¢ nieporzadek strukturalny, probki wytworzono z wykorzystaniem
metody melt-spinningu, a nastepnie poddane zostaty one skrecaniu pod wysokim

cisnieniem. W celu obserwacji wptywu wprowadzonego nieporzadku i1 oceny, czy podjeta
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procedura umozliwia zaj$cie przemiany porzadek-nieporzadek i1 transformacje fazy
v w L1o. Dodatkowo po skreceniu przeprowadzono izotermiczne wygrzewanie w tempera-
turze 320°C przez 720 h. Dla otrzymanych w ten sposéb stopéw przeprowadzono
charakteryzacje struktury krystalicznej oraz dokonano wstgpnej analizy wiasciwosci
magnetycznych. W wytworzonych wyjsciowych stopach zaobserwowano wylacznie
obecno$é regularnej fazy y-(Fe,Ni) o parametrze sieciowym a = 3,589 0,001 A. Nastepnie
przeanalizowano strukture krystaliczng stopow poddanych silnemu odksztatceniu
plastycznemu. Zaobserwowano niewielki wzrost parametru sieciowego z maksymalng
wartoéciag @ = 3,593 + 0,001 A, osiagnieta dla probki skreconej 30 razy. Wygrzewanie
spowodowato  kontrakcje  parametru  sieciowego do  wartosci  wyjSciowe],
a = 3,589 + 0,001 A. W celu przeanalizowania w jakim stopniu rozdrobniona zostala
struktura stopéw po skrecaniu pod wysokim ci$nieniem i biorgc pod uwage fakt,
ze na poszerzenie refleksow dyfrakcyjnych znaczacy wpltyw majg takze naprezenia,
do wyznaczenia wielkosci krystalitow wykorzystano metode Williamsona-Halla.
W materiale po wytworzeniu $rednia wielko$¢ krystalitow wynosi 100 = 17 nm, a po
zastosowaniu metody HPT ich wielko$¢ zmniejszyla si¢ do 36 = 11 nm. Izotermiczne
wygrzewanie nie miato wigkszego wplywu na rozmiar krystalitow, ktory zostat
oszacowany na 35 += 9 nm. Przedstawiona procedura syntezy moze zatem stuzy¢ jako
narzgdzie pozwalajace na wprowadzenie nieporzadku strukturalnego oraz rozdrobnienie
krystalitow w réznego typu roztworach statych.

W opisywanej pracy analizowano takze wiasciwos$ci magnetyczne stopow. Materiat
uzyskany poprzez gwattowne schtodzenie z fazy cieklej osigga nasycenie w zewngetrznym
polu o wartosci okoto 2 T, przy Ms = 154 emu/g. Pole koercji i remanencja nie przekraczaly
odpowiednio 15 Oe i 1 emu/g. Utrudniony proces namagnesowania probki do wartosci
nasycenia moze wigza¢ si¢ z powstaniem naprezen i tekstury podczas gwattownego
schtadzania stopu. Probki poddane skrecaniu pod wysokim cisnieniem nasycenie 0siggaja
juz w polu okoto 0,2 T. W ich przypadku zaobserwowano réwniez redukcje Ms do warto$ci
okoto 108 emu/g, dla probki skreconej 50 razy. Izotermiczne wygrzewanie spowodowato
obnizenie warto$ci Ms w stosunku do stopu wyjsciowego, do okoto 150 emu/g.

Ewolucja parametrow sieciowych 1 wlasciwosci magnetycznych pozwolilty wysnué
wniosek, ze gtownym czynnikiem wptywajacym na zmiany wlasciwo$ci magnetycznych
jest ewolucja mikrostruktury materiatu. Aby doktadniej okresli¢ Zzrédto zmian (tekstura,

wzrost gestosci granic ziaren, napr¢zenia) wymagana bytaby dalsza analiza, na przyktad
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z wykorzystaniem promieniowania synchrotronowego. Co najbardziej istotne, nie zaobser-
wowano krystalizacji innej fazy niz regularna $ciennie centrowana. Nalezy uzna¢, ze faza
tetragonalna jest nieobecna w syntezowanych probkach. Jednoczesnie trzeba jednak
zwroci¢ uwage na fakt, Ze jej detekcja jest utrudniona, a wspomniane pomiary
synchrotronowe mogtyby da¢ wiarygodng odpowiedz (spodziewane linie satelitarne
w poblizu reflekséw pochodzacych od fazy y). Po opublikowaniu pracy ukazaly si¢ dwa
doniesienia literaturowe, w ktérych autorzy opisuja udane proby otrzymania fazy
L1o-(Fe,Ni). W obu przypadkach zastosowano niewielkie podstawienia pierwiastkow
z bloku p uktadu okresowego [47,48] wskazujac na szczego6lng role fosforu w procesie
formowania fazy L1o. Sladowe ilo$ci fosforu obecne sa rowniez w materii meteorytowej

wykorzystanej do syntezy zwigzkow opisanych w niniejszej pracy.

= Pub-3

“Thermodynamic modeling of formation enthalpies of amorphous and crystalline phases
in Zr, Nd, and Ce-substituted Fe-Si systems”
M. Kolodziej, Z. Sniadecki, Applied Sciences 13 (2023) 1966.

W pracy przeprowadzono analize wynikow obliczen wielko$ci termodynamicznych
m.in. entalpii tworzenia, ktéra pozwolita na scharakteryzowanie stabilnosci faz
wystepujacych w stopach (Zr, Nd, Ce)-Fe-Si. Najwigcej uwagi poswigcono sktadom
bogatym w zelazo (zblizonym do sktadu twardych magnetycznie faz o stechiometrii 1:12
(typu ThMn2) i 2:17 (typu Th2Zn17)), aby okresli¢ mozliwosci poprawy stabilnosci faz
krystalizujacych w strukturze typu ThMni2. W pierwszej kolejnosci porownano i poddano
dyskusji obszary stabilno$ci fazy amorficznej oraz mozliwe sposoby jej stabilizacji,
a nastgpnie tej samej analizie poddano roztwory state 1 zwigzki miedzymetaliczne.
Potwierdzony zostat pozytywny wptyw podstawien Zr i Si na mozliwo$¢ krystalizacji
zwigzkow miedzymetalicznych. Takie podstawienia pierwiastkami o znacznie réznigcym
si¢ promieniu atomowym s3g wykorzystywane jako jedna z metod na stabilizacj¢ mniej
stabilnych faz kosztem tych o wyj$ciowo nizszej energii swobodnej. Na bazie wynikéw
obliczen zamierzano przeprowadzi¢ synteze stopow zawierajacych fazg typu ThMni2
metodami konwencjonalnymi (topienie tukowe 1 wygrzewanie izotermiczne), jak i poprzez
krystalizacje amorficznego prekursora. Z tego wzgledu analiza byta prowadzona rowniez

pod katem mozliwosci wytworzenia struktury amorficznej. W przypadku projektowania
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sktadu faz amorficznych, rosngca liczba sktadnikow stopu, ujemne entalpie mieszania
oraz znaczne roznice promieni atomowych sg pozagdanymi cechami.

Przy obliczeniach dla zwigzkow Zr-Fe-Si, Ce-Fe-Si oraz Nd-Fe-Si najnizsze
wartosci entalpii tworzenia fazy amorficznej zaobserwowano dla zwigzkéw niezawierajg-
cych zelaza, co jest gldéwnie zwigzane z silnie ujemnymi warto$ciami entalpii mieszania
pomiedzy (Zr, Ce, Nd) 1 Si, jednakze jej wartosci sg najnizsze dla uktadu dwusktadniko-
wego Zr-Si (-72.1 kJ/mol dla Zrs;Sis3). Decydujaca jest znaczna rdznica promieni
atomowych, 1,17 A dlaSi,iodod1,6do 1,82 A dla Zr, Ce i Nd. Skupiajac si¢ na sktadach
zblizonych do struktur typu ThMni2 mozna zauwazy¢ znaczne roznice w formowaniu si¢
fazy amorficznej w stopach na bazie zelaza. Dla stopu ZrFe > warto$¢ ta wynosi -2 kJ/mol,
a dla CeFei2 i NdFe12 odpowiednio 7.2 kJ/mol 1 6.5 kJ/mol. Dodatnie warto$ci wskazuja na
mniejsze prawdopodobienstwo tworzenia fazy amorficznej. Po podstawieniu dwoch
atoméw Si w miejsce Fe (sktad dla ktéorego w literaturze dowiedziono krystalizacji
struktury typu ThMn12) zauwazono, ze entalpie tworzenia fazy amorficznej stajg si¢ ujemne
(sprzyja to tatwiejszemu formowaniu). Ich warto$ci sg réwne -17.5 kJ/mol, -8.9 kJ/mol
oraz-9.3 kJ/mol kolejno dla ZrFeioSiz2, CeFei10Si> i NdFe10Si2. Porownujac jednak obliczone
wartos$ci entalpii tworzenia faz amorficznych 1 migdzymetalicznych, w kazdym przypadku
krystalizacja tych ostatnich bedzie energetycznie bardziej korzystna. Chcgc zatem
zsyntezowa¢ stop amorficzny, nalezy zmieni¢ stechiometri¢, aby nie pokrywata si¢ ze
stechiometria znanych faz migdzymetalicznych. Mimo iz w obliczeniach nie jest
uwzgledniona kinetyka procesu, pozwalajg one na poréwnanie entalpii tworzenia dla
wybranego zakresu sktadow 1 wybor tego najbardziej optymalnego.

Przy obliczeniach entalpii tworzenia roztworu stalego dla zwigzkow Zr-Fe-Si,
Ce-Fe-Si oraz Nd-Fe-Si zauwazono podobne tendencje jak w przypadku wyzej opisanej
entalpii tworzenia fazy amorficznej. Entalpie tworzenia roztworu statego dla sktadow
o stechiometrii 1:12 na bazie zelaza, w tym ZrFei2, CeFei2 1 NdFei2, wynosilty kolejno
-2.8 kJ/mol, 5.9 kJ/mol oraz 5.9 kJ/mol. Po podstawieniu dwoch atoméw Si w miejsce Fe
otrzymano silnie ujemne warto$ci entalpii tworzenia roztworu stalego. Wynosity one
-18.2 kJ/mol, -10.3 kJ/mol i -10 kJ/mol odpowiednio dla podstawien Zr, Ce i Nd.

W celu doktadniejszej analizy, obliczono takze znormalizowang entropi¢ niedopa-
sowania $rednic atomowych. Warto$¢ rowna 0,1 jest uwazana za minimum dla formowania
si¢ fazy amorficznej. W przypadku wybranych sktadow bogatych w Fe, najnizsza
odnotowana warto$¢ to 0,11 dla ZrFei2, a najwyzsza 0,44 dla Nd>FeisSiz 1 CezFei5Si.

Wyznaczono réwniez parametr GFA. Najbardziej ujemne wartosci otrzymano dla sktadow
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CeFe10Si2 oraz NdFeioSi2 1 wynosity one kolejno -5,8 kJ/mol i -6,0 kJ/mol. Decydujacy
wplyw na otrzymane wyniki miaty podstawienia pierwiastkow o znacznie roznigcych si¢
od Fe promieniach atomowych.

Podsumowujac, w pracy skupiono si¢ gtownie na obliczeniach entalpii tworzenia
dla uktadu (Zr, Ce, Nd)-Fe-Si. Porownano roznic¢ entalpii tworzenia poszczegdlnych faz
oraz scharakteryzowano zalezno$ci dla sktadow, ktore zawieraty znaczne ilosci zelaza.
Zauwazono, ze podstawienie Ce i Nd ma podobny wplyw na warto$ci entalpii tworzenia.
Stad podjeto decyzje o probie podstawienia Nd w stopie ZrosCeosFei10Si2 (obecnos¢é Nd
jest pozadana z uwagi na spodziewang popraw¢ pola anizotropii). Warto zwroci¢ takze
uwagge na to, ze fazy migdzymetaliczne dla powyzszych sktadow tworzy¢ si¢ beda tatwiej
od faz amorficznych, jednakze podstawienia dodatkowych pierwiastkow stopowych moga
mie¢ znaczacy wptyw na formowanie si¢ nieporzadku chemicznego i topologicznego,
a to z kolei moze wplyna¢ na efekt destabilizacji faz uznawanych w literaturze za stabilne

1 konkurencyjnych dla krystalizacji fazy typu ThMnj..

= Pub-4

“Influence of Nd substitution on the phase constitution in (Zr,Ce)Fe0Si> alloys with the
ThMn > structure”

M. Kolodziej, J.-M. Greneéche, S. Auguste, B. Idzikowski, M. Zubko, L. Bessais,
Z. Sniadecki, Materials 16 (2023) 1522.

Przeprowadzono liczne proby syntezy stopow z wykorzystaniem metody
gwaltownego schtadzania z fazy cieklej (melt-spinning). W zadnym przypadku osiggane
szybkosci chtodzenia nie pozwolity jednak na wytworzenie w peini amorficznej struktury.
W pracy przedstawiono zatem analiz¢ jedynie dla probek zsyntezowanych poprzez topienie
tukowe 1 wygrzewanie izotermiczne. W stopie wyjsciowym Zro4CeosFe10Si2 udziat
struktury typu ThMni2 jest zblizony do 100 %, jednakze nie charakteryzuje si¢ on
wystarczajgco silng anizotropig magnetyczng, aby rozwazac jego ewentualne zastosowania
jako materiatu magnetycznie twardego [89]. W pracy okreslono wplyw podstawienia Nd
w miejsce Zr na stabilno$¢ fazy typu 1:12 oraz na sktad fazowy i strukture krystaliczna
poszczegolnych faz. Przeanalizowano wlasciwosci stopdw bezposrednio po topieniu

w piecu tukowym oraz po izotermicznym wygrzewaniu w temperaturze 1373 K przez 72 h.
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W przypadku prébek o nominalnym sktadzie Zro4xNdxCeosFei10Si2 (0 < x <0,3)
zsyntezowanych w piecu tukowym, faza typu ThMn> stanowita maksymalnie okoto 90 %
objetosci stopu (w przypadku Zro 4Ceo,cFe10Siz). Dodatkowo zaobserwowano, ze pozostate
10 % stanowi faza a-(Fe,Si). Wraz ze wzrostem zawarto$ci Nd w stopie, faza typu ThMni2
staje si¢ mniej stabilna, a jej zawarto$¢ spada do 52 % dla Zro2Ndo,2CeosFe10Si2. W stopie
Z10,1Ndo3Ceo,6Fe10Si> struktura 1:12 nie byla obserwowana. Zwigkszenie zawartosci Nd
powodowato natomiast wzrost udziatlu a-(Fe,Si). W przypadku probek wygrzewanych
izotermicznie frakcja fazy a-(Fe,Si) byla jeszcze wigksza. Jednak stabilnos¢ struktury typu
ThMnj; zostala potwierdzona w tych prébkach w catym zakresie sktadow. Przeprowadzono
pelng analize strukturalng oraz parametrow nadsubtelnych, co pozwolito wyciagna¢ dalsze
wnioski m.in. o obecnos$ci granic ziaren (potwierdzone réwniez na podstawie pomiaréw
TEM). Zaobserwowano rowniez, ze Si nie tylko stabilizuje faze typu ThMnj., ale oprécz
tego wbudowuje si¢ w strukturg regularng (a-(Fe,Si)). Zawarto$¢ Si w tej fazie jest stata
dla wszystkich badanych probek 1 wynosi 9-10 at.%.

Wyniki analizy metoda spektroskopii mossbauerowskiej wykazaty, ze dla probek
bezposrednio po wytworzeniu struktura ThMni2 byla bardzo niejednorodna, dlatego
do opisu danych postuzono si¢ rozktadem pdl nadsubtelnych. Wyznaczone wartos$ci
srednie wynosity 28,7 £ 0,5 T, 28,7+ 0,5 T, 29,9 £ 0,5 T oraz 30,6 £ 0,5 T odpowiednio
dla Zro 4Ceo6Fe10Siz, Zro3Ndo,1CeosFe10Si2, Zro2Ndo2Ceo,cFe10Sia 1 Zro,1Ndo3Ceo sFe10Si.
Wazrost wartosci pol nadsubtelnych zostat potaczony bezposrednio ze wzrostem nieupo-
rzadkowanej fazy heksagonalnej typu (REE)Fes. Analiza skladowych pochodzacych od
fazy a-(Fe,S1) potwierdzita wnioski wyciagni¢te z pomiarow dyfrakcyjnych.

W przypadku probek wygrzanych izotermicznie, struktura ThMni2 byta w pelni
uporzadkowana i jednorodna, co pozwolito na wyznaczenie wartosci pol nadsubtelnych
dla konkretnych pozycji krystalograficznych Fe tj. 8i, 8 1 8. W widmie zaobserwowano
dodatkowo dublet kwadrupolowy, ktory zostat powigzany z obecnoscig niewielkiej ilosci
fazy ZrFeSi». Zasugerowano rowniez wystepowanie znacznej frakcji (~10 %) granic ziaren
lub innych obszaréw strukturalnie nieuporzadkowanych. Dla tej sktadowej wyznaczono
srednie pola nadsubtelne, ktore wynosity 19,8 + 0,5 T, 18,7 + 0,5 T, 183 =+ 0,5 T
oraz 18,2 + 0,5 T odpowiednio dla sktadéow Zro4CeosFe10Sia, Zro3Ndo,1CeosFei0Siz,
Zr0,Ndo2CeosFe10Sia i Zro,1Ndo 3Ceo,6Fei0Sia. Ich obecno$¢ moze takze znaczaco wptywaé

na wlasciwo$ci magnetyczne kompozytu.
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Wyniki otrzymane z wykorzystaniem transmisyjnego mikroskopu elektronowego
potwierdzity obecnos¢ opisanych wyzej faz typu ThMni; oraz a-(Fe,Si), a takze nieupo-
rzadkowanych granic ziaren.

Potwierdzono, ze zaréwno Zr jak i Si stabilizujg struktur¢ ThMni> w zwigzkach
na bazie zelaza umozliwiajac podstawienie niewielkimi ilosciami atoméw neodymu.
Wyniki wskazuja takze na mozliwo$§¢ wytworzenia w przysztosci kompozytu typu
exchange-spring. Konieczna jednak jest optymalizacja mikrostruktury w celu otrzymania
odpowiedniego stosunku zawartosci fazy magnetycznie twardej, typu ThMni2, i migkkiej
a-(Fe,Si1). Prowadzona jest dalsza analiza probek, pod katem scharakteryzowania
ich wlasciwo$ci magnetycznych, a dotychczasowe wstepne wyniki sg obiecujace (pole

anizotropii zblizone jest do 4 T).

= Pub-5

“Structural transformation and magnetic properties of (Feo.7Co¢.3)2B alloys doped with 5d
elements: A combined first-principles and experimental study”

A. Musial, W. Marciniak, Z. Sniadecki, M. Werwinski, P. Kuswik, B. Idzikowski,
M. Kotlodziej, A. Grabias, M. Kopcewicz, J. Marcin, J. Kova¢, Journal of Alloys and
Compounds 921 (2022) 166047.

Roéwnolegle z prowadzeniem badan dla stopéw opisanych w poprzednich
podrozdziatach, uczestniczytem réwniez w pracach nad zwigzkami (Feo7xC003-xM2x)2B,
gdzie za Fe 1 Co podstawiono niewielkg ilos¢ W 1 Re (x = 0,025). Faza typu Fe:B
krystalizuje w strukturze tetragonalnej i dla obranej zawartosci Co w Fe wykazuje
jednoosiowa anizotropi¢. W pracy zaprezentowano zaro6wno wyniki teoretyczne jak
1 eksperymentalne. Autor niniejszej pracy brat udziat w analizie danych dyfrakcyjnych
(przede wszystkim z wykorzystaniem metody Williamsona-Halla) oraz spektroskopowych.

Na pierwszym etapie prac wykonano obliczenia ab-initio z wykorzystaniem kodu
FPLO (ang. full-potential local-orbital). Wybdr kodu podyktowany zostal potrzeba
doktadnego wyznaczenia energii anizotropii magnetokrystalicznej. Analiza zostata
przeprowadzona dla sktadow (Feo,s6Co00,28Mo,06)2B, gdzie za M podstawiano pierwiastki 3d,
4d 1 5d. Wyniki te wskazaty jednoznacznie, ze jedynym pierwiastkiem, ktorego
podstawienie wywota znaczny wzrost anizotropii magnetokrystalicznej jest Re. Wynik

ten rozni si¢ od wczesniej publikowanych rezultatow, gdzie drugim z pierwiastkow
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mogacych wptywa¢ na podwyzszenie energii anizotropii byt wolfram [14]. Dlatego
skupiono si¢ takze na analizie stopu o skladzie (Feo,7—xCoo3—~xW2)2B (x = 0; 0,025).
Dodatkowa motywacja byly wczeséniejsze doniesienia sugerujace, ze otrzymanie
jednofazowego stopu z dodatkiem wolframu jest niemozliwe [14]. Udang synteze
jednofazowych zwigzkéw przeprowadzono poprzez wygrzewanie amorficznego
prekursora otrzymanego przy pomocy techniki melt-spinningu. Temperatura
izotermicznego wygrzewania zostata oszacowana na podstawie analiz przy uzyciu
réznicowe] kalorymetrii skaningowej. Z pomiaréow kalorymetrycznych wynika tez,
ze im wigksze jest upakowanie (mniejsze odleglosci miedzyatomowe), tym wyzsza jest
stabilno$¢ termiczna badanych stopow. Z kolei krzywe termomagnetyczne wskazuja,
ze temperatura Curie dla fazy (Fe,Co)2B wynosi od okoto 600°C do 650°C.

Wygrzewanie izotermiczne doprowadzito rowniez do znacznego zwigkszenia pola
koercji we wszystkich probkach. Dla stopu wyjsciowego (Feo7Co03)2B He wzrosto od
10 Oe po wytworzeniu do 138 Oe 1 348 Oe po wygrzaniu odpowiednio w temperaturach
600°C 1 750°C. Dla podstawienia W warto$¢ H. osiagne¢ta maksymalnie 355 Oe, a dla
podstawienia Re 315 Oe, po wygrzewaniu w temperaturze 750°C. Dodatkowo po
podstawieniu atoméw W 1 Re zaobserwowano wyzsze niz dla stopu (Feo7Co003)2B
namagnesowanie nasycenia M. Jest to w sprzecznos$ci z przewidywaniami teoretycznymi
z pierwszej czeg$ci powyzszej pracy. Zostalo to powigzane z tym, ze w obliczeniach nie
uwzglednia si¢ zewngtrznych parametréw, takich jak np. mikrostruktura czy defekty
strukturalne. Analiza widm mossbauerowskich pozwolita zaobserwowac¢ zmiane
w §redniej warto$ci pola nadsubtelnego, ktéra wynosita dla stopu wyjSciowego
(Feo,7Co03)2B 20,1 T, a dla podstawien W 1 Re odpowiednio 20,6 T i 19,0 T. Wyniki
otrzymane z uzyciem spektrometru mdossbauerowskiego dla probek wygrzanych
w temperaturze 600°C 1 750°C potwierdzilty pelng krystalizacje fazy (Fe,Co).B.
W zwigzku (Feo,7Coo,3)2B wyrozniono dwie sktadowe, ktoérych pola nadsubtelne wynosity
kolejno 23,7 T 1 22,3 T dla materialdow wygrzanych w temperaturze 600°C 1 pozostawaty
niemal niezmienione dla materiatow wygrzanych w temperaturze 750°C. Dla zwigzkéw
podstawianych Re 1 W wyrozniono trzy sktadowe, ktorych pola nadsubtelne wynosity
odpowiednio 23,4 T, 21,9 T, 19,5 T, oraz 22,4 T, 22,6 T 1 21,2 T. Dla probek wygrzanych
w 750°C wartos$ci te byly nieznacznie nizsze a udzial komponentu o najnizszym polu
nadsubtelnym wzrost kosztem pozostalych sktadowych. Pomiary niekonwencjonalng
technika mossbauerowska wykorzystujaca zewnetrzne pole magnetyczne wysokich

czestotliwosci pozwolit na ocene stabilno$ci poszczegdlnych stopow amorficznych
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iwspart wnioski wyciggniete z pomiardow DSC, dotyczace stabilizacji struktury
amorficznej przez podstawienie atoméw Re. Krystalizacja w polu o wysokiej
czgstotliwosci jest zwigzana najprawdopodobniej z mechaniczng deformacjg wywolang
drganiami [90]. Wtlasciwosci materiatbw uzyskanych w pracy nie pozwalaja ich
zaklasyfikowa¢ jako uzytecznych do ewentualnych zastosowan jako materiaty
magnetycznie twarde, jednakze istnieje mozliwo$¢ poprawienia tych parametrow poprzez

np. modyfikacj¢ mikrostruktury.
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6. Whnioski

W poszukiwaniu materiatow w ktorych w materiatach objetosciowych mozliwa

bedzie stabilizacja faz magnetycznie twardych o zatozonej strukturze, w pracy doktorskiej

podjeto si¢ badan nowych stopow na bazie zelaza. Gléwne wnioski ptynace

ze zrealizowanych prac przedstawiono ponizej w podziale na analizowane grupy stopow.
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6.1. stopy na bazie Fe-Ni

1)

2)

3)

4)

Wyniki obliczen potempirycznych wskazuja na stabilno$¢ roztworu statego
w calym zakresie sktadow dla stopow dwuskladnikowych Fe-Ni, co jest
uzasadnione zblizonymi wlasciwo$ciami fizykochemicznymi tych pierwiastkdw,
przede wszystkim podobnym promieniem atomowym oraz prawie zerowg entalpia

mieszania.

Obliczenia dla stopow Fe-Ni z podstawieniami pierwiastkow obserwowanych
w tetrataenicie (obecnym w meteorycie Morasko) pozwolity na okreslenie roli Co
1 Cu w procesie tworzenia poszczegélnych faz. Wskazano na istotng rol¢ miedzi
we wprowadzaniu nieporzadku strukturalnego. Wyniki wskazuja na zdecydowang

poprawe zdolnos$ci do zeszklenia dla stopow bogatych w Cu 1 zubozonych w Fe.

Stopy zsyntezowane z wykorzystaniem melt-spinningu oraz skr¢cania pod
wysokim ci$nieniem wykazuja znaczny nieporzadek strukturalny (znaczne
poszerzenie refleksow dyfrakcyjnych wynikajagce 2z obecnos$ci naprezen

oraz z rozdrobnienia struktury).

Wyniki zawarte w pracy wskazuja na obecno$¢ jedynie fazy regularnej $ciennie
centrowanej, lecz nie mozna wykluczy¢ obecno$ci fazy tetragonalnej typu Llo.
Jej detekcja jest bardzo utrudniona. Badania synchrotronowe oraz wyznaczenie
pola anizotropii z pomiar6w magnetycznych dla prébki zorientowanej w polu moze
by¢ w przyszto$ci pomocne w okresleniu zrodta zmian wtasciwosci magnetycznych

oraz ewentualnego potwierdzenia obecnos$ci fazy magnetycznie twarde;.



6.2. stopy Zro4xNdxCeosFe10Siz (0 <x<0,3)

1)

2)

3)

4)

Na bazie obliczen potempirycznych potwierdzono, ze Zr 1 Si wptywaja na znaczne
obnizenie entalpii tworzenia faz w stopach z Fe 1 pozytywnie wplywaja
na mozliwo$¢ syntezy zwigzkdw migdzymetalicznych o zadanych stechiometriach,

przede wszystkim fazy typu ThMnj».

W zwigzku z planowang synteza prowadzong przez krystalizacj¢ amorficznych
prekursoréw, scharakteryzowano rowniez zdolno$¢ do zeszklenia wszystkich
stopow z grupy (Ce, Nd, Zr)-Fe-Si. Wyniki badan postuzyty do okreslenia
optymalnych sktadow, lecz synteza pozwolila na otrzymanie jedynie probek
o strukturze krystalicznej 1 cze$ciowo krystalicznej. Przy osigganych w metodzie
melt-spinningu predkosciach chlodzenia (do okoto 10° K/s) wytworzenie probek

w pelni amorficznych dla zadanych sktadow nie jest mozliwe.

Serie stopéw o ogdlnym wzorze ZrosxNdxCeocFe10Siz (0 < x <0,3) wytworzono
z wykorzystaniem pieca lukowego oraz izotermicznego wygrzewania. Okreslono
wplyw podstawienia Nd w miejsce Zr na stabilno$¢ struktury typu ThMnis.
Im wigksza zawarto$¢ Nd, tym struktura ThMn» staje si¢ mniej stabilna, lecz przy
obranej procedurze mozliwe jest zachowanie znacznego udziatu tej fazy nawet

w przypadku zastgpienia 75% cyrkonu neodymem.

Zaobserwowano, ze atomy Si nie tylko wbudowuja si¢ w strukture fazy typu
ThMnji,, ale réwniez dyfundujg do fazy a-Fe. Analiza parametrow sieciowych

wskazuje, ze udzial tego pierwiastka w strukturze wynosi 9-10 at. %.

6.3.zwiazki (Feo,7—xCo003—xM2x):B (M =W, Re; x = 0; 0,025)

1)

Obliczenia ab-initio potwierdzity, ze dla podstawienia Re mozna spodziewaé
si¢ znacznego wzrostu anizotropii magnetokrystalicznej. Mimo, Ze zaobserwowano
wzrost pola koercji dla wszystkich probek po krystalizacji fazy typu Fe,B, osiggane
wartos$ci pola koercji (okoto 300 Oe) sg relatywnie niskie. Spodziewana jest dalsza
poprawa wlasciwosci magnetycznie twardych po ewentualnej optymalizacji
mikrostruktury. Kolejnym krokiem badan powinno by¢ wyznaczenie pola
anizotropii, ktore jako wielko$¢ niezalezna od mikrostruktury materialu, mogtoby

wskaza¢ na mozliwos$¢ dalszego rozwoju tej grupy materialow.
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2)

3)

4)

Obrana procedura syntezy (krystalizacja amorficznych prekursoréw) umozliwita
otrzymanie jednofazowych zwiazkow o strukturze typu FeoB. Wczesdniejsze proby
syntezy raportowane w literaturze wskazywaty na tworzenie wielofazowego stopu

w przypadku podstawienia W.

Wyniki otrzymane metoda spektroskopii mdssbauerowskiej pozwolilty przede
wszystkim, jako metoda komplementarna z dyfrakcja rentgenowska,
scharakteryzowaé struktur¢ krystaliczng, ale réwniez potwierdzi¢ migkkie

wlasciwo$ci magnetyczne amorficznych prekursorow.

Okreslono takze stabilno$¢ termiczng poszczegdlnych faz z wykorzystaniem
roznicowe] kalorymetrii skaningowej. Najbardziej stabilna sposréd badanych
stopow jest faza amorficzna z Re, co wiaze si¢ z najwigkszg gestoscia upakowania
atoméw. Otrzymane wyniki zostaly potwierdzone poprzez pomiary
mossbauerowskie w funkcji natezenia pola wysokiej czestotliwosci, w ktorych
probki mniej stabilne strukturalnie (probka wyjsciowa i podstawiana W) ulegly

krystalizacji pod wptywem dzialania pola w.cz.
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ARTICLE INFO ABSTRACT

Keywords: FeNi-based alloys are known to crystallize in bcc or fee-structures depending on their composition. In many
FeNi L1 phase slowly cooled objects, like meteorites, L1,-type phase (tetrataenite) with its characteristic layered Fe/Ni struc-
Tetrataenite

ture has been found. Nevertheless, the synthesis of L1y FeNi phase in industrial amount in a bulk form has not
been possible, mainly due to sluggish diffusion and low order/disorder temperature of this phase. We present
results of the calculations of formation enthalpies for solid solution and amorphous phase in Fe-Ni system.
Additionally, we performed calculations for Co and Cu substitutions (found in meteoritic matter). Our calcula-
tions confirm poor glass forming ability of FeNi system and limited influence of Co in this aspect. In contrast, Cu
is a promising candidate when aiming at destabilization of FeNi solid solution, as a starting point in L1 phase
formation. Formation enthalpy for some Cu-substituted compositions reaches highly negative values. It is ex-
pected that at least local chemical segregation should be facilitated by the presence of Cu atoms (attributed

Permanent magnet
Enthalpy of formation

mainly to different values of Cu-Co and Cu-Ni interfacial enthalpies).

1. Introduction

Iron-nickel based alloys are known to crystallize in fce-structure for
Ni-rich and bcc for Fe-rich compositions [1,2], both exhibiting soft
magnetic properties [3]. Extreme decrease in cooling rate (even reach-
ing billions of years) [4-6] is believed to be responsible for the formation
of tetragonal L1o-type structure (P4/mmm space group). This phase is
well-known from slowly cooled meteorites as a tetrataenite [7]. Mag-
netic properties of the L1y phase are different from that of regular
structures, as tetragonalization (along with chemical segregation of Fe
and Ni into layers) induces high uniaxial anisotropy, which later reflects
in hard magnetic properties. Before synthesis of tetrataenite in bulk form
in laboratory conditions, we have to understand all the mechanisms
governing the ordering of FeNi solid solution. Our objective was to
introduce disorder into FeNi alloy, to form less dense alloy, even causing
a formation of amorphous structure, to start with a system with the
lowest energy barrier for interdiffusion of Fe and Ni atoms. Therefore,
we present the results of calculations of enthalpies of formation for solid
solutions and amorphous alloys for near equiatomic FeNi-based com-
positions. It was also pivotal to check the influence of Cu and Co content
on the formation of specific phases, as these two elements are present in

significant amount in the tetrataenite phase found in meteoritic samples.
We do not take into account possible formation of other phases (inter-
metallic) as they are not expected to form for such compositions, as
confirmed by experimental results [8]. Comparison of enthalpies of
formation of amorphous phase and crystalline solid solution, which re-
flects competition of both phases during solidification, can be utilized as
an quantitative indicator of possible destabilization of crystalline
structure and simultaneous occurrence of topological/chemical disor-
der. We should treat the latest as a desirable state, being the starting
point in L1 phase formation.

2. Method

The calculations are based on the semi-empirical Miedema’s model
[9]. Contour maps were calculated for composition change of one
atomic percent. Calculation method details can be found in Ref. [10].

3. Results and discussion

Firstly, the formation enthalpy of amorphous phase (AH) and its
crystalline counterpart, so solid solution (AH*), for binary FeNi alloys
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Fig. 1. Formation enthalpies of amorphous phase AH®" ([]), solid solution
AH* (o), and their difference AH*™* (A) for Fe-Ni binary system.

were calculated (squares and circles in Fig. 1, respectively). The inter-
facial enthalpies for solving Fe in Ni and Ni in Fe are both equal to about
—6 kJ/mol. We focused our calculations on the compositions in the vi-
cinity of 1:1 FeNi ratio, which is close to that of tetrataenite [7]. At first
glance, we can see that growing iron content slightly increases AH*". For
every binary FeNi atomic composition close to 1:1 ratio we obtained
AH values of about 4.6-4.7 kJ/mol. In contrast, the values of AH*
(circles in Fig. 1) are slightly negative, reaching about —1.8 kJ/mol. This
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difference in formation energies of AH*" and AH* (triangles in Fig. 1),
denoted as AH*™*, suggests that in normal conditions pure FeNi binary
alloy will form solid solution. One has to bear in mind that we do not
take into account additional kinetic factors, which are always involved
in syntheses of alloys. Nevertheless, the results are in qualitative
agreement with the experimental works [11]. It is obvious that fcc/bee
solid solutions (depending on the Fe/Ni content) are thermodynamically
preferred in the real systems.

Later on, based on the composition of L1y phase observed in the
Morasko Meteorite [8], the effect of substitution of Co and Cu atoms was
determined (Fig. 2). For FeNi alloys with the same contents of Fe and Ni
(marked with arrows in Fig. 2a and 2b) one can observe insignificant
increase in both AH*™ and AH* values for Co substitutions up to about
10 at. % (grey points on arrows in Fig. 2a and 2b mark Fe4sNis5Co19
composition). Therefore, it seems that addition of even such small
amount of Co, characteristic of the meteoritic tetrataenite phase, favors
the formation of solid solution. The AH* (Fig. 2c) is positive in the
whole composition range. It is a clear evidence for the thermodynamic
stability of solid solution in Fe-Ni-Co system. Nevertheless, it has to be
emphasized that due to rather minor changes in the enthalpy values, the
Co substitution cannot be treated as a major factor enabling introduction
of structural disorder in the FeNi alloys. The main reason is the similarity
of the atomic radii of Ni (0.124 nm), Fe (0.132 nm) and Co (0.124 nm)
and interfacial enthalpies between these constituents. Solid solution is
much more thermodynamically stable than amorphous phase, even
taking into account the lattice mismatch between the crystalline struc-
tures preferred for Ni, Fe and Co, so the fcc, bce and hep lattices,
respectively.

Cu substitution in FeNi equiatomic alloys plays a qualitatively

AH™ (kJimol)
11

100 AH® (kd/mol)

60 80 100 0 20 40 60 80 100
Fe at.%

Fig. 2. Compositional dependences of formation enthalpies of amorphous phase AH*™ (a), solid solution AH* (b), and their difference AH™* (c) for Fe-Ni-Co
system. The arrows indicate the direction in which equiatomic composition of Fe and Ni is preserved.
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Fig. 3. Compositional dependences of formation enthalpies of amorphous phase AH?" (a), solid solution AH* (b), and their difference AH*™* (c) for Fe-Ni-Cu
system. The arrows indicate the direction in which equiatomic composition of Fe and Ni is preserved.
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similar role as the substitution of Co. The values of AH*", AH* and
AH®"% increase slightly for Cu substitutions even up to about 50 at.%
(arrows in Fig. 3a, 3b and 3c). It should be noted that Cu is much more
quantitatively influential than Co. Further differences between Cu and
Co are visible when changing the initial equiatomic ratio of Fe and Ni. At
first, we can observe distinct minimum and maximum peaks for AH*.
The lowest values (~—45 kJ/mol) were determined for about 20-30 at.
% of Cu substitution in pure Ni, while the highest for about 80-90 at.%
of Ni atoms substituted (~20 kJ/mol). What is important, no significant
changes were observed in AH®™ for these compositions. We observed an
enhancement of AH"™ for less than 40 % of Ni, with the highest value of
about 20 kJ/mol for the composition of about 55 at.% of Fe, 40 % of Cu
and 5 % of Ni. The overall difference in AH*" and AH* (Fig. 3c) is the
highest for the 20-30 at.% of Cu substitution in pure Ni (50-55 kJ/mol),
and the lowest for 80-90 at.% of Cu and 10-20 % of Ni (about —10 kJ/
mol). The overall difference between Co and Cu substitution in FeNi
systems can be strictly connected with much larger mismatch of atomic
radii in Fe-Ni-Cu system, than in Fe-Ni-Co one. This can play a signifi-
cant role in both, enhancing glass forming ability for high concentra-
tions of Cu, and enhancing solid solution formation ability for lower Cu
concentrations. Low additives of Cu are already well known for its
clustering effect and for its role in a crystal growth of nanocrystalline
alloys [12,13].

It is clear that solid solution will be thermodynamically preferred in
Co-substituted FeNi, but it is not so evident for Cu-substituted FeNi,
where Fe/Ni ratio and kinetics can be decisive. Our aim was to analyze
the possibility of introduction of structural disorder into FeNi binary
system by Cu or Co substitution. It seems that Cu can play a role, even
when we have to exclude the possibility of formation of amorphous
phase. Cu atoms, due to high difference in the interfacial enthalpies with
Fe and Ni (in comparison with Fe/Ni interfacial enthalpy) and mismatch
in atomic radii, can be treated as facilitators for short to medium range
chemical segregation. When going deeper, the main differences between
Co and Cu substitution can be linked with the chemical potential
(conceptually similar to the work function) variation for Ni, Fe, Co (5.2,
4.9, 5.1 V, respectively), and for Cu (4.4 V) and secondly with the
variation in nys (averaged electron density at the boundary of Wigner-
Seitz cell) values which are equal 5.36, 5.55, 5.36 for Ni, Fe, and Co,
respectively and just 3.18 for Cu.

4. Conclusions

FeNi alloys are already known for having high driving force for
formation of solid solutions, but still, the formation of disordered
structure is believed to be the first step on the way towards the synthesis
of L1; phase in the bulk form (by further thermal treatment or defor-
mation). Assumptions of our calculations were based on the data gath-
ered from previous experiments on the piece of tetrataenite (Morasko

Materials Letters 326 (2022) 132917

Meteorite), which was found to contain Co (0.07 — 0.10 wt%) and Cu
(0.3 - 0.4 wt%). The latest values exceed the amount of Cu observed in
the other FeNi phases, nominally fcc and bee. From our calculations it
appears that Co addition plays a minor role, but Cu changes the en-
thalpies of formation of solid solution and amorphous phase signifi-
cantly. As follows from our results, Cu is a more promising candidate
when aiming at destabilization of a stable crystalline structure. One
should not expect full amorphization, but Cu can be treated as facilitator
for, at least, local chemical segregation. Any type of disorder is believed
to serve as additional driving force for diffusion and formation of
layered structure of L1y phase. Furthermore, these results should be
supported with experimental evidence, but also by further calculations
that would include the kinetic factors, to mimic a real synthesis process.
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ABSTRACT

In this work we investigated FeNi-based alloys synthesized from the cosmic matter of Morasko Meteorite (MM). The fall of Morasko iron meteorite is one of the
biggest known in Central Europe and it has been dated to take place about five thousand years ago. It is known that iron meteorites contain hard magnetic
tetrataenite phase (L1, FeNi), which has not been synthesized on the Earth in significant amount in the bulk form yet, because of very sluggish diffusion of Fe and Ni
atoms below the disorder-order temperature of 320 °C. Firstly we doped the metallic part of Morasko Meteorite with Ni to obtain nearly equiatomic composition
Fes1Nisg, which is the composition of pure tetrataenite.

Further synthesis steps (melt-spinning, high pressure torsion, isothermal annealing at T, = 320 °C for z, = 720 h) were undertaken to induce structural disorder
and to observe changes in the structure/microstructure of the meteorite melt with nickel and its magnetic behavior. The presence of fcc FeNi with slightly varying
lattice constant was confirmed at each step of the treatment. It evolved from the initial value of a = 3.589 = 0.001 A in the as-quenched state, through
3.591 * 0.001 A after 10 revolutions in the high pressure torsion process, to the maximum value of 3.593 *+ 0.001 A after 30 revolutions of anvils. No significant
impact of further application of stress (50 revolutions) was noted, as the lattice parameter changed within the uncertainty limit. After annealing, the lattice parameter
decreased to the initial value of the as-quenched sample (@ = 3.589 #* 0.001 A). The observed broadening of the peaks in the X-ray diffraction patterns may be
attributed to the presence of microstrains and refinement of crystallites. Both contributions were determined using the Williamson-Hall method. In the initial state,
the domain sizes were of about 100 *= 17 nm and diminished to 36 + 11 nm after application of stress. Further isothermal annealing did not change the crystallites
size, which was evaluated to be 35 = 9 nm. Microstrains in the initial state were determined as (0.039 + 0.017)10 > and increased significantly to
(0.562 + 0.060)10 2 after 30 revolutions of anvils. Isothermal annealing decreased microstrains to (0.215 =+ 0.071)10 3. After application of stress, the coercivity
and remanence were enhanced, while subsequent isothermal annealing caused their decrease. Moreover, severe plastic deformation facilitated saturation of mag-
netization. As-quenched sample reached saturation at a magnetic field of about 2 T, while for high pressure torsion processed alloy this value was significantly

reduced.

1. Introduction

Stony and iron meteorites have been investigated for several years
[1-4]. They exhibit interesting physical properties, which depend on
the phases contained, with L1, FeNi, known as tetrataenite, as one of
the most attractive phases due to its potential application as a hard
magnetic material [5]. Identification of physical processes responsible
for the formation of hard magnetic L1, FeNi phase in the bulk material,
was the main aim of our investigation. The object of the study was the
meteoritic matter, because it is the only bulk material in which L1, FeNi
phase formation in relatively large amount was confirmed. It is known
that the metallic part of the meteorite, built of Fe and Ni, contains trace
elements whose presence could be crucial for the L1, FeNi phase

formation. The Morasko Meteorite (MM) was discovered over 100 years
ago, while the meteorite shower took place about 5000 years earlier
[6]. It is recognized as one of the biggest known meteorite that has
fallen in Central Europe [7]. Over 5 tons of cosmic matter has been
already gotten from the area of dispersion. The Morasko Meteorite is
structurally classified as coarse octahedrite (Og) from IAB chemical
group [8]. It is also enriched with inclusions (nodules) built of graphite
and troilite. MM is mostly composed of iron (92 wt%) and nickel (7 wt
%), with additional elements like P, C, S, Co and Cu [9]. The main
phases found in the metallic part were kamacite (bcc FeNi), taenite (fcc
FeNi), schreibersite (Fe,Ni,Co)sP and cohenite (Fe,Ni,Co)s;C. Tetra-
taenite (L1, FeNi) crystals were also observed [10].

Magnetic properties of MM have been already investigated [11] and
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revealed its soft magnetic character, despite the presence of tetrataenite
hard magnetic phase [5,12]. Its amount in MM is too low to affect the
macroscopic magnetic properties. Formation of L1, FeNi takes place
over extended period of time in meteorites considered as slow-cooled,
with a cooling rate of about 1 °C per million years [13]. However,
tetrataenite has been already successfully synthesized by several
methods like neutron irradiation followed by annealing [14], deposi-
tion of monoatomic layers [15] and nitrogen insertion with topotactic
extraction [16]. L1, phase has been successfully synthesized by various
methods in other binary systems, as for instance using high pressure
torsion (HPT) in FePd alloy [17]. HPT is a well-established severe
plastic deformation method which is useful in formation of structural
defects [18]. Plastic deformation of FePd alloy caused the formation of
A6 tetragonal structure, which allowed further chemical ordering to L1,
phase after annealing [17]. The main difference in the formation pro-
cesses of L1, FePd and L1, FeNi phases is the discrepancy in dis-
order—order temperatures and interdiffusion of elements forming these
binary alloys. The ordering temperature of L1, FeNi is equal to about
320 °C [19], while that of L1, FePd is much higher and reaches 450 °C
[17]. Interdiffusion of Fe and Ni is hindered due to similar physico-
chemical properties of these elements. Both above-mentioned features
make it extremely difficult to impose ordering and formation of L1,
FeNi phase.

In this paper we present results for the alloys based on MM, ad-
ditionally doped with Ni to reach near equiatomic FeNi composition,
which is similar to that of pure tetrataenite. Meteorites contain some
trace elements which may be critical for formation of L1, phase.
Structural and magnetic properties of the obtained alloy were in-
vestigated after each step of the synthesis process. Melt-spinning was
used to induce structural disorder in the quenched alloy, because of a
high cooling rate. HPT processing was applied for two main reasons. It
was already successfully used in FePd alloy to effectively induce L1,
phase through the formation of intermediate A6 tetragonal phase,
which had not been reported before [17]. Moreover, by use of the se-
vere plastic deformation methods we wanted to generate higher density
of structural defects, to facilitate diffusion [20], especially during fur-
ther heat treatment. HPT has been used with success in many diverse
tasks, as for example optimization of hard magnetic properties of Hf-Co-
B alloys by modification of their microstructure [21].

2. Experimental

Chemical composition of MM was examined by electron diffraction
and the backscattered electron (BSE) images of its metallic parts were
acquired using electron microprobe CAMECA SX 100 equipped with
four wavelength-dispersive spectrometers. Meteorite pieces were cut
into fragments and alloyed with pure Ni (99.9% purity) using the arc-
melting technique in an Ar atmosphere, to form an alloy with nearly
equiatomic composition, namely Fes;Niso. This notation does not take
into account the presence of trace amounts of other elements, which
one should bear in mind while referring to the presented results. The
sample was melted five times to ensure its homogeneity. The obtained
ingot was subsequently quenched using the melt-spinning process in
argon atmosphere. The velocity of the copper wheel was 40 m s~ *. The
obtained ribbon was treated by high pressure torsion at a pressure of 6
GPa at the rotation velocity of 1 revolution per minute. The as-spun
MM-based sample was rotated under the applied pressure for 10, 30
and 50 times. The alloys were obtained in the form of discs of about
1 cm in diameter, and 0.2-0.4 mm in thickness. Structural information
was acquired by X-ray diffraction (XRD) using a TUR-M62 dif-
fractometer (HZG 4 goniometer) in Bragg-Brentano geometry with
CoK,, radiation. Magnetic hysteresis loops were measured on a vibrating
sample magnetometer (VSM) option in Quantum Design Physical
Property Measurement System (PPMS). The as-quenched alloys were
ground in a mortar and encapsulated in a cylindrical holder, while the
samples after HPT and annealing were cut into rectangular shaped

Journal of Magnetism and Magnetic Materials 502 (2020) 166577

Fig. 1. Backscattered electron (BSE) image of the metallic part of Morasko
Meteorite, with taenite (fcc FeNi) and schreibersite ((Fe,Ni,Co)sP) crystals
embedded in kamacite (bcc FeNi) matrix.

pieces, and placed in a cylindrical holder with the longer axis perpen-
dicular to the applied magnetic field direction.

3. Results and discussion

The MM metallic part was investigated by an electron microprobe to
identify the crystalline phases present in the sample. We found that the
fcc phase (taenite) was embedded in the bec phase (kamacite) matrix,
as expected. Small crystallites of (Fe,Ni,Co)sP (schreibersite) were also
detected. Results are presented in Fig. 1. The main components of MM
are bcc FeNi grains. Their chemical composition analyzed by an elec-
tron microprobe confirmed that they contain about 92 wt% of Fe and
about 7 wt% of Ni. Additionally, the presence of other elements, like P,
S, Cu, Co, was indicated, but their total fraction did not exceed 1 wt%.
Results of chemical analysis were the basis for doping of the FeNi
sample.

X-ray diffraction pattern reveals that the as-spun ribbon (Fig. 2) is a
single phase and consists of fcc FeNi (y FeNi) with Fm-3m space group,
which is typical of alloys of this composition [22]. As expected, the
examined alloy exhibits no signs of presence of an amorphous phase,
due to a much more negative formation enthalpy of the fcc phase.
Structural investigation of HPT treated samples (Fig. 2) also confirms

gl g Fe51Ni49 as=q §
= = po O
. Fe, Ni, (n=10)
1
c
= | .
- Fe5|N|4g (n=30)
Q A - e
S
" FemNiw (n=50)
L Fe_ Ni,, (n=30) annealed Co Ka
i 1 " 1 " 1 " 1 " 1 " 1
40 50 60 70 80 90 100
2 9(deg.)

Fig. 2. X-ray diffraction (XRD) patterns of the melt-spun Morasko Meteorite-
based Fes;Niyo samples in as-quenched (as-q) state, after high pressure torsion
(HPT) processing (n — number of revolutions) and after subsequent isothermal
annealing at T, = 320 °C for 7, = 720 h.
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Fig. 3. X-ray diffraction (XRD) patterns of (1 1 1) reflection (a) and of (2 0 0)
reflection (b) for the Morasko Meteorite-based Fes;Niyg in as-quenched (as-q)
state, after high pressure torsion (HPT) processing (n — number of revolutions)
and after subsequent isothermal annealing at T, = 320 °C for z, = 720 h.

the presence of the fcc FeNi. We investigated Ni-doped alloys after
different numbers of HPT rotations (n = 10, 30, 50). The lattice
parameter was calculated by the Rietveld refinement using the least
square method [23]. We observed insignificant evolution of the lattice
parameter a, as it increased from 3.589 = 0.001 A in the as-quenched
state to 3.591 + 0.001 A after 10 revolutions, 3.593 = 0.001 A after
30 revolutions and 3.592 + 0.001 A after 50 revolutions. Subsequent
annealing led to a decrease in the lattice parameter to the initial value
of 3.589 + 0.001 A. A significant broadening of peaks in the X-ray
diffraction patterns shown in Fig. 3 can be explained by the presence of
microstrains and refinement of crystallites. Such a broadening has been
already reported for example for pure Ni or YCo, cubic phases [24,25].

Full width at half maximum (FWHM) of X-ray diffraction peaks
shown in Fig. 3 for a) reflection (1 1 1) and b) reflection (2 0 0) was
calculated. The FWHM of the (1 1 1) peak for the as-quenched sample is
equal to 0.35 deg. and reaches 0.62 deg. after 30 revolutions. The
FWHM of (2 0 0) peak for as-quenched alloy is equal to about 0.40 deg.,
while after 30 revolutions it increased to 1.12 deg. After annealing the
FWHM of (1 1 1) peak decreased to 0.4 deg., and that of (2 0 0) de-
creased to 0.55 deg. The broadening of lines is more significant for
higher 26 values. It can be related to the presence of non-spherical
coherently scattering domains, which is consistent with the elongated
shape of crystallites typical of HPT-processed samples containing Ni
[24], while being in contrast with the HPT treated pure Cu whose
crystallites are mostly isotropic [26]. Crystallites size and microstrains
were evaluated using the Williamson-Hall method. The as-quenched
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Fig. 4. Magnetization of the Morasko Meteorite-based Fes;Nisg alloys as a
function of external magnetic field in as-quenched (as-q) state, high pressure
torsion (HPT) treated (n — number of revolutions), and subsequently annealed
at T, = 320 °C for z, = 720 h.

sample contained crystallites in the diameter of 100 = 17 nm, while
after application of high pressure torsion, their size decreased to about
36 * 11 nm. Isothermal annealing of HPT treated sample did not
cause an increase in the crystallite size estimated to be 35 + 9 nm. The
microstrains calculated for the as-quenched sample were of
(0.039 = 0.017)107 3. After application of high pressure this value
increased to (0.562 + 0.060)10 3. Isothermal annealing decreased
the microstrains to (0.215 = 0.071)10 3. The ratio of intensities of
reflections also changed after the HPT process (Figs. 2 and 3). It can be
explained by the evolution of microstructure, and could be caused for
instance by the preferred orientation of crystallites, which is highly
probable in severely deformed samples. Similar results have been ob-
tained for pure Cu after HPT processing [26]. One should also consider
the formation of A6 tetragonal structure, which is reported in the HPT-
treated FePd alloy [17].

The as-quenched sample exhibits soft magnetic properties (Fig. 4).
Magnetization of the sample reaches its saturation (M) at about 2 T,
with a saturation magnetization value of 154 emu/g. Its coercive field is
less than 15 Oe, and remanence does not exceed 1 emu/g. We observed
that the HPT-processed samples reach their saturation in significantly
lower external magnetic field of about 0.2 T. Decrease in the saturation
magnetic field is most probably connected with the evolution of mi-
crostructure, but could be also affected by different shape anisotropy of
as-quenched and modified samples. For the alloy after 10 revolutions,
the saturation magnetization value was similar to that of the as-quen-
ched ribbon. M; decreased to 112 and 108 emu/g after 30 and 50 ro-
tations, respectively. After annealing of the sample rotated for 30 times,
we observed that its M increased to 150 emu/g, which is close to its
value for the as-quenched state. Remanence of the sample after 10 re-
volutions increased to about 4.5 emu/g, and simultaneously its coercive
field increased to about 30 Oe. After 30 rotations we observed further
increment of remanence, which reached 10 emu/g, while coercive field
increased to about 80 Oe. The most severely deformed sample (n = 50)
has lower remanence, of 6 emu/g, and coercive field equal to about
60 Oe. The annealed sample after 30 revolutions has the remanence
magnetization of about 3.5 emu/g, and its coercive field is equal to
25 Oe. The results obtained are similar to those for other HPT-treated
samples. Coercivity is directly proportional to the number of rotations,
which can be correlated with the time of applied stress [27,28]. It has
been also reported that the samples with refined crystallites reveal
higher coercive field value which can be connected with reduction of
free space between the crystallites [28]. The coercive field cannot be
connected so straightforwardly with the crystallites size, which has
been also confirmed in literature for a similar alloy [29]. Nevertheless,
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we cannot exclude other factors which can influence magnetic prop-
erties, with highly probable formation of other phases, which are not
reported mainly due to shortcomings of the methods applied.

4. Conclusions

The chemical composition of metallic part of MM was examined
using electron microprobe. Later this part was doped with Ni and
subjected to arc melting and melt-spinning to obtain near equiatomic
composition of Fe and Ni. The as-spun meteorite-based alloy was
treated by HPT for 10, 30 and 50 revolutions. Moreover, the sample
after 30 revolutions was annealed for r, = 720 h at T, = 320 °C. The
presence of fcc FeNi structure was confirmed in the as-quenched state,
in the severely deformed, and subsequent isothermally annealed sam-
ples. The reflections coming from (1 1 1) plane were more intense for
the HPT-treated and then annealed samples, which can be a result of
orientation of the elongated shape crystallites of fcc FeNi after appli-
cation of stress. Appearance of L1, or bcc phases was not confirmed at
any stage of our investigation. X-ray diffraction peaks were broadened
after plastic deformation due to grain refinement and the presence of
microstrains, which was thoroughly analyzed with Williamson-Hall
method. Moreover, we did not observe grain growth after isothermal
annealing. The significance of microstrains present in the sample in as-
quenched state was negligible. It increased a lot after applying HPT and
later decreased, but remained at a similar level after isothermal an-
nealing. Lattice parameter a increased from about 3.598 to 3.593 A
after HPT process and returned to its initial value of 3.598 A after
isothermal annealing. There is also a possibility of disordered A6 FeNi
structure formation after HPT process, but further investigation is
needed to confirm this conclusion.

All investigated samples exhibit soft magnetic properties. The
sample in the as-quenched state reached the highest saturation mag-
netization value. After application of stress, the saturation magnetiza-
tion of the samples decreased. Further isothermal annealing causes rise
of magnetization saturation which becomes close to its initial value.
Coercivity and remanence of the obtained alloys increased after HPT.
We connect the variation of magnetic properties with structural/mi-
crostructural changes, which are in agreement with literature reports
[28-32].
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Abstract: The alloys that crystallize in a tetragonal ThMnj,-type (space group I4/mmm) structure and
are based on Fe and rare earth elements are believed to have a potential to plug the performance gap
between ferrite and Nd-based magnets. Nevertheless, the progress is hindered by their poor structural
stability, compared with other phases competing during the synthesis process, e.g., ThyZn;7-type. In
this work, the enthalpies of the formation (and other thermodynamic parameters) of various phases
in (Zr, Nd, Ce)-Fe-5i systems were calculated, with paramount focus on the Fe-rich compositions.
We compared and discussed the stability range and stabilization routes for amorphous phases,
solid solutions, and intermetallics. The beneficial influence of Zr and Si on the crystallization of
intermetallic compounds was confirmed, simultaneously being valid for other phases. Among all of
the analyzed Fe-rich phases, the lowest values for enthalpy of the formation of the amorphous phase
and solid solution were determined for ZrFe;(Sip (—17.5 and —18.2 k] /mol, respectively). Moreover,
substitution by elements with a large atomic radius is indicated as a method for the introduction of
topological disorder, giving possibility for the synthesis of metastable phases (even amorphous) and
the utilization of more sophisticated synthesis routes in the future.

Keywords: ThMnj,-type phase; permanent magnet; thermodynamic properties; crystalline structure;
enthalpy of formation; Miedema’s model

1. Introduction

High performance permanent magnets are currently mostly based on rare earth elements
(REE). One can easily refer to the Sm- or Nd-based compounds [1-5] with the highest energy
product BH | ax | - The main shortcomings of the Nd,Fe14B (space group P4,/ mni) compound
is its low Curie temperature (312 °C [6]) and strong deterioration of its anisotropy field with
temperature. Therefore, to enhance the anisotropy field and coercivity of modern 2:14:1
magnets, substantial amounts of Dy and other critical REE are used [7,8]. The criticality
of such heavy REE forced the development in the field of REE free or at least REE lean
permanent magnets. Summarizing, we can distinguish two important branches of research
lately, namely: (i) decrease in REE content with the preservation of magnets” magnetic
performance and the (ii) search for novel REE-free materials. When considering the first
approach, the tetragonal ThMn1,-type phase [9] (space group [4/mimm) is one of the candidates.
It is believed to fill the gap between cheap ferrite and expensive 2:14:1 magnets [10]. One of
the main issues in the case of materials based on the ThMn;-type phase is their structural
stability. Unfortunately, the ThMn;;-type phase is less stable for the most REE containing
Fe-based compounds than, e.g., hexagonal 2:17-type phase (space group P63 /mmc) [11].
Therefore, additional stabilizing elements are necessary to change the energy landscape
and to increase the probability of 1:12-type phase formation. There are various types
of substitution/doping mechanisms decreasing the relative enthalpy of the formation of
1:12-type phase and simultaneously allowing for its synthesis [12]. Silicon was mentioned
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as a stabilizer many years ago by Buschow [13] and de Mooij [14], and its role was later
confirmed by other authors [15-19]. The formation of the 1:12-type phase was recently
confirmed for the ZrFe;(Si; compound [20] and in some other systems, where Zr was
substituted with REE [21]. In this paper, we focus on the formation enthalpy calculations of
Fe-Si-based alloys with various substitutions (Zr, Ce, and Nd), with an emphasis put on
the Fe-rich compositions.

The main aim of the paper was to determine the structural stability of various phases
in (Ce, Zr, and Nd)-Fe-Si systems. We compared the enthalpy of the formation of hy-
pothetical amorphous phases, solid solutions, and intermetallic compounds of chosen
stoichiometry to answer more detailed questions, including the following: (i) Is it possible
to synthesize metallic glass (to have an amorphous precursor for further crystallization of
1:12-type phase) with particular compositions and how broad is the glass forming range?
(ii) Is it possible to synthesize NdFe;, or NdFej(Si; (not synthesized up to date) through
the formation of off-stoichiometric alloys (to prepare structurally disordered precursors for
further treatment or to restrain the formation of competing 2:17-type phase). To determine the
enthalpies of formation, mismatch entropy, and glass forming ability parameter, we utilized
a thermodynamic approach based on the semi-empirical Miedema’s model [22-25], which
has been proven to be reliable in these types of calculations and matchless when dealing
with the use of computing power. It should also be noted here that other thermodynamical
models such as the cBQ) model [26-28] have also been applied to magnetic materials [29].
Later, a regular solution model was proposed by Takeuchi and Inoue [30]. To take into
account the effect of the additive element on the properties of the binary alloy, asymmetric
methods have been proposed [31], which in turn, in many cases, generate inaccuracy by the
experience-based choice of asymmetric constituents. Therefore, the asymmetric geometric
model proposed by Y. Ouyang et al. [32], independent on the choice of asymmetric element,
was successfully implemented before [25,33-35] and is utilized in this paper.

2. Methods

The thermodynamic properties are calculated on the basis of Miedema'’s semi-empirical
model [23,24], also called the macroscopic-atom model. The atoms are taken in simplified
form, as building blocks with the boundaries of the Wigner—Seitz cell. The enthalpy is the
main thermodynamic quantity that is discussed throughout the paper and its variation
is triggered by the contact of two blocks of atoms of different elements. Such an alloying
process is thermodynamically described by three quantities that differentiate each element
from the periodic table: (i) molar volume (V), (ii) potential similar to work function of an
electron (¢), and (iii) density at the boundary of the Wigner-Seitz cell (7). The interfacial
enthalpy AH™e"(A in B) for solving one mole of A atoms in an excess of B is defined as
follows:

, V2/3 2
AH™® (A in B) = A{—P(Aq))2 + Q(An}/ﬁ) } 1)
(s + i)
wsA wsB

where P and Q are empirical constants that depend on the alloying elements. To determine
the possibility of the formation of various phases, one should compare their formation
enthalpies. The formation enthalpy of the amorphous phase is expressed as the following:

AHY — AHchem + AHtopo, (2)

where AH®" is the chemical contribution equal to the following:

AHTM = ¢ cp (cSBAH""W(A in B) + ¢, AH™" (B in A)), 3)
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. V3 .
while cg, cg and ¢*4(= —4-4—), ¢°p are the volume and surface fractions of each atom
CAVA§ JrCB VB§

type. AH!° is a topological contribution reflecting the disorder in amorphous state and
strongly dependent on the melting temperature.

AH™P° = 3.5(cs Ty 4+ cpTnp) - 1072, (4)
The formation enthalpy of the solid solution is defined as follows:

AHS — AHchem + AHelust + AHstruct_ (5)

The first of the contributions unique for a solid solution is the elastic misfit enthalpy
Equation (6), connected with the atom size mismatch:

2K Gp(W4 — Wp)?

AHYSH (A in B) = : 6
(Ain B) = W+ 3K W ©)
where: .
_ V3
Wy = V4t a((”AiA‘PB), and o = 15——4 @)
nws 1 + 1
”f?vsg nz)%s3

K is a bulk modulus, G is a shear modulus, and W, Equation (7) and Wp are the
corrected molar volumes (because of electron transfer from B to A and from A to B). The
structural contribution AH®""“! originates from the valence and the crystal structure of
the solvent and the solute atoms. As a structural term can be only roughly estimated,
according to Bakker [24], even for binary transition metal systems, we omitted it from
the analysis. Moreover, it should be underlined that the structural contribution for the
analyzed transition metal and rare earth element substitutions should not provide much
energy difference, according to the structural enthalpies of binaries [24], especially when
focussing on Fe-rich compositions. The structural enthalpy for solving one mole of Zr (four
valence electrons) in Fe (eight valence electrons) is equal to 0 k] /mol, while for solving
Ce or Nd (both ~ 3 valence electrons) in Fe it is equal to 2 k] /mol. The emphasis was put
on the calculations of enthalpies of formation of amorphous phases and solid solutions,
complementary to the vast number of literature data on intermetallic compounds, so as
to compare the formation enthalpies of all phases that compete during the solidification
process. The thermodynamic quantities determined for three sub-binary systems must
be extrapolated to obtain the values for each ternary system. A geometric model was
chosen for this purpose, as discussed in the introduction section. Apart from enthalpy of
formation, the effect of atomic radius differences was determined by mismatch entropy
(So/kg) calculations, on the basis of the relation given by Mansoori et al. [36], while the
glass forming ability was additionally estimated using the glass forming ability parameter
APy [22], defined as the product of chemical enthalpy and normalized mismatch entropy
(AHChemAf—g). A more detailed description of the utilized method can be found in [25].
Basic parameters used for the calculations are listed in Table 1.

Table 1. Basic parameters used in the calculations of enthalpies of formation [24,37].

Chemical @ Hws % K G d

Element V) (Arb. Units) (10-6 m3/mol) (10™° Pa) (10'° Pa) (A)
Ce 3.18 1.69 21.62 2.395 1.197 3.64
Fe 493 5.55 7.09 16.83 8.152 2.56
Nd 3.19 1.73 20.58 3.268 1.452 3.64
Si 4.70 3.38 8.60 9.888 3.973 2.34

Zr 3.45 2.80 14.00 8.335 3.414 3.20
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3. Results and Discussion

The enthalpies of formation of various phases in (Ce, Zr, Nd)-Fe-5Si systems were
calculated. The emphasis in the discussion is put on the compositions with a high Fe
content, due to the arguments put forward in the introduction. This computational paper
is intended to provide a keystone for further experimental works on the stabilization of
1:12-type hard magnetic phase. Substituting elements were chosen on the basis of a vast
number of references with the intention to improve the structural stability of the 1:12-type
phase in comparison with the other competing phases, bearing in mind that the superior
aim is to retain the hard magnetic properties. We also check the possibility of the formation
of amorphous phase in order to assess the potential of (Ce, Zr, and Nd)-Fe-Si alloys for
a more sophisticated synthesis route i.e., vitrification by rapid quenching and further
nanocrystallization. It can be beneficial when designing soft/hard magnetic exchange
spring magnet composites, comprising of a soft magnetic Fe matrix and hard magnetic
nanocrystals [3].

The contour maps of the enthalpies of formation of amorphous phase in Zr-Fe-5i,
Ce-Fe-5i, and Nd-Fe-Si (Figure 1) are qualitatively similar. The most negative values are
reached for Fe-free compositions. Large negative interfacial enthalpies between (Zr, Ce, and
Nd) and Si are responsible for such behavior. Bearing in mind that the large atomic radii
difference of alloy constituents promotes glassy state formation, the significant difference
in (Zr, Ce, and Nd) and Si atomic radii, which are equal to 1.6-1.82 A and 1.17 A [37],
respectively, is also fundamental here. The Fe atomic radius with its intermediate value of
1.28 A plays a minor role. This gives us a first impression of the limited or even destructive
role of Fe in the process of the formation of structural disorder in the Fe-rich alloys. The
enthalpies of the formation of the amorphous phase in the Zr-Fe-Si system are more negative
than those for Ce- and Nd-containing alloys. The most negative values of AH"", obtained
for Zr-Si, Ce-Si, and Nd-5i, are equal to —72.1 kJ/mol, —56.2 k] /mol, and —53.0 kJ/mol
for Zr47Sis3, Cey35isy, and Ndy3Sisy, respectively. A similar role for Zr has been already
shown for (Mn, Zr)-Co-Ge alloys [38], where the enthalpies of formation of Zr-containing
amorphous phases are much more negative, mainly due to the strongly negative values
of the interfacial enthalpies of Zr-Co and Zr-Ge binaries. As can be seen in Figure 1, that
a simultaneous decrease in Zr and Si content leads to a gradual increase in AH*". Positive
values for AH*" are reached for a small number of, mainly Fe-rich, Zr-Fe-Si compositions.
For Ce-Fe-Si and Nd-Fe-5i systems, this range is extended to all Ce- and Nd-rich alloys (most
compositions with Ce and Nd content extending 95 at.%). Focusing on compositions of interest,
namely (Zr, Ce, Nd)Feqp_Six (0 < x < 2) and (Zr, Ce, Nd),Fe17.,Six (0 < x <2), crucial
differences are visible again when comparing Zr-containing and Ce- and Nd-containing
alloys. For nominal compositions of the ThMnj,-type phase, so ZrFe;;, CeFejy, and NdFe;,,
we found AH" = —2.0 kJ/mol, 7.2 k] /mol, and 6.5 k] /mol, respectively. For Si-substituted
compositions, which are believed to have a lower enthalpy of formation of the ThMn;;-
type phase, namely ZrFe;(Siy, CeFe¢Sip, and NdFe(Siy, we found AH#" = —17.5 k] /mol,
—8.9 kJ/mol, and —9.3 kJ/mol, respectively. At first, CeFe;, and NdFej, compositions will
unlikely form an amorphous phase, as their enthalpies of formation are highly positive,
whereas the enthalpy of formation of the amorphous ZrFe;, phase is slightly negative and
theoretically exhibits some driving force for vitrification. Substitution of Fe by Si strongly
influences enthalpy values, which are negative also for Ce and Nd. The most negative value
of AH*" among the analyzed compositions was found for the ZrFe(5i, alloy, confirming
the beneficial influence of the Zr and Si substitutions. One should bear in mind that
kinetic parameters were not taken into account in the calculations and the formation of the
amorphous phase would be more probable with specific methods (e.g., for high cooling
rates). Moreover, the determined AH*" values did not include any information on other
phases (intermetallics and solid solution) that were competing during solidification process.
To have a full picture, one needs to compare all of them. Therefore, another paragraph is
devoted to the formation enthalpy of solid solutions.
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Figure 1. Compositional dependences of formation enthalpies of amorphous phase AH*" of ternary
(Zr, Ce, Nd)-Fe-Si systems. Key composition regions are marked in grey (2:17-type phases) and black
(1:12 type phases). Black solid lines are AH = 0 indicators.

The contour maps of the enthalpies of formation of solid solutions in Zr-Fe-Si, Ce-
Fe-Si, and Nd-Fe-Si (Figure 2) are similar to the respective contour maps calculated for
the amorphous phases (presented in Figure 1). The most negative values were reached
for low Fe-content and for Zr-containing alloys. When we take a closer look at (Zr, Ce,
Nd)Fe1;_4Six (0 < x < 2) and (Zr, Ce, Nd),Fej7.4Six (0 < x < 2) compositions, rare earth
alloys exhibited higher values of AH* (as already reported also for AH*"). The enthalpy
of formation of solid solution AH*® was equal to —2.8 k] /mol, 5.9 kJ/mol, and 5.9 kJ/mol,
for ZrFeq,, CeFe1,, and NdFe;;, respectively. Si-substituted compositions exhibited lower
values of AH*® than Si-free counterparts mentioned above. AH* is equal to —18.2 k] /mol,
—10.3 kJ/mol, and -10.0 k] /mol, for ZrFe;(Sip, CeFe1(5Siy, and NdFe(Siy, respectively. All
of the AH"" and AH*® values listed above are gathered in Table 2 along with the data for
2:17-type phases (believed to be the main competing phases). The AH*" and AH* values
calculated for Zr,Fe 7 were more negative than those determined for the ZrFe;, phase.
Inverse dependence was observed for Ce and Nd substitutions, where both enthalpies
were higher for 2:17-type phases. Si substitution plays a crucial role in all cases, reducing
the enthalpy values significantly. To have a clear comparison of the AH*" and AH*®°, the
difference between both values (AH*™%®) is presented in Figure 3 in the form of a contour
map. This gives us a more reliable way to show the phase formation preferences for each
composition. The AH*™ data specific for 1:12 and 2:17 compositions are shown in Table 2.
The positive values point out compositions for which the formation of the solid solution is
thermodynamically preferred over an amorphous phase. This is the case for all 1:12-type
compositions gathered in Table 2. In turn, for all 2:17-type phases, except Ce;Feyy, the
amorphous phase is preferred. If we take into account the influence of the structural
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enthalpy term (exact values discussed in the Calculations section), this preference should
even be slightly strengthened. The most negative value of AH*™** = —1.3 kJ/mol was
calculated for the NdjFe 7 composition. To have a more overarching view, one should
focus on the general trends visible in Figure 3. To improve the glass forming ability, or to at
least destabilize the solid solution and to introduce structural disorder, the content of the
elements with a large atomic radius, and preferably with a large negative heat of mixing
with Fe (e.g., Zr), should be further increased at the expense of the Fe and Si content. The
change in AH*™* sign (for about 15 at.% of Zr, Ce, and Nd) marks the change in phase
preference (Figure 3).

0 AH* (kJ/mol) AH® (kdimol)
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Figure 2. Compositional dependences of the formation enthalpies of the solid solution AH*® of
ternary (Zr, Ce, and Nd)-Fe-Si systems. Key composition regions are marked in grey (2:17-type
phases) and black (1:12-type phases). Black solid lines are AH = 0 indicators.

To extend the analysis, the composition dependence of the normalized mismatch
entropy was also calculated (Figure S1). Most of the compositions exhibited Sy /kp values
higher than 0.1. This is the minimum value for the achievement of considerable glass
forming ability [30]. Normalized mismatch entropy reflects the effect of atomic radii
mismatch between the main constituents and, as expected due to the large atomic radius
difference between Zr, Ce, Nd, and Si, reaches the highest values for Fe-free compositions.
The lowest value of S /kp among the alloys of interest (Table 2) was determined for ZrFe;,
and was equal to 0.11. The highest mismatch reflected in the S /kp value of 0.44 was
reached for CeyFeq55i; and NdyFei55i;. As expected, the results indicate a beneficial effect
of the presence of largely mismatched atomic radii elements on the possibility of the
formation of a disordered structure.
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Table 2. Enthalpies of the formation of amorphous phase AH"", of solid solution AH*®, their
difference AH""~*°, normalized mismatch entropy S /kg, and glass forming ability parameter APpg
calculated for the chosen binary and ternary 1:12-type and 2:17-type compositions.

AH™ AH®S AH?A™-SS S Jk APy
(kJ/mol) (kJ/mol) (kJ/mol) oi'B (kJ/mol)

ZrFep -2.0 —2.8 0.8 0.11 -0.9
CeFe; 7.2 59 1.3 0.31 0.3
NdFe1, 6.5 59 0.6 0.31 0.1

ZrFeq(Sip —17.5 —18.2 0.7 0.14 -3.5

CeFe(Sip —8.9 -10.3 1.4 0.36 —5.8

NdFe15i, -9.3 —10.0 0.7 0.36 —6.0

ZryFeq; —4.6 -3.6 -1.0 0.14 -1.6
CeyFeqy 74 7.8 0.4 0.40 0.6
Nd,Fe;; 6.5 7.8 -13 0.40 0.1

ZrFeq5S5ip —16.6 —-15.7 -0.9 0.17 —4.0

Ce,Feq55i; —5.1 —5.0 —0.1 0.44 —5.3

Nd;Fe15Sip 5.7 —4.7 -1.0 0.44 —5.6

00 AH™ (kJ/mol) AH (kJimol)

0 20 40 60 80 100
Zrat.%

40

Ce at.%
AH®™ (kJ/mol)
Me

Nd at.%

Figure 3. Compositional dependences of difference of two quantities, of formation enthalpies of
amorphous phase and solid solution AH*"~% of ternary (Zr, Ce, and Nd)-Fe-Si systems. Key
composition regions are marked in grey (2:17-type phases) and black (1:12 type phases). Black solid
lines are AH = 0 kJ/mol indicators (negative AH*"~% values indicate a lower enthalpy of formation

of amorphous phase).
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To combine both, the enthalpy of formation and the mismatch entropy, the glass
forming ability parameter APyg (Figure S2) was also calculated as a product of S /kp
and chemical enthalpy (basic term in the expression for enthalpy of formation for both,
amorphous phase and solid solution). The obtained results were comparable to those of
the formation enthalpy of the amorphous phase. The most negative values indicating
the highest glass forming ability were reached again for the Fe-free compositions. Large
negative interfacial enthalpies and an atomic radii difference between (Zr, Ce, and Nd)
and Si are believed to be crucial here, as already stated in the case of AH". However,
APy reached the most negative values for the 1:12-type phases, —5.8 k] /mol for CeFe;(Si,
and —6.0 kJ/mol for NdFe;(Sip. To conclude the first part of our research, one should
expect that the substitution of Fe simultaneously by the elements with larger and smaller
atomic radii, as in the case of (Zr, Ce, Nd) and Si substitutions, will promote the vitrification
process. The minimum content of Zr, Ce, and Nd (equal to 15 at.%), determined on the
basis of AH""~5%, should be taken as an estimation only, as kinetic factors of synthesis
process can be decisive. We can be more precise when comparing systems with various
substitutions for similar compositions, and the data gathered in Table 2 can be treated as a
guide. Nevertheless, qualitative and quantitative agreement of the calculated enthalpies
with existing data can be found. For example, when one compares the AH*" ™5 contour
map of the Nd-Fe-Si system with the experimental data reported in [39] (Ndgg.xFexSiio
amorphous alloys were successfully synthesized in the range of 20 < x < 50), it is evident
that the very broad glass forming range confirmed here for the low Si content converged
well with the literature.

Planning future experimental works, we should compare the calculated values of the
enthalpies of formation of amorphous alloys and solid solutions to those of intermetallic
compounds apparently also competing during the synthesis process. There is experimental
evidence on the formation of the phase of interest (ThMny;-type) in (Zr, Ce)Fe1Si and
similar systems. Sakurada et al. [40] showed that the ThMn;-type phase crystallized (along
with relatively small amount of «-Fe) in Nd.xZrcFe1oSip (x = 0.25, 0.5 and 0.75), indicating
the atomic radius of the rare earth site element as a controlling factor. Moreover, it has been
reported that the changes in the cooling rate in a rapid quenching process influenced the
phase constitution. The ThMny;-type structure has been stabilized in the samples quenched
with a roll velocity of 10 m/s for Sm, Gd, and Er substitutions, while for 30 m/s, Zr and Nd
also favored its formation [40]. Other studies have confirmed the stability of the tetragonal
structure in (REE)Fe(Si, for rare earth site elements having an atomic radius equal or
smaller than 0.181 nm [20,41,42]. CeFe1Si; and NdFe;(Sip preferably crystallize in the
ThyZn,7-type structure [21]. The stabilization of the 1:12 structure in such alloys can be
obtained through the substitution of larger (REE) atoms with smaller Zr [21,43,44]. To
date, there is no direct evidence on the stability of 1:12-type phase in the alloys containing
a combination of Nd, Zr, and Ce atoms. Nevertheless, it has been reported by Gabay
and Hadjipanayis [18] for (Sm, Zr, and Ce)Fe(5i, that the combination of three rare earth
site substitutions resulted in the stabilization of a 1:12 structure with an improved hard
magnetic performance (in comparison with stable alloys with the mixture of two elements
on rare earth site) and simultaneously with a low content of critical rare earth elements.

A more exact comparison requires the consideration of the values of the enthalpies of
formation of amorphous phases, solid solutions, and intermetallics. Because of the coexis-
tence of many various types of phases, e.g., tetragonal 1:12-type (space group I4/mmm) or
hexagonal (space group P63/mmc) and rhombohedral (space group R3m) 2:17-type phases
in the region of interest in the phase diagram, and the limitations of Miedema’s model-
based semi-empirical approach, the enthalpies of formation of intermetallic compounds
were taken from theoretical works based on more sophisticated methods, e.g., ab initio
calculations. The general conclusion, which can be drawn from the literature data, is the
improvement of 1:12-type phase stability by the substitution of Fe by various stabilizing
elements, as reported for SmFej, and SmFe;1(Co, Ti, V, and Ga) [45]. The lowering of
the enthalpy of formation for the substituted SmFe;;(Co, Ti, V, Ga) samples resembled
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the variation of enthalpies of formation of solid solutions reported in the present paper
(Table 2). While the energy of formation for SmFe;, was approximately equal to 2 kJ/mol,
it decreased for Co, Ti, V, and Ga substitutions and reached a value lower than -5 kJ/mol
for SmFe;;Ti [45]. The recent study by Landa et al. [46] showed that nickel can also play a
role as a stabilizer in the 1:12-type structure. Comparing these values with the formation
energies reported in the paper by Harashima et al. [11] shows us a general picture about
the relative stability of various intermetallic phases. At first, the value of the formation
energy of SmFe; was determined to be equal to approx. 0.2 eV. Recalculation of this value
to kJ /mol provided a much higher value than the 2 kJ /mol calculated in [45]. Nevertheless,
the overall picture remained consistent. The formation energy of 1:12-type phase increased
with increasing the atomic radius on the rare earth site. The energy of formation of ZrFe;,
was strongly negative (approx. —0.25 eV). It also remained negative for Lu, Tm, Er, Ho,
and Dy. A further increase in the atomic radius made the formation of the 1:12-type phase
unfavorable. For NdFej,, the formation energy was highly positive and doubled the value
determined for SmFej;. When comparing these values with the enthalpies of formation
reported in Table 2, it is clear that the energy of formation of intermetallics always had a
higher absolute value. It means that in the case of compositions of interest, the formation
of intermetallic phases was preferred in respect to the solid solution and amorphous phase.
Nevertheless, one has to bear in mind that any deviation from ideal stoichiometry and
growing chemical disorder could reverse this situation. Finally, we compared the formation
energy values for the competing 2:17-type and 1:12-type phases. As opposed to the en-
thalpies of formation of solid solutions (Table 2), the energies of formation of rhombohedral
ThyZn17 and hexagonal ThyNij; were 0.04-0.16 eV lower than the energy of formation of
tetragonal ThMn;j, phase for all of the analyzed rare earth site substitutions (Hf, Zr, Sc, Lu,
Tm, Er, Ho, Dy, Y, Gd, Sm, Nd, Pr, and La) [11]. In conclusion, the utilization of Zr as the
main rare earth site substitution had the highest impact on the lowering of the enthalpy of
formation of all types of phases, intermetallics (as already reported in [11]), solid solutions,
and amorphous. A further decrease is expected when substituting elements with a smaller
atomic radius (e.g., Si, as discussed in the present paper) on Fe sites. The situation was
slightly different when comparing various stable intermetallic phases containing the same
chemical elements. In this case, the crystalline structure and hence varying interatomic
distances played a more significant role. Therefore, the discussion that excludes mentioned
factors is rather incomplete, but some general trends are still valid. The complex Zr-Fe-5i
system with a vast number of stable intermetallic phases can be treated as an example [47].
Intermetallics with a relatively low content of Si and Zr (in comparison to Fe) are character-
ized by enthalpy of formation values equal to approximately —52 kJ/mol and —56 kJ/mol
for Feq4SiyZrg and Fe3SiZry, respectively [48]. A decreasing content of Fe (FesSi;Zry)
leads to a more negative formation enthalpy equal to approx. —68 kJ/mol [48]. We ob-
served a similar trend for the formation enthalpy of a solid solution in the Zr-Fe-Si system
(Figure 2), with slightly less negative values of enthalpy compared to the intermetallics.
The enthalpy changes from —28 kJ /mol for Fe3SiZr,, through —31 k] /mol for Fe14Siy Zrg, to
—48 kJ /mol for the Fe4SiyZry composition. In general, intermetallic phases are favored for
stoichiometric (1:12 and 2:17) compositions, but it is believed that the further introduction
of chemical disorder on rare earth and Fe sites can result in the formation of a solid solution
(as in the case of high entropy alloys) or even amorphous phase. In this instance, the
energy convex hull [12] can be used to determine the relative stability of the phases. The
formation of a glassy structure can be also favored by the utilization of non-equilibrium
synthesis methods.

4. Conclusions

In the present paper, we focused on the calculations of formation enthalpy of (Zr, Ce,
and Nd)-Fe-Si systems. The most effort was put into the comparison of the formation
enthalpies of various phases and the characterization of the mutual dependences between
them for the Fe-rich compositions. As it was already elucidated, the ThMnj,-type phase
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was, for most Fe-based compounds containing rare earth elements, less stable than other
intermetallic compounds with a similar stoichiometry [11]. The formation of the 1:12-type
phase has been lately confirmed, e.g., in ZrFe;(Si, compound [12], which was a starting
point for our research. The beneficial influence of Zr was confirmed for intermetallic
compounds, but was also apparent when comparing the enthalpy of formation of solid
solution AH*®, which was equal to —2.8 kJ/mol, 5.9 kJ/mol, and 5.9 kJ/mol for ZrFe;,,
CeFe1y, and NdFey, respectively. Further lowering of the AH®® was observed after the
substitution of Fe by Si; ZrFe;(Sip, CeFe;¢Sip, and NdFe;(Si; exhibited lower values of
AH%* (—18.2 kJ/mol, —10.3 kJ/mol, and —10.0 kJ/mol, respectively) than their Si-free
counterparts. The substitution of Nd and Ce had a similar impact on the formation
enthalpies for all of the analyzed phases. Both elements were not favorable when aiming
for the improvement of stability, but could be substituted to some extent (needed from
the point of view of optimization of magnetic properties). The most negative value for
AH"" among the analysed compositions was reached for the ZrFe (Si; alloy, confirming
advantageous impact of Zr and Si atoms. In turn, the glass forming ability parameter was
the lowest for the compositions containing Nd and Ce, indicating the great importance
of large atomic radii substitutions on the formation of topological disorder. Intermetallic
phases were favored for the analyzed stoichiometric compositions (1:12 and 2:17), but the
substituting effect could be crucial for the formation of chemical and topological disorder
and for the stabilization of solid solutions (growing entropy) or amorphous phase.
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Abstract: Iron-based compounds with a ThMnj,-type structure have the potential to bridge the
gap between ferrites and high performance Nd;Fe 4B magnets. From the point of view of possible
applications, the main advantage is their composition, with about 10 wt.% less rare earth elements in
comparison with the 2:14:1 phase. On the other hand, the main issue delaying the development of
Fe-rich alloys with a ThMny;-type structure is their structural stability. Therefore, various synthesis
methods and stabilizing elements have been proposed to stabilize the structure. In this work,
the influence of increasing Nd substitution on the phase constitution of Zrj 4 xNdyxCeq ¢Fe10Siy
(0 <x <£0.3) alloys was analyzed. X-ray diffraction and 57Fe Mossbauer spectrometry were used
as the main methods to derive the stability range and destabilization routes of the 1:12 structure.
For the arc-melted samples, an increase in the lattice parameters of the ThMn,-type structure was
observed with the simultaneous growth of bee-(Fe,Si) content with increasing Nd substitution. After
isothermal annealing, the ThMnj,-type structure (and the coexisting bcc-(Fe,Si)) were stable over the
whole composition range. While the formation of a 1:12 phase was totally suppressed in the as-cast
state for x = 0.3, further heat treatment resulted in the growth of about 45% of the ThMnj,-type phase.
The results confirmed that the stability range of ThMnj,-type structure in the Nd-containing alloys
was well improved by other substitutions and the heat treatment, which in turn, is also needed to
homogenize the ThMnj;-type phase. After further characterization of the magnetic properties and
optimization of microstructure, such hard/soft magnetic composites can show their potential by
exploiting the exchange spring mechanism.

Keywords: ThMny;-type phase; permanent magnet; Mssbauer spectrometry; crystalline structure

1. Introduction

Currently, permanent magnets are widely used and the most known among them,
with the highest energy product BH | x|, are based on rare earth elements (REE), such
as Sm or Nd [1,2], with well-known representatives in Nd,Fe14B [3], Sm;Co17 [4], and
SmyFeq7N3 [5]. The range of possible applications is broad and is still growing [6]. With
the development of new phases and the improvement of intrinsic and extrinsic properties,
permanent magnets are still implemented in a rather trivial way, as a replacement of elec-
tromagnets, in loudspeakers and actuators, but also find more sophisticated applications
in magnetic resonance imaging, in information storage devices, magnetic levitation, as
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bearings, or as miniaturized magnetic field sensors [6,7]. The demand is still growing, as
huge quantities of permanent magnets are used in, e.g., the automotive industry or wind
turbine production [8]. Their criticality (growing demand with unstable supply chains)
has led to the extensive research of new materials [9], where two important directions
can be distinguished: (i) the decrease of REE content with preservation of magnets” mag-
netic performance and (ii) the search for novel REE-free hard magnetic materials, e.g.,
L1y-FeNi [10] known from meteorites [11]. Moreover, there is a renewed interest in the
tetragonal ThMnj,-type (1:12 stoichiometry) phase, which has already been known for
decades [12]. This tetragonal structure is related to that of SmCos of CaCus-type, where
half of the rare earth atoms are replaced with transition metal dumbbells [7]. Even if its
BH | max| would be slightly lower compared with high performance magnets, it would be
still placed in the performance gap between cheaper ferrite-based and more expensive Nd-
based magnets with 2:14:1 structure [13]. Nevertheless, another issue that has to be solved
with these compounds is their structural stability. For most Fe- and REE-based compounds,
ThMnj,-type phase is less stable than, for example, the hexagonal 2:17-type structure [14].
Therefore, stabilizing elements, such as Ti, V, Si or Al have to be used [15-17]. For example,
the SmFe;; compound forms as a thin film, but is unstable in bulk [18]. In such cases,
large transition metal atoms are needed to stabilize the structure, as in SmFeq;Ti [19]. The
simultaneous substitution of other elements, for example, Zr on rare earth sites and Co
on Fe sites, allowed a decrease in Ti content in (SmggZrg») (Feg75C0g25)11.5Tip5 and the
optimization of the magnetic properties [20]. Additionally, there are several further issues
that must be taken into account, such as microstructure and twinning [18,21]. One of the
largest groups of alloys with the ThMnj; structure is based on Sm [22-25]. Nonetheless, for
already known and investigated 1:12-type compounds, the maximum effort was made to
develop Ce-based compounds due to the low criticality of this element [26-28]. Recently,
the formation of the ThMnjy, structure (almost 100% of volume fraction) has been confirmed
in Zrg 4Cep ¢Fe105iz [29]. The Ce substitution increased the anisotropy field from 16.9 kOe
for ZrFe(Si, to 24 kOe for Zry 4Ceg gFe10Siz. Replacement of Zr by Nd in ZrFe;(Sip and
further nitrogenation of this alloy have also been investigated [30] and are believed to
be very promising in the optimization of hard magnetic properties. Ndg4Zr(¢Fe10.-Sip
has been also examined to confirm whether the formation of the ThMnj;-type phase is
possible and to determine its magnetic and structural properties [31]. It has also been
shown than the replacement of Fe atoms by Co improved magnetic performance, with
the enhancement of the Curie temperature as a main benefit [31]. These results raised a
question: how would substitution of Zr by Nd in Zr 4Ceg ¢Fe1¢Siy affect formation of the
1:12 structure [29]? Nd is believed to enhance the magnetic performance of this alloy [32].
As-cast samples were also isothermally annealed at 1373 K, the temperature which has
been reported before [33], to lie in the stability region for ThMn;, phase formation. There-
fore, on the basis of structural and spectroscopic measurements, the structural stability of
the ThMny,-type phase in the Nd-substituted Zr( 4Ceq ¢Fe1¢Si; alloy was determined in
this paper.

2. Methods

Samples with Zrj 4 NdxCep ¢Fe1Siz (0 < x < 0.3) compositions were prepared by
arc-melting in an argon atmosphere. The melting procedure was repeated several times to
ensure homogeneity. Additionally, residual oxygen was gathered by melting a Zr getter.
Afterwards, samples wrapped in Ta foil were placed in quartz capsules, which were then
evacuated three times with the use of turbomolecular pump (down to 10~* mbar), refilled
with Ar up to 500 mbar and sealed. Samples were then annealed isothermally at 1373 K
in the Carbolite MTF 12/25/250 tube furnace for 72 h and subsequently quenched in
cold water. For microscopic measurements, the powdered sample was suspended in
isopropyl alcohol, and the resulting material, after dispersion in an ultrasonic bath for
30 min, was deposited on a Cu grid with an amorphous carbon film standardized for
transmission electron microscope (TEM) observations. Structural analysis was performed
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using X-ray powder diffraction (XRPD). Patterns were recorded with a PANalytical X'Pert
Pro diffractometer in Bragg—Brentano geometry (CoK radiation). A cobalt anode was
chosen to avoid X-ray fluorescence of iron compounds. Data were collected in the range
of 26 from 20 to 110° with a 0.0167° step and 400 s per step for a total acquisition time of
5 h. X-ray diffraction patterns were analyzed using MAUD software (Rietveld method
combined with Fourier analysis) [34] to determine the phase constitution, volume fractions
and lattice parameters of various phases. Transmission *’ Fe Mossbauer effect experiments
were performed at room temperature (RT) using a constant acceleration conventional
spectrometer with a %Co source. Samples were powdered using an Fe-free tool. The
powder obtained was collected and placed in an altuglass sample holder with a content
of about 5 mg Fe/cm?. The hyperfine structure was modeled by least square refinement
involving magnetic and quadrupolar components with Lorentzian lines. The values of
the isomer shift are quoted relative to those of bcc-Fe at RT. Initial measurements were
made in the range from —12 to 12 mm/s, to check the presence of oxides. Final spectra
with improved statistics were measured from —8 to 8 mm/s. Microstructure analysis of
the selected samples was carried out using JEOL JEM-3010 high-resolution transmission
electron microscope with 300 kV acceleration voltage, equipped with a Gatan 2k x 2k
Orius™ 833 SC200D CCD camera. Recorded selected area electron diffraction (SAED)
patterns, as well as the calculated Fast Fourier Transforms (FFT) from high-resolution
images were indexed using EIDyf [35] computer software.

3. Results and Discussion

The X-ray diffraction patterns for Zry 4—xNdxCeggFe1pSip (0 < x < 0.3) alloys synthe-
sized by the arc-melting method are shown in Figure 1. The Zr( 4Ce ¢Fe1(Siy alloy contains
about 90% of the ThMny;-type structure with the addition of about 10% of bcc-(Fe,Si) phase.
The presence of Si in bec structure was expected, taking into account changed lattice pa-
rameter values (Table 1), and was confirmed by spectroscopic measurements. By replacing
25 at.%, 50 at.% and 75 at.% of Zr by Nd, we obtained nominally Zr 3Ndg 1 Ceq ¢Fe10Siy,
Zry,Ndg2Ce gFeq0Siz, and Zrg1Ndg3Ceg gFei¢Siz alloys. In the first case, about 82% of the
ThMny;.type structure and 18% of bce-(Fe,Si) phase formed. Substitution of 50% of Zr by
Nd led to further suppression of ThMnj,-type phase formation and facilitated the growth
of highly disordered hexagonal phase, nominally (REE)Fes. About 52% of ThMny;-type
phase formed along with 25% of the bcc-(Fe,Si) phase and an insignificant amount of x-Zr.
One must bear in mind that the fitting procedure for an «-Zr phase is based just on two
reflections. Therefore, this finding should be treated with a caution. Nevertheless, for
clarity reasons, we use this designation throughout the paper. In Zrj 1 Ndy 3Ceq ¢Fe;oSip,
the ThMny,-type structure was not observed, while the presence of hexagonal-type phase,
bce-(Fe,5i) phase and «-Zr was confirmed. The bec-(Fe,Si) lattice parameter does not vary
much depending on the Nd content, and the bcc lattice contained about 8-10 at.% of Si in
every investigated sample. The Nd influence on the values of ThMnj,-type phase lattice pa-
rameters and lattice volume was noticed, where all parameters (a = b and c) increased with
the growth of Nd content (Table 1). Along with the influence of thermodynamic parameters
(e.g., enthalpies of formation), lattice expansion could be one of the main reasons for the
instability of the ThMnj,-type structure for large substitutions of Zr by Nd. Detailed results
are presented in Figure 2. Zirconium and silicon play a significant role in the stabilization
of the ThMnj,-type structure in Fe-based alloys [29,30]. The influence of Nd, Ce and Zr
on the enthalpies of formation of various phases in the Fe-Si-based alloys has been also
analyzed by us lately [36]. Beneficial influence of Zr on the formation of the ThMnj,-type
phase was confirmed, but the enthalpy of formation of other competing phases (i.e., bcc
solid solution and amorphous phase) also decreased significantly with increased Zr content.
When we analyzed enthalpy values only, it has been reported that Ce and Nd should
have deteriorating impact on the stability of crystalline phases. Nevertheless, with small
rare earth element substitutions, other quantities such as a mismatch entropy [36] or site
preference [30] play a role in the formation of ThMnj,-type phase.
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Figure 1. X-ray diffraction patterns of arc-melted Zrg 4 NdxCeggFe1gSi; (0 < x < 0.3) alloys.
ThMnj;-type structure, o-(Fe,Si), a-Zr and highly disordered hexagonal structure were identified

and marked with respective symbols.

Table 1. Refined values of the lattice parameters of the two phases identified for
Zry4—xNdxCep gFe1pSip (0 < x < 0.3) samples after arc-melting and annealing at 1373 K for 72 h:

bce-(Fe,Si) and ThMny,-type structure.

Nd Content
- x=0 x=0 x=0.1 x=0.1 x=0.2 x=0.2 x=0.3 x=0.3
Phase Lattice Arc-Melted Annealed Arc-Melted Annealed Arc-Melted Annealed Arc-Melted Annealed
Parameter
bec-(Fe,Si) ‘E‘ iy ol.jo;ﬁ 2.862 2.863 2.862 2.863 2.860 2.861 2.864 2.861
a=b
[40.001] 8.389 8.385 8.401 8.404 8.405 8.415 - 8.428
ThMI‘l12
c
[4£0.001] 4.744 4.736 4.745 4.741 4.752 4.742 - 4.750
843 - Zr,,,Nd Ce  Fe Si, (0<x<0.3) ° zr,,,Nd Ce  Fe, Si, (0<x<0.3)
a) e 2864 - b) ©
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Figure 2. Refined values of lattice parameters for (a) ThMnj, and (b) bec-(Fe,Si) structures accord-
ing to Nd content for arc-melted (white points) and annealed at 1373 K for 72 h (black points)

Zr0A4,XNdXCe0A6Fe105i2 (0 <x< 03) alloys.



Materials 2023, 16, 1522

50f12

Mossbauer spectrometry was used to support the structural investigations. Several
sextets with different hyperfine field parameters, suggesting a multiphase character of
investigated samples and numerous magnetically distinguishable surroundings of Fe
atoms were observed. As already mentioned, the spectrum initially assigned in the fitting
procedure to be bce-Fe was non-typical, as it was composed of at least three sub-spectra.
The determined hyperfine parameters values were confronted with the literature data [37].
We considered the values of specific hyperfine field parameters and applied them in a
fitting model according to wt.% of Si in Fe [37]. The results suggested, along with the lattice
parameter value of bce phase, that the observed bee-Fe phase was in fact the bee-(Fe,Si). Part
of Si diffuses into the bcc lattice and is not directly involved in the ThMnj,-type structure
stabilization. Mossbauer spectra are shown in Figure 3, while hyperfine parameters are
listed in Table 2. Notably, more precise estimation of Si content in bec lattice was possible,
as the lattice parameter of bec structure and Si content were linearly dependent on each
other [38]. Therefore, it was possible to extrapolate refined lattice parameter to confirm the
content of Si diffusing into the bcc structure.
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c c
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Figure 3. Mossbauer spectra in arc-melted Zr( 4 NdxCeq gFe1oSi; (0 < x < 0.3) alloys.

Afterwards, isothermal annealing of arc-melted alloys at 1373 K for 72 h (conditions
favorable for ThMnj,-type structure formation [33]) was performed. X-ray diffraction
patterns are shown in Figure 4. After heat treatment, higher precipitation of bcc-(Fe,Si) was
observed for the parent Zrj 4Ceg ¢Fe1¢Si; alloy, with about 17% of total volume fraction,
when compared to 10% in the arc-melted sample. A small amount of 2:17 structure
formation and an insignificant amount of ZrFeSi, phase were also noticed. In contrast to
as-cast samples, the ThMnj,-type phase was present in the whole composition range in
the annealed samples. As observed in arc-melted samples already, Nd-substitution led to
a decreasing volume fraction of the ThMnj,-type structure. The inverse dependence was
observed for the bec-(Fe,Si) phase. The amount of hexagonal 2:17-type phase and ZrFeSi,
phase did not exceed 5 at.% in the whole composition range. Silicon content in the bcc
lattice was determined by estimating the lattice parameter [37,38]. Its content is in the
range of 9-10 at.%, in accordance with the previous results for the as-cast samples. Lattice
parameters of ThMnj,-type phase increased with Nd content (Table 1). As the refinement
of the lattice parameters was made using the Rietveld method, the estimated standard
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deviation was the only measure of the uncertainty of the lattice parameters which did not
exceed 0.001 A.

Table 2. Refined values of the hyperfine parameters of the phases identified for arc-melted
Zry4—xNdxCeggFepSis (0 < x < 0.3) samples.

Phase By (T) 8 (mm/s) 2¢& (mm/s) Area %
[+0.5] [+0.01] [£0.01] [+2]
Zro,;;Ceg,g,Felosiz
ThMnj, <28.7> <—0.13> <0.06> 88
bcc-(Fe,Si) bce-Fe 32.3 —-0.17 0 3
Fe—12% Si 30.4 —0.1 0
Fe—26% Si 245 —0.1 0 7
Zro3Ndo.1Ceo¢Fe10Sia
ThMn;; <28.7> <0.05> <0.05> 83
bcc-(Fe,Si) bce-Fe 33.1 —0.15 0 6
Fe—12% Si 30.8 —0.11 0 3
Fe—26% Si 24.6 0.07 0 8
Zrp2Ndp2Ce 6Fe10Sia
ThMnj; + hex <29.9> <—0.14> <0.0> 76
bcc-(Fe,Si) bcc-Fe 32.8 —0.14 0 11
Fe—12% Si 30.3 —0.09 0 7
Fe—26% Si 24.1 0.18 0 6
Zrp1Ndp3Ce 6Fe1Si
Nd(Zn Cejfe <30.6> <0.14> <0.02> 66
ex
bec-(Fe,Si) bec-Fe 326 —0.12 0 17
Fe—12% Si 30.1 —0.1 0 11
Fe—26% Si 242 0.3 0 6
O tetragonal -ThMn._,-type Co Ko
o o-(Fe,Si) o
* o-Zr
< Nd FeSi2
DD
— A o
o A
= .
- Zr0.4ceO.6Fe1ODS|2 o
: O
o] o u] gO
= -——_.‘__/\____f *AL O AN o
N -
> Zro.sNdo.1ceo.6Fe1oS'2
‘»
C
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Figure 4. X-ray diffraction patterns of Zrg 41—y NdxCeq ¢Fe1oSiz (0 < x < 0.3) alloys annealed at 1373 K
for 72 h, mainly composed of ThMny,-type structure.
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The Mossbauer spectrometry results showed that the ThMnj,-type structure ob-
tained after arc-melting was clearly not homogeneous. As it was not possible to de-
scribe three subspectra for 8i, 8j and 8f positions (Figure 3), a distribution of parameters
was used by similarity to these already known from previous investigations, where Ce
substitution for Nd in similar alloys was reported to be responsible for lowering of the
hyperfine field (Bys) [39-41]. Consequently, the mean value of the hyperfine field pa-
rameter was checked and estimated to be equal to 28.7 £ 0.5, 28.7 £ 0.5, 29.9 £ 0.5 and
30.6 + 0.5 T for the ZI‘O.4C60.6F610812, Zr0,3Nd0.1Ce0,6Fe10812, Zro'szo_zceoﬁFelosiz, and
Zrg1Ndg3Ceg gFe105Siy, respectively. This slight increase was connected with the growth
of a disordered hexagonal phase replacing the ThMnj,-type one. All hyperfine param-
eters determined from the spectra shown in Figure 3 are presented in Table 2. We ob-
served the evolution of spectra with Nd substitution, which is in accordance with X-ray
diffraction results, and we concluded that the content of pure bcc-Fe phase (with no Si
in the nearest neighborhood) increases from 3% for Zry4Ceg ¢Fe10Siy, to 6, 11 and 17%
for Zr0.3Nd0.1Ceo.6Felosi2, Zro.szo.QCeoﬁFeloSiz, and ZI‘O.1Nd0.3Ceo.6Fe1QSi2, respectively.
The same trend occurred for the bcc phase sub spectrum that was assumed to contain
12 at.% of Si (from 2, through 3, 7 up to 11% with increasing Nd content). The content of
another sub-spectrum (bcc phase with 26 at.% of Si in Fe) is equal to about 6% for each
sample. Small inaccuracies are possible because of overlapping spectra with hyperfine field
parameters of about 24 T, coming from both the ThMnj,-type structure and bcc phase with
26 at.% of Si in Fe. Annealed samples revealed much better homogeneity than arc-melted
alloys, as shown by more consistent positions and narrower peaks observed in Mossbauer
spectra (Figure 5). The spectra for 8i, 8j and 8f positions for the ThMny;-type phase were
fully described. The hyperfine field parameter of Fe in 8i and 8j positions increased with the
substitution of Nd for Zr (Table 3). Variation of B¢ was not so evident for the 8f position. It
changed from 19.8 £ 0.5, through 19.4 £ 0.5, 19.5 £ 0.5 to 19.4 £ 0.5 T with the increasing
Nd content. There is also a doublet visible in the middle of the M&ssbauer spectra of all
annealed samples, whose contribution increased with Nd substitution. It was assumed
to originate from (Zr,Nd,Ce)FeSi, phase, as its content also follows the annealed alloys’
constitution determined on the basis of X-ray diffraction. One must bear in mind the pres-
ence of grain boundaries (GB), which may play a large role while analyzing the Mossbauer
spectra. Their contribution was estimated to be equal to about 10%, with a B¢ mean value
varying from 19.8 £ 0.5 T for Zr 4Ceg ¢Fe10Siy, through 18.7 £ 0.5, 18.3 £ 0.5, down to
182+ 05T, for Zr0,3Nd0_1Ce0,6Fe108i2, ZI‘O.szo_zCeOﬁFel()Siz, and Zro_lNdo,3Ce0_6Fe10$iz,
respectively. Their presence can have a great influence on the magnetic properties of
nanocomposite [40,41].

To examine the microstructure of the samples obtained and to confirm the phase
composition obtained by X-ray diffraction, transmission electron microscopy (TEM) was
performed on two selected samples: arc melted and annealed Zrj 4Ceq ¢Fe19Sip. The TEM
measurements were performed mainly to confirm the existence of grain boundaries, which
were presumed mainly on the basis of Mossbauer spectrometry results. We took advantage
of the use of this method to confirm simultaneously that, in fact, we deal mainly with
ThMnj,-type and (Fe,Si)-bcc phases. Nevertheless, we observed that the phase constitution
and the mean crystallite size differ for various pieces of the same sample. Therefore, we
omitted a more detailed analysis as it would not bring the results, which are representative
for the sample as a whole. Nonetheless, the sample after arc-melting showed coarse grains.
Electron diffraction measurements confirmed the presence of the tetragonal ThMnj,-type
structure and the bec-(Fe,Si) phase (Figure 6). TEM observations of the annealed sample
were in good agreement with the X-ray diffraction results. The tetragonal ThMni,-type
phase and bec-(Fe,Si) phase were also observed in the annealed sample. It was not able to
determine the crystallite sizes of ThMny,-type phase precisely. For the bce-(Fe,Si) phase,
the recorded high-resolution images revealed a well-crystallized nanocrystalline structure
with a crystallite size of about 9 nm (Figure 7). Some grain boundaries and/or structurally
disordered regions are also visible, as suggested before by Mossbauer spectrometry.
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Figure 5. Mossbauer spectra of Zry 4_xNdxCeg ¢Fe;¢Siz (0 < x < 0.3) alloys annealed at 1373 K for 72 h.

Figure 6. TEM images of the arc melted Zrg 4Ceg gFe1Siy sample: (a) bright field image of the particle
with predominantly ThMnj,-type phase with (b) corresponding selected area electron diffraction
pattern and (c) bright field image of the particle with predominantly bce-(Fe,Si)-like phase with (d)
corresponding selected area electron diffraction pattern. Red rings on the SAED patterns indicate
theoretical Bragg positions for both phases.
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Table 3. Refined values of the hyperfine parameters of the two phases (bcc-(Fe,Si) and ThMny;-type
structure) identified for Zrg 4 NdxCeg ¢Fe1Si (0 < x < 0.3) samples annealed at 1373 K for 72 h.

Phase B¢ (T) 8 (mm/s) 2¢ (mm/s) Area %
[£0.5] [+0.01] [+0.01] [+2]
Zr0'4Ce0,6Fe105i2
ThMni, 8i 244 —0.06 0.09 23
§j 21.9 —0.1 0.09 26
8f 19.8 —0.1 0.09 22
bcec-(Fe,Si) bcc-Fe 33.1 —-0.12 —0.03 5
Fe—4.5% 313 —0.08 ~0.03 3
Si
Fe—12% Si 29.1 —0.16 —0.03 6
Fe—26% Si 24.7 0.2 —0.03 5
Zr0'3Nd0'1CEO'6Felosiz
ThMn, 8i 249 -0.1 0.06 20
§j 22.5 —0.16 0.06 24
8f 194 —0.22 0.06 18
bcc-(Fe,Si) bcc-Fe 33 —0.18 0.17 4
Fe—4.5% 323 —0.08 0.17 2
Si
Fe—12% Si 30 —-0.13 0.17 9
Fe—26% Si 24 0.25 0.17
Zro'szO'zceO()Felosiz
ThMnq, 8i 25 -0.1 0.04 15
§j 22.7 —0.15 0.04 21
8f 19.5 —0.21 0.04 15
bcec-(Fe,Si) bcc-Fe 33 —0.03 0.06 6
Fe—d.5% 323 ~0.15 0.06 8
Si
Fe—12% Si 29.7 —0.12 0.06 10
Fe—26% Si 24 0.27 0.06 10
Zro'lNd0'3C60'6Felosi2
ThMnj, 8i 25.2 —0.12 —0.03 15
§j 229 —0.14 —0.03 18
8f 194 —0.24 —0.03 12
bcec-(Fe,Si) bcc-Fe 33.3 —0.06 —0.03 12
Fe—d.5% 323 ~0.13 ~0.03 7
Si
Fe—12% Si 30 —0.07 —0.03 12
Fe—26% Si 24 0.32 —0.03 9
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50 nm

Figure 7. TEM images of the Zr; 4Ceg sFe1(Si; sample annealed at 1373 K for 72 h: (a) bright field
image of the particle with predominantly ThMnj,-type phase with (b) corresponding selected area
electron diffraction pattern and (c) bright field image of the particle with predominantly bec-(Fe,Si)-
like phase with (d) corresponding selected area electron diffraction pattern. High-resolution images
of the ThMn;;-like phase and bcc-(Fe,Si)-like phase are shown in (e,f), respectively. Red rings on the
SAED patterns indicate theoretical Bragg positions for both phases.

4. Conclusions

Several Zr( 4_xNdxCep ¢Fe10Siz (0 < x < 0.3) alloys mainly composed of a ThMnj;-
type structure were synthesized by arc-melting and subsequent annealing. The presence
of the bcc phase, which was found to contain Si with a rather stable content throughout
the whole series of samples (about 9-10 at.% of Si in bec-Fe lattice), was confirmed for all
samples. Moreover, a facilitated formation of bee-(Fe,Si) was observed with increasing Nd
content. The ThMny,-type structure became less stable with increasing Nd content, also
due to a slight increase in lattice parameters /volume. The > Fe Mossbauer spectrometry
results confirmed that the ThMnj,-type structure in the pre-annealed samples was highly
disordered, and that the distribution of hyperfine parameters had to be used to describe
the spectra correctly. For an equiatomic Zr/Nd composition, the crystallization of a highly
disordered hexagonal phase, nominally (REE)Fes, was observed. This process resulted in a
simultaneous decrease in the driving force for the formation of a ThMny;-type structure
(totally suppressed for x = 0.3). In contrast, the ThMnj,-type phase was present in the
whole composition range, along with the bce-(Fe,Si), in the annealed samples. In addition,
the growth of the 2:17 hexagonal phase was observed, whose content increased with Nd
substitution (from 2 at.% up to 5 at.%). Importantly, the ThMn;; structure became more
homogeneous after annealing. The homogeneity, as well as the improved stability, of
the ThMnj,-type phase (even for high Nd substitution) confirms that the preconceived
synthesis route and the choice of stabilizing elements (Si, Zr, Nd, Ce) were appropriate for
the future development of these alloys. It was evident that Nd adversely affected stability
of 1:12 structure, but it was confirmed that the preservation of its high content was still
possible (with Zr, Ce and Si substitution). Further experiments are needed to determine
the influence of Nd-substitution on magnetic properties. Moreover, attention should be
drawn to the possibilities of exploitation of the exchange spring effect, due to the presence
of a soft magnetic bcc phase. By optimizing the content of hard and soft magnetic phases
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and their microstructure [42], one can expect improved values of coercivity and remanent
magnetization, leading to the maximization of overall magnet performance.
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ABSTRACT

(Fe,Co),B-based compounds with specific 5d substitutions are considered as promising materials for per-
manent magnets without rare-earth elements. We conducted a combined first-principles and experimental
study focused on (Fep;Coo3),B alloys doped with W and Re. First, we used full-potential local-orbital
scheme to systematically investigate (Fe,Co),B alloys with 3d, 4d, and 5d substitutions. Computational
analyses showed a significant increase in magnetocrystalline anisotropy only for the Re doped sample.
Simultaneously, the structural and magnetic properties of the (Feg7-4C0g3-xMax)2B (M = W, Re; x = 0, 0.025)
alloys were investigated experimentally. The desired (Fe,Co),B tetragonal phase was synthesized by heat
treatment of amorphous precursors. We observed that isothermal annealing increases the coercive field of
all samples. However, the obtained values, without further optimization, are well below the threshold for
permanent magnet applications. Nevertheless, annealing of substituted samples at 750°C significantly
improves saturation magnetization values. Furthermore, Mossbauer spectroscopy revealed a reduction of
the hyperfine field due to the presence of Co atoms in the (Fe,Co),B phase, where additional defect positions
are formed by Re and W. Radio-frequency Mdssbauer studies showed that (Fey;Coo3),B and the W-sub-
stituted sample began to crystallize when exposed to a radio frequency field of 12 Oe, indicating that the
amorphous phase is stabilized by Re substitution. Improvement of thermal stability of
(Feo.675C00.275Re0.05)2B alloy is consistent with the results of differential scanning calorimetry and ther-
momagnetic measurements.
© 2022 Published by Elsevier B.V.
CC_BY_4.0

1. Introduction

magnets with limited content of elements such as Sm or Nd has
intensified [3-5]. Currently, candidates for rare-earth-free perma-

Permanent magnets are one of the most important materials
used in modern technology. The best known and widely used per-
manent magnets are characterized by high T¢ values, such as SmCos
alloys [1], and high energy product (BH), where the most obvious
example is Nd,Fe 4B [2]. As rare earth prices have shown high vo-
latility over the past decade, the search for high-energy product

* Corresponding author at: Institute of Molecular Physics, Polish Academy of
Sciences, M. Smoluchowskiego 17, Poznari 60-179, Poland.
E-mail address: musial@ifmpan.poznan.pl (A. Musiat).
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0925-8388/© 2022 Published by Elsevier B.V.
CC_BY_4.0

nent magnets include for example: FeNi compounds [6], Fe1s-xCoxN>
alloys [7], and manganese-based materials such as MnBi, MnAl, and
MnGa [8,9]. Promising candidates, recently predicted from data-
mining approach, are also PtyFeNi, PtoFeCu, and W5FeB, [10]. The
prospect of use as rare-earth-free permanent magnets has also
sparked interest in (Fe;_,Coy),B alloys. Experimental studies of these
alloys include, for example, analyses of the full range of cobalt
concentration [11-13] along with reinvestigation of their intrinsic
magnetic properties [14]. Other experiments involved characteriza-
tion of (Fep;Cog3),B single crystal [15] and mechanically milled
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(Feg.675C00.3Re0.025)2B [ 16]. Experimental efforts were also supported
by numerous first-principles calculations. For example, the calcula-
tions have helped to explain the origin of spin-reorientation tran-
sitions in (Fe;_xCoy),B alloys [12] and spin-fluctuation mechanism of
the temperature dependence of the magnetocrystalline anisotropy
of (Fe;—xCoyx),B [17]. The calculations also predict a high-pressure
induced magnetic moment collapse [18]. Moreover, some groups
have investigated the effect of doping with 3d [19] and 5d [11] ele-
ments. Another computational work involved accurate estimation of
the magnetocrystalline anisotropy energies for (Fe;_xCox),B alloys
[20]. In several cases, the results on (Fe;_Cox),B alloys were the
effect of synergy between experiment and theory [11,12,15]. Fur-
thermore, also a number of related boride phases, such as
Coy—xMn,B, (Fey,Coi—)3B, and Mnggs-sFe1ps-5-xCoxB [21-23], have
been studied recently to tune their magnetic properties. In this work,
we investigate the rare-earth-free magnet (Fep;Cog3),B and its al-
loys substituted with Re and W. The Co content and the type of
dopant elements were predicted in a previous study [11] in which
one of us participated. The purpose of this work is to verify the
previous predictions using a more advanced computational method
based on a full-potential approach and to experimentally char-
acterize the structural and magnetic properties of the alloys. Density
functional theory along with X-ray diffraction, differential scanning
calorimetry, macroscopic magnetic measurements, and Modssbauer
spectroscopy were utilized to reach this aim. Based on the experi-
mental work mentioned above, we will present the basic physical
properties of Fe,B, Co;B, (Feg7Cog3),B, and W- and Re-substituted
alloys. Fe;B and Co,B crystallize in a tetragonal structure with space
group I4/mcm [11]. The experimental value of the magnetic aniso-
tropy constant K; is equal to -0.80 MJ m~> for Fe,B and 0.10 MJm™
for Co,B [24]. The total magnetic moment drops from about 1.9 up/3d
atom for Fe,B to 0.8 u/3d atom for Co,B [25]. The Curie temperature
for Fe,B is above 1000K [11], while that for Co,B is equal to 433 K
[25]. The (Feg7Cop3).B alloy shows the highest value of magneto-
crystalline anisotropy constant among the alloys containing tetra-
gonal (Fe,Co),B phase [11,24] and one of the highest values of
magnetic moment. Its Curie temperature is relatively high and equal
to above 800K [11]. The addition of 2.5 at% Re in place of the 3d
elements results in an increase in the magnetocrystalline anisotropy
constant of the alloy (Feg;C0¢3),B from 0.42 to 0.63 MJm™ (at room
temperature) and an increase of anisotropy field from 1T to 1.6 T. At
the same time, the saturation magnetization (at 2 T) decreases from
1433 to 122.2 Am? kg™! [11].

2. Computational and experimental details
2.1. Computational details

Calculations of the electronic band structure were carried out
using the full-potential local-orbital electronic structure code
FPLO18.00-52 [26] employing a fixed atomic-like basis set. FPLO was
the choice for accurate magnetocrystalline anisotropy energy (MAE)
calculations due to the full potential and fully-relativistic im-
plementation of the code. For the exchange-correlation potential, we
used the generalized gradient approximation (GGA) in the Perdew-
Burke-Ernzerhof (PBE) form [27]. For the scalar-relativistic calcula-
tions, we used the criterion of the convergence of charge density
equal to 1078, MAE was evaluated as the difference between fully-
relativistic total energies calculated in one iteration for the quanti-
zation axes [001] and [100]. We confirmed the reliability of such a
procedure by performing the full self-consistent calculations for
selected cases. The positive MAE sign corresponds to the axis of easy
magnetization along the direction [001] (c axis), see Fig. 1. For a
selected alloy doped with Re, we examined the MAE as a function of
spin magnetic moment (m;) using the fully-relativistic version of the
fixed spin moment (FSM) approach [28,29]. For the supercell models
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Fig. 1. Supercell of Fe;sReBg (based on tetragonal Fe,B structure) with space group 4/
mcm (a = 7.116 A, ¢ = 8.482 A). The presented model consists of sixteen formulas
of Fe,B.

under consideration, the energy convergence with the number of k-
points was thoroughly tested. We found that a 12 x 12 x 12 k-mesh
leads to the well converged MAE results.

The exemplary model of (FegesCog2sRen0s)2B is obtained by
combining a supercell approach with virtual crystal approximation
(VCA). First, based on the tetragonal Fe,B unit cell, we prepared the
FeisReBg supercell consisting of eight Fe,B formulas and with a
single Fe atom replaced by Re, see Fig. 1. This procedure leads to a
crystalline structure containing 11 nonequivalent atomic positions (8
Fe, 2 B, and 1 Re). Next, in place of the remaining Fe atoms, we in-
troduced the virtual atoms with a fractional atomic number 26.3, in
order to mimic the 70% concentration of Fe (with atomic number
Z=26) and 30% concentration of Co (with atomic number Z=27).
Because one Fe atom from the supercell was previously replaced by
Re, the final composition can be written as (FeggsC0g2sRe0.06)2B.
Subsequently, by replacing the Re atoms with other transition me-
tals, we prepared the models containing 3d, 4d, and 5d elements. The
crystallographic parameters for (Fey;Cog3)15sMBg supercells (a =
7116 A, c = 8.482 A) were based on the parameters for (Fey7C003),B
(a=5.032 A, c = 4.241 A), which in turn were interpolated based on
the theoretically predicted parameters of Fe,B (a = 5.059 A, ¢ = 4.239
A) and Co,B (a =4.969 A, c = 4.244 A). The VESTA code was used for
visualization of the crystal structure [30] presented in Fig. 1.

2.2. Experimental details

Master alloys of (Feg7-xC0p3-xM2x)2B (M = W, Re; x=0, 0.025)
were prepared by arc-melting technique. High purity elements Fe,
Co, and B (3 N or more) were re-melted several times in the argon
atmosphere to obtain full homogeneity. The mass of ingots was
controlled at each step of the synthesis in order to maintain the
nominal composition. The alloys were subsequently injected on the
copper wheel rotating with the surface velocity of 30 ms™' in an
argon atmosphere. The melt-spun ribbons were 30 pm thick.
Densities of the alloys were calculated assuming the density of
Cos3B,7 equal to 8.08 gcm™ [31]. Calculated densities are 7.53, 7.97,
and 8.04gcm_] for (FeO‘7C00.3)2B, (Feo.575C00‘275W0‘05)2B, and
(Feo.675C00.275Re0.05)2B, respectively. Structural information was ob-
tained by X-ray diffraction (XRD) with the use of TUR-M62 dif-
fractometer (HZG4 goniometer) with CoK, radiation (1=1.7889 A) in
Bragg-Brentano geometry. The thermal stability of as-quenched
samples was investigated by differential scanning calorimetry (DSC),
in the temperature range from 100 to 850°C, at a heating rate of
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10K min™!, using Netzsch DSC 404 apparatus. Magnetic hysteresis
loops were measured using a vibrating sample magnetometer (VSM)
option in the Quantum Design Physical Property Measurement
System (PPMS). Magnetization measurements at high temperatures
were collected using a homemade VSM. In order to obtain in-
formation on the local >’Fe environment, >’Fe Méssbauer spectro-
scopy measurements were made at room temperature. The
hyperfine structure was modeled by least-square fitting using
NORMOS program [32]. An unconventional rafio-frequency-Moss-
bauer technique was used to study the effect of the chemical com-
position on the physical properties of amorphous alloys. The spectra
were measured when the samples were exposed to a radio-fre-
quency magnetic field from 0 to 18 Oe at 61.8 MHz.

3. Results and discussion
3.1. Density functional theory calculations

(Feg7Cop3),B shows the highest value of magnetocrystalline
anisotropy among the (Fe,Co),B tetragonal alloys [11,24]. To further
increase the MAE of this material, one strategy is to combine it with
elements from the d-block, particularly from 5d-series [11]. Pre-
viously, when examining the impact of the 5d substitutions from the
first principles, by applying atomic sphere approximation (ASA),
Edstrom and coworkers [11] stated that the positive effect on the
MAE of (Feg 7Cog3)-B should be due to the doping of W and Re. While
the growth of MAE due to the alloying with Re was confirmed ex-
perimentally, problems with the preparation of single-phase sam-
ples with W prevented from evaluating this prediction [11]. In this
work, we perform similar calculations, but using the full-potential
approach instead atomic sphere approximation and extending the
range of dopants tested. Moreover, we were successful in synthesis
of single phase W-containing alloy, what enabled us to make com-
prehensive analysis. Fig. 2 shows the results of our calculations of
the influence of 3d-, 4d-, and 5d-substitutions on the MAE of
(Feo.7Cog3)2B. We see a maximum of MAE in the middle of each
series, but a significant increase in MAE was observed only for
(Fep.66C00.28Rep 06)2B. However, given the above arguments, we
decided that both compositions, with W and with Re, would be
subjected to thorough theoretical and experimental analysis.

It has been shown previously, that the growth in the MAE seen
for W and Re dopants is primarily due to the strong spin-orbit
coupling of 5d element. However, other changes in the electronic
structure also have an impact on MAE [11,33]. The calculations from
this work predict that the MAE increases from 117 Mjm™ for

25

MAE (MJ m™®)

0.0 | | | | | | | | |
3d Ti V Cr Mn Fe Co Ni Cu Zn
4d Zr Nb Mo Tc Ru Rh Pd Ag Cd
5d Hf Ta W Re Os Ir Pt Au Hg

Fig. 2. Magnetocrystalline anisotropy energy (MAE) for (Fep s5C00.28Mo.06)2B alloys,
where M stands for 3d, 4d, and 5d elements. The calculation was performed using
FPLO18 code with PBE functional. The dashed line means the calculated MAE of
(Fep7C003)2B (1.17 MJm™3). The alloy model is prepared using a supercell combined
with a virtual crystal approximation (VCA).
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Fig. 3. Spin (m;) and orbital (m;) magnetic moments of 5d transition metal impurities
M in (Fep65C00.28Mo.06)2B alloys as calculated for spin quantization axis along c-axis.
The calculation was performed using FPLO18 code with PBE functional.

(Fe0'7C00'3)2B to about 2.34 MJ m73 for (Feo_GGCOO'zgREO'OG)zB. Al-
though the qualitative results obtained are reliable, the exact values
we have determined are subject to a known error of the virtual
crystal approximation (VCA). Thus, we estimate that the exact MAE
values are overestimated by about 2-4 times compared to experi-
ment [11]. Before we proceed to a detailed analysis of the compo-
sitions with W and Re, we would like to present how the magnetic
moments induced on 5d dopants change along the 5d-series. Fig. 3
shows the calculated spin and orbital magnetic moments on 5d
transition metal impurities M in (FeggsC0028Moos)2B alloys. The
spin magnetic moments of the early 5d impurities (Hf, Ta, W) are
coupled antiferromagnetically to the Fe/Co moments, while the
moments of the late 5d elements are coupled to Fe/Co ferro-
magnetically, except Hg. The calculated spin moments take values
between approximately - 0.2 and 0.3 ug atom™'. The above results
can be compared with the previously studied behavior of the 5d
impurities in the Fe matrix [34]. The measured local magnetic mo-
ments of 5d impurities in the Fe matrix show a similar trend along
the series as the calculated spin moments, with a transition between
antiferromagnetic and ferromagnetic coupling located between Os
and Ir, and with magnetic moment values ranging from - 0.4-0.5 ug
atom™! [34]. The shift of the transition point between anti-
ferromagnetic and ferromagnetic coupling, observed in our system
between W and Re, in relation to the pure Fe matrix, is due to the
presence of Co, causing an increase in the number of electrons in our
alloy and results from comparing the calculated spin magnetic mo-
ment with the measured total moment. Simultaneously, the de-
crease of magnetic moment values in respect to the Fe matrix most
probably results from the relatively high share of non-magnetic B
atoms in the alloy, leading to the reduction of magnetic moments on
Fe/Co atoms. The discussed above results of measurements for 5d
impurities in the Fe matrix were initially theoretically predicted
using the first-principles methods [35,36]. Returning to the results
shown in Fig. 3, we further notice that the function of orbital mo-
ment dependence on the type of 5d impurity resembles the course
of the sinus function with a minimum and maximum on the nega-
tive and positive side of the value range. Very similar behavior for 5d
impurities in Fe matrix has been predicted previously, with the
minimum for Os and maximum for Pt [36]. We have also presented
similar results for 5d impurities in FesPB, compound [33].

Table 1 presents the spin (ms) and orbital (im;) magnetic moments
of considered compositions: (Feo.66C00.28Wo.06)2B,
(Feo.66C00.28Re0 06)2B, and (Feq7Cog 3),B. The m; on the virtual Fe/Co
atom is relatively low and underestimated by application of PBE
approximation. For (Feg;Cog3),B the mg on virtual Fe/Co atom is
equal to 1.81 ug and the induced mg on B is equal to -0.22 ug. The
substitution of the considered alloy with W and Re leads to a
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Table 1

Spin (mg) and orbital (m;) magnetic moments [ug (atom or formula unit)™!] of
(Feo.66C00.28Wo.06)2B, (Feo.s6C00.28Re0.06)2B, and (Fep7Coo3)2B as calculated for spin
quantization axis along the c-axis. The calculation was performed using fully-re-
lativistic FPLO18 code with PBE functional.

(Feo.66C00.28Wo.06)2B (Feo.66C00.28R€0.06)2B (Feq.7C00:3)2B

ms m ms m ms m
Fe/Co 1.67 0.04 1.69 0.05 1.81 0.04
B -0.18 0.00 -0.18 0.00 -0.22 0.00
M -0.11 -0.02 0.05 -0.05 - -
total 2.93 0.08 2.99 0.08 3.41 0.09

DOS (states eV B spin " formula unit '1)

E-E.(eV)

Fig. 4. Densities of states (DOS) of (Fep s5C00.28Re0.06)2B alloy. The model is combined
of supercell and virtual crystal approximation (VCA). The calculation was performed
using FPLO18 code with PBE functional.

reduction of several percent of ms on both virtual Fe/Co atom and B,
whereas the small induced magnetic moments on W and Re have
been discussed before. In summary, the admixture of W and Re leads
to a total moment per formula unit of 293 g for
(Feo.66C00.28Wo.06)2B and 2.99 ug for (FegesC00.28R€0.06)2B, as com-
pared to 3.41 ug for (Fep7Cog3)2B.

The discussed spin polarization is clearly visible on the plot of
spin-polarized densities of states (DOS) of (Feg gsC00.28R€0.06)2B, see
Fig. 4. The plot covers the range of the valence band of several eV’s
around the Fermi level. The main contribution comes from Fe/Co 3d
orbitals. Contribution from Re, although noticeably small, leads to
changes in the band structure leading to the doubling of the MAE.
These changes are barely visible in this scale, but can be traced on a
scale of tenths of eV around the Fermi level [11].

The experiments have shown that the magnetic anisotropy
constants of some (Fe,Co),B alloys change significantly with tem-
perature [24|. However, for Co concentration x = 0.3 it behaves rather
conventional, monotonically decreasing with temperature [24]. The
question arises, whether this behavior will also be true for the
(Feo.7Cog3),B sample doped with Re? To answer it, we calculate how
the MAE changes with the reduction of the spin magnetic moment.
Our conclusion is based on the expected relationship, that an in-
crease in temperature causes a decrease in a magnetic moment [11].
In this way, by studying magnetic moment reduction, we gain in-
sight into the behavior of MAE with temperature. In Fig. 5 we pre-
sent the plot of MAE as a function of the fixed spin magnetic
moment for (FepesCoo28Re0.06)2B alloy. As the magnetic moment
decreases, the MAE first increases to about 2.9 MJm™ and then
begins to decrease, reaching its initial value of about 2.4 MJm™> at
about 25% of the moment decrease (ms = 2.3 g f.u.”!). As it has been
shown experimentally for similar alloy (Feg75C00.25)2B [11], a de-
crease in magnetization of about 25% occurs at about 700 K. Thus we
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Fig. 5. Magnetocrystalline anisotropy energy (MAE) of (Feg 6sC00.28Re0.06)2B alloy as a
function of the fixed spin magnetic moment. The dashed line means MAE equal to
2.34 M m™ for equilibrium spin magnetic moment 2.99 4z f.u.”'. The calculation was
performed using FPLO18 code with PBE functional. The model is combined of su-
percell and virtual crystal approximation (VCA).

would expect that the predicted large MAE of (FegesC00.28R€0.06)2B
will be stable up to relatively high temperatures. However, thermal
effects can also affect the electronic structure in other ways than just
destabilizing magnetic interactions, leading to a subsequent de-
crease in MAE.

3.2. Structural characterization

X-ray diffraction measurements were performed mainly to char-
acterize as-quenched samples, their transformation route during
heat treatment, and to confirm single phase character of annealed
samples. Results for as-quenched and annealed (Feo;Cog3)2B,
(Feo.675C00.275Wo.05)2B, and (Feg 675C00.275Re0,05)2B alloys are shown in
Fig. 6. All samples are amorphous in the as-quenched state and
crystallize into tetragonal (Fe,Co),B structure (CuAl,-type with the 14/
mcm space group) [37] after annealing. A similar situation has already
been reported for Co-B systems [31]. The shortest interatomic dis-
tances R are equal to 2.44, 242, and 245 Afor (Feg;C0g3),B,
(Feo.675C00.275Wo.05)2B, and (Feg 675C00.275Re0 05 )2B, respectively. These
values are slightly larger than the average of interatomic distances
between different atoms in the calculated FeCoB relaxed tetragonal
structure, where R is equal to 2.35 A[38]. Comparable results have
been also obtained for amorphous alloy FegCogoZr7B4Cu; (R = 2.53 A)
[39]. The position 8 h of Co atoms in tetragonal Co,B phase [40] and Fe
atoms in Fe,B phase are slightly different. With the increase of an-
nealing temperature, some peaks (68° 97° and 116°) split into two
independent reflections. Moreover, alteration of the intensity ratio of
(002) and (211) reflections is observed after isothermal annealing at
750°C and already at 600°C for (Feg675C00.275Wo.05)2B. The (200) re-
flection appeared only after annealing at 750°C and its intensity is
relatively low. Lattice parameters were calculated by the use of the
Rietveld method and are in agreement with values used for theore-
tical calculation and also similar to those reported before [11,41].
Lattice parameters strongly depend on the annealing temperature and
chemical composition of the alloys, as shown in Table 2. With the
increasing annealing temperature, lattice parameter a decreases and ¢
increases, as in Ref. [24].

3.3. Thermal stability

Calorimetric measurements were performed to determine
thermal stability of amorphous phase and characteristic tempera-
tures of crystallization of tetragonal phase, see Fig. 7. For each case,
one distinct exothermic reaction is observed between 500 and
600°C. Small exothermic effects were also detected at around 800°C
for (Fep.7C00.3)2B and (Feg675C00.275Re0.05)2B. The onset temperature
of crystallization (T,se) for (Feg;Cog3),B sample is equal to 536°C,
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Fig. 6. X-ray diffraction patterns of (Feg7C003):B, (Feps75C00275Wo.05)2B, and
(Feo.675C00.275R€0,05)2B alloys in as-quenched state and annealed at T , =600 and
750 °C for 60 min. Miller indexes of CuAl,-type structure are assigned.

Table 2

Lattice parameters and their ratio determined from X-ray diffraction analysis for
(Fe0.7C00:3)2B, (Feo.675C00275Wo.05)2B, and (Feqs75C00.275R€005),B alloys after iso-
thermal annealing at annealing temperature T, equal to 600 and 750°C for 60 min.

alloy T, [°C] a[A] c[A] c/a
(Feo7C003)2B 600 5128 4192 0.817
750 5.084 4.228 0.831
(Feo.675C00.275Wo.05)2B 600 5.100 4214 0.826
750 5.092 4.224 0.829
(Feo.675C00.275R€0,05)2B 600 5.150 4.199 0.815
750 5.107 4.222 0.826

with maxima of phase transitions for the first and the second pro-
cess at Ty =551°C and Ty, = 780°C. Their enthalpies are equal to AH,
~109)g™" and AH, =4]g™". Tonser for (Feog75C00275Wo.05)2B de-
creases to 503°C, indicating lower thermal stability than for the
(Feo7C0g3),B alloy (T,1 = 510°C and AH; = 121]g™1). In the case of Re
substitution T,,s; =560°C indicates higher thermal stability in
comparison to (Feg7Cog3),B. As mentioned above, two-phase tran-
sitions were detected in Re-doped alloy, where T,; =574°C, Tp,
=815°C, and AH; =112] ¢!, AH, =3] g™}, respectively. In all the in-
vestigated alloys, the first crystallization peak occurs at higher
temperatures than determined previously by Spassov and Diakovich
for amorphous Fe;5Co4B,g alloy [42]. It can be associated with higher
boron content as has been shown by Fukamichi et al. [43]. Authors
have proposed that an increase of boron content in amorphous Fe-B
alloys leads to enhancement of crystallization temperature. Differ-
ences in Tonser are governed by changing atomic packing, which in
turn is related to the shortest interatomic distances. Tyns: fOr
(Fep.675C00275Wo.05)2B alloy is the lowest and coincides with the
lowest calculated R value.Table 3.
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Fig. 7. Thermomagnetic curves (blue points) set with differential scanning calori-
metry traces (black line) for (Fep7C003)2B, (Fepes75C00275Wo.05)2B, and
(Feo.675C00.275R€0,05)2B alloys in the as-quenched state, measured at heating and
cooling rates of 10 K min™". Thermomagnetic curves were collected in a magnetic field
of 2.5 kOe.

Table 3

Thermal properties as maxima of phase transitions for the first and the second pro-
cess (Tp1 and Tp,2), enthalpies of phase transition for the first and the second process
AH; and AH, of (Fep7C00:3)2B, (Feq.675C00.275Wo.05)2B, and (Feg 675C00.275Re0,05)2B al-
loys in as-quenched state.

alloy Tp1 [°C] Tp2 [°C] AHq[J g7 AH,[] g7']
(Feo7C00.3):B 551 780 109 4
(Feo.675C00.275Wo.05)2B 510 - 121 -
(Feo.675C00.275R€0 05 )2B 574 815 112 3

3.4. Magnetic properties

The magnetic properties of as-quenched and annealed samples
were measured especially to determine the influence of 5d elements
(to make a firm comparison with DFT results), especially for W-
containing sample, which was synthesized in single phase tetragonal
structure for the first time. Thermomangetic measurements (per-
formed in an external magnetic field of 2.5 kOe, with a heating and
cooling rate of 10 Kmin™') play a key role, when compared with X-
ray diffraction and calorimetric data. Thermomagnetic and differ-
ential scanning calorimetry curves for the amorphous alloys are
shown in Fig. 7. Curie temperatures for (Fep;Cog3),B and
(Feo.675C00275Wo.05)2B are equal to 444 and 456°C, respectively.
(Fe0.575C00'275Reo'05)2B alloy has the lowest Tc =391 °C. The de-
termined T¢ are higher than those reported for Fe-Co-B alloys [44],
which may be related to higher boron content [43]. Above T, at
about 550°C, the thermomagnetic curve rises as a result of crystal-
lization of (Fe,Co),B phase for (Feg7C0g3),B alloy. Similar behavior is
observed in the (Fegg75C00.275Wo.05)2B ribbon, where magnetization
rises at about 500°C, but with a further decrease of magnetization to
zero due to ferromagnetic-paramagnetic transition of (Fe,Co),B
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Fig. 8. Magnetic hysteresis loops measured at room temperature for (Fep7C0¢3)2B,
(Feo.675C00.275Wo.05)2B, and (Fepg75C00.275Re0.05)2B alloys in as-quenched state and
after annealing at T, equal to 600 and 750°C for 60 min.

phase at 634°C. The determined T¢ is lower than 662°C reported
before for this compound [41]. As expected, magnetization increases
at Tc during cooling. The crystallization temperature of
(Feg.675C00.275Re0.05)2B is equal to about 550°C, which is close to
Curie temperature for the (Fe,Co),B phase. Thus, the crystallization
process induces only a slight increase in magnetization.

Since the ribbons in the as-quenched state reached magnetiza-
tion saturation (M;) in a magnetic field of 0.5 kOe, the measurements
for these alloys were performed up to the magnetic field of 20 kOe,
see Fig.8. M, is equal to 922, 993, and 876emucm™> for
(Fep.7C00:3)2B, (Feps75C00275Wo.05)2B, and (Fegg75C00.275R€0.05)2B,
respectively. Magnetization saturation is reached at about 15 kOe for
all three ribbons after annealing and is higher than for the as-
quenched samples. For alloys with W and Re substitutions, magne-
tization saturation increases with isothermal annealing temperature
and for T, = 750°C is equal to 1124 and 1126 emu cm™> for alloys with
W and Re atoms, respectively. In the case of (Feg7C093)-B alloy, M
after isothermal annealing at 750°C is equal to 995 emu cm™ and is
lower than for the sample annealed at 600°C (M = 1012 emu cm™>).
The value of magnetic moment is higher for the substituted samples
than for the parent (Feg7Cog3)-B alloy, see Table 4, which contradicts
our calculations in which we observed inverse relation.

This discrepancy can be connected with samples’ microstructure,
crystallinity, crystallite size, morphology. These factors are not taken
into account in conducted calculations. According to this additional
scanning electron microscopy (SEM) and energy-dispersive X-ray
spectroscopy (EDX) measurements were made for the alloys
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Table 4

Magnetic properties such as Curie temperature (T¢), saturation magnetization (M),
coercive field (H.), and magnetic moment per formula unit (m) of (Feg7C003)2B,
(Feg.675C00.27sWo.05)2B, and (Fepg75C00.275R€0.05)2B alloys in as-quenched state and
after isothermal annealing at temperatures (T,) equal to 600 and 750°C for 60 min.

alloy T,[°C] Tc[°C] Mg HJ[Oe] m[uB
[emu fu ™
cm™]
(Fep7C0o3)2B as-quenched 458 922 10
600 1012 138 2.99
750 995 348 2.94
(Feo.675C00275Wo.05)2B  as-quenched 456 993 10
600 994 243 3.06
750 1124 335 3.46
(Feo.675C00275R€0,05)2B  as-quenched 391 876 10
600 1111 267 3.39
750 1126 315 3.44

Table 5

The average crystallite size (D) and lattice strain (¢) determined on the basis of
Williamson-Hall method for (Fep7C003)2B,  (Fepe75C00275Wo.05)2B,  and
(Feo.675C00.275R€0,05)2B alloys after isothermal annealing at annealing temperature T,
equal to 600 and 750°C for 60 min [46].

alloy T, [°C] D [nm] e x1073
(Feg7C00.3)2B 600 30+25 22+20
750 150 + 61 11 +£02
(Feo.675C00.275Wo.05)2B 600 3217 1514
750 45 + 29 1.3+12
(Feo.675C00.275R€0,05)2B 600 30 £25 3.6+28
750 24 + 17 2622

annealed at 750°C (see Supplementary Fig. S1-S3). SEM micrographs
and elemental maps show quite uniform microstructure and uni-
form distribution of elements in a microscale. Moreover,
Williamson-Hall analysis was performed to determine changes in
average crystallite size and lattice strain in annealed samples (see
Table 5). Due to rather large uncertainties we are able to comment
on some general trends. At first, the values of lattice strain are si-
milar for analysed samples. Therefore, narrowing of X-ray diffraction
peaks after annealing at 750°C can be ascribed to the increase of
average crystallite size mostly. Even though the onset of crystal-
lization of (Feg7Co03),B is higher than that determined for
(Feo.675C00275Wo.05)2B and similar to the onset temperature of
(Feo.675C00.275R€0,05)2B, we observe significant increase of average
crystallite size for the parent alloy. It suggests that the presence of Re
and W restrains the growth of crystallites. Such effect and differ-
ences in crystallite size and morphology of annealed samples are
surely responsible for observed discrepancies in magnetic proper-
ties. A low coercive fields (H.), on the order of a few Oe, were ob-
tained for as-quenched alloys, which is typical for amorphous
materials. Isothermal annealing at 600°C leads to an increase of
coercive field values up to 138, 243, and 267 Oe for (Feg;Cog3)2B,
(Feo.675C00.275Wo.05)2B, and (Feg 675C00.275R€0,05)2B, respectively. Hc's
for substituted samples confirmed previous theoretical results ob-
tained by Edstrom and coworkers [11]. Annealing at T, = 750°C im-
proves the coercive field to the range of 315-348 Oe. The values
obtained are still below the threshold of permanent magnets ap-
plications, but one has to bear in mind that these values can be
maximized by further processing e.g. by magnetic field annealing or
combined high pressure torsion and heat treatment [45].

3.5. Mdssbauer spectroscopy

3.5.1. Transmission Mdssbauer spectroscopy

Transmission and rf-Mossbauer spectroscopy studies were per-
formed to confirm conclusions drawn on the basis of structural and
magnetic measurements and to determine microscopic mechanisms
underlying the effect of 5d elements substitution. Mdssbauer spectra
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Fig. 9. Mossbauer spectra and hyperfine field (Hy) distributions of (a) and (a’) (Feg7C00.3)2B, (b) and (b’) (Feg.675C00.275Wo.05)2B, and (c), (¢’) (Feq.675C00.275R€0.05)2B alloys in as-

quenched state.

shown in Fig. 9 confirmed the amorphous structure for all three
alloys in the as-quenched state. The spectra reveal unresolved
magnetic hyperfine structures due to the lack of long-range order.
The diversity of atomic environments around Fe nuclei in the
amorphous phase is clearly visible in the broad hyperfine field dis-
tributions extracted from the spectra, see Fig. 9. The dominating
broad peak at about 20 T is accompanied by a small one at a reduced
hyperfine field of about 9T, related to minor Fe-depleted regions.
The average magnetic hyperfine field determined for the as-quen-
ched (Feg7Cog3)2B alloy is 20.1 T. For the alloy with W substitution
this value is somewhat larger (20.6 T), while for the alloy with Re it is
smaller and equals about 19T. A similar trend is observed for sa-
turation magnetization, see Table 4. The value of M; was significantly
higher for (Fege75C00275Wo.05)2B as compared with the non-sub-
stituted and Re-substituted alloys.

Mossbauer spectra obtained for alloys annealed at 600°C and
750°C showed a complete crystallization of the amorphous phase.
The spectra collected for the alloys after annealing at 600°C for
60 min are shown in Fig. 10. The Mossbauer spectrum for the
(Feo.7Cog3),B alloy consists of two sextets, which is due to the Fe
atoms occupying two magnetically inequivalent positions in the
Fe,B tetragonal structure. These sextets have slightly broadened
lines due to incomplete crystalline order. The parameters of the
hyperfine interactions related to these sextets are as follows: (1)
hyperfine field Hyp =23.7 T, isomer shift IS; =+0.12mms™, the re-
lative spectral fraction A; =38% and (2) Hpp =223T, IS,
=+0.11 mms™!, A, =62%. Typical hyperfine parameters for the Fe,B
crystal phase are Hyp =24.0T, Hyp, =23.27T, and the isomer shift of
+0.17mms' for both spectral components [47,48]. Thus, substitu-
tion of Co for Fe reduces the value of the hyperfine field in the alloy,
which was also observed for the (Fe,Co),B phase formed in the
(Fe,Co)-Pt-B alloys [49]. For the substituted alloys, three sextets were

fitted in the Mdssbauer spectra, see Fig. 10. Parameters of the hy-
perfine interactions in all three alloys are presented in Table 6. For
the first two sextets, the hyperfine parameters are similar to those
for (Feg;Coo3),B. The appearance of a third sextet with a sig-
nificantly reduced hyperfine field (20-21T) appears to be the result
of substitution of Re or W elements that form an additional defect
position. The Mdssbauer spectra obtained after annealing at 750°C,
see Fig. 11, were fitted in the same way as the spectra for 600°C. The
hyperfine parameters of all three sextets are generally similar to
those determined after annealing at 600 °C, see Table 6. However,
the width of the sextet lines became narrower, indicating a well-
crystallized structure after annealing at 750°C. The hyperfine para-
meters of (Fegg75C00.275Wo.05)2B alloy annealed at 600°C are com-
parable to those determined for the sample annealed at 750°C. It is
worth noting that such consistency was also observed for lattice
parameter, see Table 2. This is the effect of the lowest crystallization
temperature (T,; = 510°C) among all studied systems (Fig. 7). This
indicates that the (Fegg75C00.275Wo.05)2B alloy is in fully crystallized
and ordered form at the lowest annealing temperature already. For
the other two alloys, changes in the relative fractions of the sub-
spectra are related to atomic ordering as the annealing temperature
increases up to 750°C, see Table 6. Based on the analysis of the
Mossbauer spectra of all samples annealed at 750°C, it appears that
the additional substitution-related sextet (A 3) partially replaces
both main spectral components (A; and A,). A substantial difference
is observed in the relative spectral contribution of this additional
component, which is significantly larger for the Re-substituted alloy
than for the W-substituted one.

3.5.2. rf-Mdssbauer spectroscopy
The influence of chemical composition in the amorphous alloys
was studied by the unconventional rf-Mdssbauer technique
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Fig. 10. Mossbauer spectra of (Fep7C003)2B, (Fepe75C00275Wo.05)2B, and
(Fep.675C00.275Re0.05)2B alloys after annealing at T, = 600°C for 60 min.

described in detail elsewhere [50]. As the most representative ex-
ample, the  Mossbauer  spectra  obtained for  the
(Fegp.675C00.275Re0.05)2B alloy are shown in Fig. 12. The rf-Mdssbauer
spectra reveal that the amorphous alloy is magnetically soft with a
low coercive field in the range of a few Oe as evidenced by significant
narrowing of the magnetically split sextet, which is clearly seen

Table 6
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Fig. 11. Mossbauer spectra of (Feyp;C003)2B, (Feos75C00275Wo0s)2B, and
(Fep.675C00.275R€0 05)2B alloys after annealing at T , = 750°C for 60 min.

already at about 8 Oe, see Fig. 12(b). As the radio-frequency field
intensity increases, a complete collapse of the magnetic hyperfine
structure into a non-magnetic quadrupole doublet is observed, see
Fig. 12(c)-12(e). The rf-collapse effect is due to the fast magnetiza-
tion reversal, induced by the rf field, which leads to averaging of the
hyperfine field to zero [50]. This means that the intensity of the

The values of hyperfine field (Hpy), isomer shift (IS), quadrupole shift (QS), and relative spectral area of each sextet (A) for (Fep;C0o3)2B, (Feoe75C00.275Wo.05)2B, and

(Feo.675C00.275R€0,05)2B alloys after annealing at 600 and 750°C for 60 min.

(Feq.7C00:3)2B (Feq.675C00.275R€0.05)2B (Feo675C00.275Wo.05)2B

Tq[°C] 600 750 600 750 600 750
H p [T] 23.7 237 234 23.8 24.0 23.8
H e [T] 223 224 219 225 22.6 225
H 3 [T] - - 19.5 214 21.2 211
IS [mms™'] 0.12 0.12 0.12 0.13 0.12 0.12
IS, [mms™'] 0.11 0.11 0.12 0.12 0.11 0.11
1S5 [mms™] - - 012 012 011 011
QS ¢ [mm 571] -0.04 -0.16 -0.06 -0.13 -0.10 -0.12
QS  [mm 571] -0.04 -0.06 -0.05 -0.06 -0.05 -0.06
QS 5 [mm s7] - - -0.06 -0.03 -0.03 -0.03
A1 %] 38 29 38 24 25 25
A, %] 62 71 45 58 62 64
Asl%] - - 17 18 13 1
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Fig. 12. rf-Mdssbauer spectra of the amorphous (Feg s75C00.275R€0,05)2B alloy in various rf-fields.

applied rf-field is large enough to overcome the local magnetic an-
isotropy field. The rf field also has another effect whereby sidebands
appear in the spectrum [50]. The rf sidebands visible at about + /-
5mms! reflect the shape of the collapsed spectrum, i.e. quadrupole
doublets, see Fig. 12(c)-12(e). Their high intensity indicates that the
alloy has large magnetostriction. The spectrum recorded after ex-
posure to the rf field shows that the sample has retained an amor-
phous structure, see Fig. 12(a), 12(f). The average hyperfine field is
18.9T, which is actually identical to that of the as-quenched alloy.
The slightly different shape of the spectrum obtained after rf field
exposure in comparison with the spectrum of the as-quenched
sample is related to a significant reduction in the intensity of the
second and fifth lines. This indicates a change from a preferential in-
plane spin alignment for the as-quenched alloy to a more out-of-

plane arrangement after rf field exposure. The most probable reason
for this feature is related to surface stresses induced by the forma-
tion of some crystallites on the surface of the ribbon (surface crys-
tallization), while the bulk of the ribbon remains amorphous.

A similar dependence of the rf-Mdssbauer spectra was recorded
for the (Feg 7Coq.3)>,B amorphous alloy, see Fig. 13. A narrowing of the
magnetic hyperfine structure is observed at 10 Oe, while the com-
plete rf-collapse effect occurs at the rf field intensity of 12 Oe, see
Fig. 13(b)-13(d). The rf sidebands are significantly less intense than
those observed for Re substitution, strongly suggesting smaller
magnetostriction of the non-substituted alloy. In contrast to the
(Feo.675C00.275Re0.05)2B ribbon, which remained fully amorphous
after exposure to the rf field, the (Fey;Coq3),B alloy starts to crys-
tallize at the intensity of about 12 Oe. The Mdssbauer spectrum
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Fig. 13. rf-Mdssbauer spectra of the amorphous (Feq7C0¢3),B alloy in various rf-fields.

recorded after exposure to the rf field is completely different from
the spectrum of the as-quenched alloy, see Fig. 13(a) and 13(f), but
similar to that of the annealed sample (Fig. 10). This indicates that
the amorphous phase present in the as-quenched alloy was almost
completely crystallized when the sample was exposed to the rf field
of 15 Oe. For the (Fe675C00275Wo,05)2B alloy, the narrowing of the
magnetically split sextet is barely visible at 10 Oe and higher rf fields
(Fig. 14). The small rf sidebands observed for this sample are

10

evidence of non-zero magnetostriction. Furthermore, similarly to the
case of the non-substituted alloy, the crystallization process starts at
the rf field intensity of about 12 Oe, see Fig. 14(d), 14(e). The spec-
trum obtained after rf field exposure, see Fig. 14(f), resembles the
corresponding spectrum of the undoped alloy shown in Fig. 13(f).
Such rf field-induced crystallization, which was observed in the case
of (Fep7C0o3)2B and (Fegg75C00275Wo.05)2B amorphous alloys, has
been previously reported for Co-containing amorphous alloys such
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Fig. 14. rf-Mossbauer spectra of the amorphous (Feg 75C00.275Wo.05)2B alloy in various rf-fields.

as FeCoZrSi [51]. The origin of rf-crystallization is most probably
related to mechanical deformations forced in the samples by the rf
field via magnetoacoustic vibrations [51]. It seems that among the
FeCoB alloys studied, the addition of Re plays a crucial role in the
stabilization of the amorphous phase.

4. Conclusions

Density functional theory calculations and complementary ex-
perimental methods, as for example X-ray diffraction, magneto-
metry, and Mossbauer spectroscopy techniques were utilized to
determine physical properties of (Fe,Co),B alloys with specific 5d
substitutions. The main objective of the undertaken research was to
evaluate their suitability as hard magnetic materials.

The first-principles calculation were applied to the systematic
study of (Fe,Co),B alloys with 3d, 4d, and 5d substitutions. Their
results show a twofold increase in magnetocrystalline anisotropy for
(Fe.66C0025Re0.06)2, from 117 to 2.34 MJm~>. However, the de-
termined values are significantly overestimated due to the use of the
virtual crystal approximation. Calculations also show that no other
dopants from the d-block introduce a significant improvement in
magnetocrystalline anisotropy. In contrast to previous results, this
means that no noticeable increase in magnetocrystalline anisotropy
is predicted for the W-doped system. Calculations also indicate

1

relatively good temperature stability of the magnetocrystalline ani-
sotropy of Re-doped alloy in the relevant temperature range up to
700 K. When (Feg;Coq3),B is doped with both Re or W, the total
magnetization decreases by 12-14%.

(Feo.7C00.3)2B, (Feq675C00.275R€0,05)2B, and (Fep 675C00.275Wo.05)2B
precursors were synthesized by melt-spinning method. After an-
nealing, all of the mentioned samples crystallized in a desired tet-
ragonal (Fe,Co),B structure (CuAl,-type with space group I4/mcm).
With increasing annealing temperature, we observed a decrease in a
and an increase in c lattice parameter. Calorimetric measurements
exhibit the presence of significant exothermic reaction in the range
of 500-600°C for all the alloys considered. In addition, small exo-
thermic effects were also detected at around 800°C for (Fey7C0q3),B
and (Fegg75C00.275Rep.05)2B. Changes in the onset temperature are
correlated with atomic packing and the shortest interatomic dis-
tances. The more densely packed structure (with shorter interatomic
distances), the higher the value of the onset temperature and the
higher is the thermal stability of amorphous phase. Due to this fact,
the onset temperature for the alloy (Fegeg75C00275Wo.05)2B is the
lowest and coincides with the lowest estimated value of the shortest
interatomic distance. Thermomagnetic measurements confirmed
the crystallization of the (Fe,Co),B phase as evidenced by a decrease
in magnetization at about 600°C (T¢ of the (Fe,Co),B alloy). The value
of magnetic moment is higher for the substituted samples than for
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the parent (Fep;Cog3)-B alloy, see Table IV, which contradicts our
calculations in which we observed the inverse relation. At first,
calculations do not take into account any extrinsic parameters, as for
example those connected with samples microstructure. Secondly,
even though all the alloys were isothermally annealed at the same
temperatures, such treatment leads to crystallization products
which differ by a quality of the crystalline structure for each com-
position due to variations in crystallization temperatures. So one has
to bear in mind that the influence of these factors on the value of
magnetic moment/magnetization for particular alloy, can have a
bigger impact than simply the intrinsic effect of the W or Re sub-
stitution. Moreover, coercivity increased to above 300 Oe in all of the
considered samples after crystallization of (Fe,Co),B phase, which T¢
is just slightly dependent on 5d substitution. More importantly, both
Re and W improve saturation magnetization of heat treated samples
in comparison to parent (Feg;Cog3),B alloy.

Mossbauer spectroscopy measurements showed that the crys-
tallization process of the amorphous alloys was completed after
annealing at 750°C. In addition to the two non-equivalent iron sites
in the tetragonal structure, an additional magnetic spectral compo-
nent with a reduced hyperfine field was detected for both sub-
stituted alloys, indicating the presence of Re or W defect positions.
The relative fraction of this substitution-related sextet was shown to
be significantly higher for the (Fegg75C00.275Req.05)2B alloy than for
the (Fegg75C00.275Wo.05)2B one. Radio frequency Mdossbauer studies
showed that Re atoms stabilized the amorphous phase, while the
alloys (Feg7Cog3),B and (Fegg75C00.275Wo.05)2B began to crystallize
when exposed to an rf field of about 12 Oe. The higher stability of the
Re-substituted amorphous alloy observed in rf-Mdssbauer studies is
consistent with the results of our thermomagnetic and differential
scanning calorimetry measurements. As a result of undertaken re-
search novel compositions with high potential due to the high values
of magnetization saturation and Curie temperature were character-
ized. In spite of high values of the magnetic anisotropy energy pre-
dicted theoretically, the coercivity is limited to about 300 Oe, being
still the weakest characteristic of considered materials. Nevertheless,
coercivity as an extrinsic parameter, still can be improved by e.g.
microstructural optimization.
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