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INTRODUCAO

rescimento de cristais ¢ uma area relativamente pequena, mas importante em

ciéncia dos materiais. E claramente muito mais dificil preparar um monocris-
tal do que um material policristalino ou vitreo. Mas diversas aplicagdes tecnologicas s6 sdo
possiveis com a utilizagdo de materiais em sua forma monocristalina e, além disso, os mo-
nocristais possuem importancia fundamental para a determinagdo e entendimento das pro-
priedades fisico-quimicas dos compostos .

Para a grande maioria das aplicagdes sdo necessarios monocristais homogéneos, de
elevada perfei¢do estrutural e livres de impurezas ndo intencionais incorporadas durante o
processo de preparacgdo. Esses requisitos minimos sdo dificilmente encontrados em mono-
cristais naturais, onde o ambiente, a temperatura e outros parametros do processo niao sdo
controlados. Dessa forma, a area de crescimento de cristais € a responsavel pela prepara-
¢do de monocristais artificiais, onde os principais parametros envolvidos no processo sao
controlados. Este campo de pesquisa se reveste, portanto, de uma enorme importancia para
o desenvolvimento cientifico-tecnolégico em todos os setores onde a matéria esta presente
em seu estado solido [,

Entre os cristais para aplicagdes opto-eletronicas, aqueles obtidos de compostos 0xi-
dos formam um grupo de destaque, devido a sua estabilidade quimica, rigidez mecanica e
propriedades fisicas que podem ser largamente modificadas pela presenca de defeitos cris-
talograficos e quimicos. Muitos dos dispositivos opto-eletronicos utilizados e em desenvol-
vimento sdo provenientes de cristais obtidos através de controlada introdugdo de impurezas
na rede cristalina ou de desvios de sua estequiometria '],

Cristais 6xidos com formula quimica do tipo Bi,,MO,,, onde M = Ge, Si, Ti, etc., sao
materiais estreitamente relacionados, cristalizam no sistema ctubico com grupo espacial 123,

formando uma estrutura conhecida como sillenita. Estes cristais apresentam propriedades




muito similares e de grande interesse cientifico e tecnologico: sdo eletro e magneto-opticos,
fotocondutivos, opticamente ativos e piezoelétricos. De destacado interesse, no entanto, é a
combina¢do da fotocondutividade com o efeito eletro-Optico, resultando no assim chama-
do efeito fotorrefrativo, que consiste numa mudanga reversivel, induzida pela luz, no indice
de refracdo do material. Comparados a outros materiais fotorrefrativos, os cristais com es-
trutura sillenita sdo caracterizados por possuirem alta sensibilidade fotorrefrativa e respos-
ta rapida. Entre eles, os cristais de Bi;,TiO,, (BTO) sao os mais promissores por apresenta-
rem algumas vantagens em relagdo a seus isomorfos, como atividade Optica sensivelmente
inferior, coeficiente eletro-Optico maior e sensibilidade mais elevada para luz vermelha 2,

Virios trabalhos t€m sido publicados tratando do estudo dos processos de cresci-
mento e suas conseqiiéncias para a qualidade de cristais de BTO, bem como, do efeito de
impurezas intencionais sobre suas propriedades [3-11]. Este tipo de estudo permanece atual
pois ¢ desejavel que algumas propriedades dos cristais sejam modificadas visando melho-
rar seu desempenho fotorrefrativo como, por exemplo, diminuir a atividade optica, aumen-
tar a fotocondutividade e reduzir a condutividade no escuro. Isto pode ser tentado através
da introducdo controlada de impurezas no cristal.

Motivacgdo e objetivos. A realizacdo deste trabalho esta vinculada a um esforgo ini-
ciado em 1993 no Brasil, envolvendo inicialmente o Grupo de Crescimento de Cristais e
Materiais Ceramicos do IFSC/USP e o Laboratério de Optica do IFGW/UNICAMP, com o
objetivo de dominar a técnica de preparagdo de cristais fotorrefrativos da familia sillenita,
desenvolver novos cristais e procurar utiliza-los em aplica¢des em holografia dinamica. O
sucesso deste esforgo é atestado pelo grande niimero de trabalhos cientificos publicados e
de projetos desenvolvidos. Atualmente o Laboratorio de Cristalografia e Materiais (LCM)
do IF/UFG integra este esforgo, sendo este trabalho de mestrado um dos primeiros resulta-
dos da iniciativa de aqui implantar um sistema de crescimento de cristais por fusio ¢ esta
linha de pesquisa.

Nossa escolha de crescer cristais de BTO dopados com térbio deve-se, por um lado,

a existéncia de pequena quantidade de trabalhos cientificos publicados na literatura especi-




laizada, que seja de nosso conhecimento, tratando do efeito da presenga de terras raras em
cristais de BTO e, em particular, nenhum trabalho existe comunicando resultados de es-
tudos de BTO com térbio. Por outro lado, os cristais sillenita admitem a realiza¢do de do-
pagens com uma grande variedade de 6xidos e em concentragdes bastante diferentes. Isto
ocorre pelo fato de que o sitio tetraédrico ocupado pelo atomo M, da formula Bi;,MO,,,
pode acomodar ions com raios i6nicos muito diferentes 1. Além disso, Swindells e Gon-
zalez ['?] sugerem que nos cristais sillenita ha uma relagéo entre o valor da atividade optica
e a deformacao estrutural produzida pelo ion ocupante do sitio M. O térbio € interessante
neste estudo porque apresenta estados de valéncia +3 e +4 e seu raio idnico ¢ maior que o
do Ti*. Isto pode permitir explorar o efeito da expansdo do sitio tetraédrico do Ti*" sobre
as propriedades opticas do BTO sem a necessidade de geragdo de novos defeitos para pro-
porcionar o balanco de cargas no cristal.

Os objetivos especificos deste trabalho podem ser divididos em duas partes:

i) Investigar a solubilidade do sistema Bi,0; : (1 — x) TiO, : (x/4) Tb,O, por meio
de sintese em reacgdo no estado so6lido e caracterizar as fases obtidas usando difragdo de
raios-X e andlise térmica diferencial (DTA);

ii) Preparar cristais de Bi,;,TiO,, dopados com térbio e efetuar sua caracterizagao es-

trutural preliminar.

Quanto aos estudos de solubilidade do sistema Bi,0, : (1 — x) TiO, : (x/4) Tb,O,,
apresentaremos resultados de obtencdo e caracterizacdo de composi¢des para x varian-
do de 0 a 1. Como sera discutido, identificamos uma nova fase cristalina cuja unica co-
municagdo anterior refere-se a uma ficha no banco de dados JCPDS (Joint Commit-
tee on Powder Diffraction Standards). Resultados inéditos da caracterizagdo desta fase
por analise térmica diferencial serdo apresentados e discutidos. Cristais de BTO:Tb fo-
ram crescidos a partir de solugdes com composi¢des 10Bi,O; : 0,95TiO, : 0,0125Tb,0, ¢
10B1,0; : 0,90TiO, : 0,025Tb,0; e os resultados do processo de crescimento e da caracte-

rizacdo estrutural preliminar serdo apresentados.




Parte I

3 !x‘...
I-'-...'.:I'-'.' _‘-

MENTO DE CRISTAIS:
< "':-'-} ~
UMA REVISAO



Capitulo 1

DIAGRAMAS DE FASE E
CRESCIMENTO DE CRISTAIS

1.1 INTRODUCAO

os processos de nucleacdo e de crescimento de cristais induz-se uma mudan-

¢a de estado conveniente, fazendo com que uma fase inicial se transforme
numa mistura heterogénea constituidas de duas ou mais fases, entre elas a fase cristalina
desejada. Para que essa mudanca de estado seja obtida modifica-se um ou mais pardmetros
termodindmicos do sistema, levando-o a uma condi¢@o de equilibrio metaestavel, permitin-
do que se processe lentamente a transigdo para o novo estado de equilibrio: a fase cristalina.
Neste ponto os diagramas de fases de equilibrio sdo imprescindiveis para orientar a escolha
dos pardmetros termodinamicos a serem utilizados para controlar o processo de cristaliza-
¢do e, conseqlientemente, dos métodos de crescimento possiveis em cada caso.

Assim o melhor método para a preparagdo de um monocristal esta intimamente rela-
cionado com as propriedades fisicas e quimicas do composto a ser cristalizado. Mas, além
disso, a escolha do método de crescimento sera também influenciada pelas propriedades
que se deseja preservar nos monocristais. Por exemplo, se a propriedade que se deseja pre-
servar ¢ a perfeicdo estrutural, entdo o melhor método sera o de solugdo, onde os mono-
cristais desenvolvem faces naturais e, normalmente, possuem uma menor densidade de de-
feitos estruturais devido ao crescimento lento e a auséncia de grandes gradientes térmicos.
Por outro lado, se a propriedade que se deseja preservar ¢ fortemente afetada por impure-

zas oriundas da solu¢do, entdo o método de fusdo deve ser preferido. Esse compromisso




entre a pureza ¢ a perfeicdo estrutural estara sempre presente na escolha dos métodos de
preparagao [,
Neste capitulo discutiremos brevemente o uso dos diagramas de fase no crescimen-

to de cristais.
1.2 DIAGRAMASE TRANSIC()ES DE FASES

Do ponto de vista microestrutural, uma fase num material ¢ uma regido que difere de
outra no que se refere a estrutura ou a composicdo. Os diagramas de fases sdo representa-
coes graficas que indicam, para diferentes temperaturas, pressdes e composigdes, quais as
fases presentes num material no equilibrio. Os diagramas de fases sdo construidos admitin-
do condigdes de equilibrio e sdo utilizados para compreender e prever muitos aspectos do
comportamento dos materiais 3], Existe uma grande importancia em se conhecer previa-
mente os estados de equilibrio de um composto especifico para que as transi¢des de fase
possam ser planejadas. As informagdes obtidas nestes diagramas, apesar de ndo serem su-
ficientes, suprem parcialmente a auséncia de uma teoria completa para o entendimento dos
processos de ndo-equilibrio e sdo de enorme importincia no planejamento de novos expe-
rimentos de crescimento de cristais [,

Se temos um sistema de duas fases a e 3, € se uma quantidade infinitesimal de mas-
sa dm da fase P ¢ transferida para a fase o € possivel determinar, termodinamicamente, as

variagOes das energias livres de Gibbs de cada fase. A variagdo da energia da fase a, sera:

dG* =y (3%m )adnl. =3 uldn, (1)

Para a fase  teremos uma expressao analoga:

aG* =y (a%m Tdni = ubdn, @)




Logo, o potencial quimico ; € a taxa de variacdo da energia livre de Gibbs das fases
o ¢  em relagdo ao i-ésimo constituinte do sistema. Se somente o constituinte i do sistema
¢ transferido da fase 3 para a fase a, as variagdes de energias livres de Gibbs de cada fase

se reduzem a [:

dG® =uidn, (3)

l 1

dG® = —Pan, (4)

A variacgdo da energia livre de Gibbs do sistema que contém as fases a e § ¢ dada pe-

la soma das varia¢Oes das energias livres de cada fase ['):
dG, =dG®* +dG® =(p®* —pP )dn, (5)

Se essa transferéncia infinitesimal do constituinte i da fase [ para a fase a € efetuada
sob condicdes de quase equilibrio, isto €, a transferéncia do constituinte i ¢ devido a uma
pequena flutuagdo dos pardmetros de equilibrio do sistema, a varia¢do de sua energia livre
de Gibbs, em média, deve ser nula. Essa condi¢do implica que, no equilibrio de fase, a se-

guinte igualdade deve ser satisfeita [!I:
o_ B ,
L =H; (6)

Como i é um constituinte genérico das fases em equilibrio, podemos afirmar, basea-
do nos fundamentos da termodinamica cléssica, que no equilibrio de fase, os constituintes
individuais devem possuir o mesmo potencial quimico.

Para que se processe uma transi¢ao de fase € necessario que o equilibrio seja rom-

pido. Para se obter uma fase em detrimento de outra, como por exemplo nos processos de




crescimento de cristais, deve-se fazer com que a fase desejada possua o potencial quimico
menor comparativamente com a fase original. A varia¢do do potencial quimico em fungdo

da temperatura e da pressao, pode ser escrita através da equacao de Gibbs-Duhem:

dy = —sdT + vdp @)

Figura 1.1. Transicdo de
fase liquido-solido para
um sistema arbitrario.

A temperatura € o

2 parametro termodinamico

T variavel Ul

Nos processos de transicdo de fase onde a pressdo ¢ mantida constante como nos
processos usuais de preparagdo de monocristais, a variagdo dos potenciais quimicos € uma
funcdo somente da temperatura. Um processo onde o sistema, inicialmente na fase liquida,
sofre uma transi¢do para a fase solida a pressao constante, € ilustrado no grafico do poten-
cial quimico em fungao da temperatura na Figura 1.1 (1.

Num sistema constituido de duas fases, as variagdes dos potenciais quimicos das fa-

ses denominadas de o e 3, podem ser escritas como:

due = —sodT (8)

dub = —sPdT 9)

Se as fases forem constituidas de & componentes, as relagdes dos potenciais quimi-

cos deverdo ser escritas como:




Sl =—sPr+C’ (10)
i=l
k
Sl =—sPT+C’ (11)

Do mesmo modo, a intersec¢do das curvas, dos potenciais quimicos das fases, agora
em funcdo da pressdo, determinam a pressao de transicdo de fase no ponto de interseccao

das curvas, para um sistema liquido-sélido como ilustra a Figura 1.2 [1l.

u

Figura 1.2.

Transicao de fase

1

¥ = M liquido-solido

para um sistema
arbitrario. A pressao

¢ o0 parametro

termodinamico

variavel 1.

Para as transi¢cdes de fase de compostos a temperatura constante, onde 0s processos

sdo efetuados pela variagdo das pressdes das fases, pode-se escrever [

dp*=—vdp (12)

dpb = —vhdp (13)

Para as fases constituidas de k componentes tem-se novamente:




> ur=vip+C (14)
i=l

k V4

dul=vPp+cC (15)
i=l

Em ambos os processos, a solidificagdo ¢ precedida por um estado metaestavel do
sistema (ponto M no grafico). Essa condi¢cdo de metaestabilidade ¢ devida a barreira de nu-
cleacdo para a transi¢ao de fase. Com o decréscimo da temperatura ou o aumento da pres-
sd0, a condicdo de metaestabilidade torna-se insustentavel dando origem a nova fase. Po-
de-se verificar que para temperaturas menores que T, e pressdes maiores que p, 0 potencial
quimico da fase solida ¢ sempre menor que o potencial quimico da fase liquida e, nessas
condig¢oes, prevalece a formagao da fase solida sobre o sistema liquido homogéneo 1. De-
vemos notar ainda que a tendéncia dos sistemas, mantidos a temperatura e pressao constan-
tes, ¢ de tornarem minima a energia de Gibbs e que o sentido da mudanga espontanea ¢ o

da diminuigao da energia de Gibbs ['4,

1.3 ESTUDO DO DIAGRAMA DE FASE PARA DOIS CASOS ESPECIFICOS

Cristais de compostos ndo estequiométricos: Os compostos ndo estequiométricos
representados nos diagramas de fases apresentam um intervalo continuo de composicao
em que podem ser obtidos os cristais. Nesses compostos as propriedades fisicas dos cristais
podem possuir uma grande influéncia desses desvios de composi¢ao que dependem forte-
mente do processo de crescimento. A Figura 1.3, ilustra uma parte ampliada do diagrama
de fases do sistema SiO, - Bi,0O; [!I. Cristais de Bi,SiO, s,.,(BSO) podem, como mostra o
diagrama, ser obtidos com composi¢@o variando num intervalo continuo desde X = 13,5 até
X = 13,531 Isto pode resultar em cristais com propriedades fisicas diferentes, pode levar

também, a diferencas de composigdes em diferentes partes de um mesmo cristal [!1,
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Figura 1.3. Parte do diagrama de fases do sistema SiO, — Bi,0, 51,

A partir de C| (Figura 1.3) podemos obter solidos com uma composigao rica em Si
e como a composicdo desta fase é, praticamente, constante no intervalo de temperatura de
crescimento, os cristais deverdo ter composicdo homogénea. Cristais crescidos a partir de
Cé deverdo apresentar uma composicdo homogénea e rica em Bi, pois a composi¢do do
solido se mantém constante no intervalo de temperatura de crescimento. O diagrama nos
mostra ainda que é possivel obter cristais onde as composigdes sdo a estequiométrica ou a
congruente. No entanto, somente uma pequena regiao dos cristais pode ter composi¢ao es-
tequiométrica, uma vez que a composicao do liquido muda a medida que o cristal cresce
produzindo, em conseqiiéncia, um desvio na composi¢do da fase sélida formada posterior-
mente. Na composi¢ao de congruéncia as fases em equilibrio possuem a mesma composi-
¢do o que possibilita a preparacao de cristais homogéneos ainda que as razdes estequiomé-

tricas nao sejam obedecidas (11,




Cristais de compostos ndo congruentes: Considere o diagrama de fases do sis-
tema Si0,— AL,O, da Figura 1.4 [, Podemos notar neste diagrama que no ponto “A”,
a aproximadamente 1850°C, a solucgdo sdlida precipitada, denominada mulita, muda de
fase antes de sua temperatura de fusdo. Compostos com essa caracteristica, ou seja, que
decompdem-se em temperaturas inferiores a temperatura de fusao, sdo denominados de
incongruentes.

A fusdo incongruente de um composto limita enormemente os processos de prepara-
¢do, uma vez que somente podem ser preparados de suas solugdes. Neste caso a fase liqui-
da possui composi¢ao que difere grandemente do composto a ser cristalizado, fazendo com
que os processos de transporte de massa e cinética de adsorg@o tornem-se predominantes

e mais lentos (1.




Capitulo 2

NUCLEACAO

2.1 INTRODUCAO

ﬁ nucleagdo, que ¢ a formac¢do de uma nova fase no interior de outra ja exis-

ente, ¢ um processo descontinuo e ndo um processo de quase-equilibrio. Pa-

ra que ela ocorra € necessario desviar o sistema do equilibrio. Essa situacdo ¢ ilustrada no
diagrama de fase da pressdo versus temperatura para uma substincia hipotética mostrada

na Figura 2.1.

Figura 2.1. Diagrama de

: : fase da pressdo versus

' ' temperatura para uma
T: T )
Teumperatmrr substancia [,
O ponto de coordenadas (P,,T,) ¢ um ponto sobre a curva de equilibrio vapor-soélido.

Neste ponto, a fase solida e a fase de vapor podem coexistir em equilibrio, ou seja, o po-




tencial quimico da fase solida € igual ao potencial quimico da fase de vapor. Se, por exem-
plo, caminharmos no sistema para o ponto 1, a pressdo constante, a partir da direita, onde
so existe a fase de vapor, ndo obteremos a fase solida ao chegarmos a este ponto. Ela s6 de-
vera aparecer no ponto 2, com coordenadas (T,, P,), onde o sistema estara super-resfriado
de um valor AT = T, — T}, se caminharmos no sentido de baixo para cima, variando a pres-
sdo com temperatura constante, vindo de baixo onde so6 existe a fase de vapor, também nao
obteremos a fase solida no ponto de coordenada (T,, P,). Ela s6 aparecera no ponto 2, com
coordenadas (T,, P,), onde o sistema também estara super-resfriado. Isto significa que o
surgimento da nova fase sélida requer um consideravel desvio de equilibrio.

O fenémeno da nucleacgdo esta associado ao fato de que a razao superficie-volume
para uma particula pequena é maior que a mesma razao para o caso de uma particula com
dimensdes maiores. As superficies custam energia devido as descontinuidades nas liga-
¢Oes atomicas. Podemos descrever qualitativamente o fendmeno da nucleagdo do seguin-
te modo: no interior da fase nutriente superesfriada ocorrem flutuagdes locais de energia
que possibilitam o surgimento de germes da nova fase, no entanto, se eles ndo conseguirem
um tamanho critico minimo eles desaparecem. Isto porque um niicleo pequeno “tem mais
superficie do que volume” e portanto a energia “poupada” com a formacao do volume da
nova fase ¢ pequena comparada com a energia gasta para criacao da superficie do nucleo.
Neste caso a transi¢do de fase ndo é energeticamente favoravel. Os nucleos serdo estaveis
apenas se as flutuagdes forem suficientes para permitir que eles sejam maiores que o tama-
nho critico. Esta ¢ a razdo porque liquidos tornam-se superesfriados e solugdes tornam-se
supersaturadas.

A nucleagdo pode ocorrer de dois modos, envolvendo somente o material da fase ini-
cial ou envolvendo também algum substrato externo. Estas duas formas sdo chamadas de

nucleacdo homogénea e nucleacdo heterogénea.




2.2 NUCLEACAO HOMOGENEA

Na nucleagdo homogénea a formacao de um niticleo de uma nova fase no interior
de uma fase nutriente ¢ acompanhada de uma mudanca na energia livre do sistema dada

por 131

AG=-VAG, +) AY (1)

onde V ¢ o volume do nucleo cujas faces tém area 4,, y é a energia de superficie na interfa-
ce entre as fases e AG, ¢ a diferenca de energia livre entre as duas fases.

Na equagao (1) acima o primeiro termo do segundo membro corresponde a reducao
na energia do sistema devido a unido das particulas em uma fase com energia livre (po-
tencial quimico) mais baixa, isto ¢, a formacdo do volume da nova fase. O segundo termo
corresponde a energia necessaria para a formagao da superficie do nucleo. Para tornar mais
facil a analise da equagdo (1) vamos considerar a formagao de um nucleo esférico de raio

r. Neste caso, a equagdo (1) adquire a seguinte forma ['8);

AG)r(= —%mﬁAGv +4mrty )

A Figura 2.2 ilustra o comportamento da equacdo (2), mostrando separadamente as
contribuicdes devido a formagao do volume e da superficie do nicleo. Como podemos no-
tar, para pequenos valores de 7, predomina o termo devido a formagao da superficie, AG
aumenta com r e, portanto, os nicleos com raios nesta regido nio crescerdo. Mas para r
acima de um determinado valor critico, 7, o termo devido ao volume predomina ¢ AG dimi-
nui com o crescimento de 7, ou seja, a formacao da nova fase ¢ acompanhada da diminui-
¢do na energia livre do sistema, portanto, nicleos com raios maiores que » serdo estaveis e

poderdo crescer [181,




‘1.1 Figura 2.2. Energia livre de Gibbs em
".I AG fun¢do do raio do nucleo para nucleagio
AG . .
L el homogénea [17]

Para encontrarmos o valor de raio critico maximizamos a equacdo 2 em relagdo a r,

isto é:

dA
A - 3
di" r=rJ<
Feito isto obtemos
2V
ro=— 4
AG, )

que € o valor de » acima do qual um nucleo tem maior probabilidade de sobreviver.

A energia livre critica correspondente é entdo dada por:

G = 16wy’

= 5
3AG? )




2.3 NUCLEACAO HETEROGENEA

A mudanga de fases em condigdes reais usualmente ocorre em sistemas heterogé-
neos. Nestes sistemas a formagdo do nlicleo acontece numa interface, ou seja, sobre parti-
culas estranhas (impurezas so6lidas indesejaveis na solugdo), na parede do cristalizador, na
superficie do agitador, no suporte da semente, etc. O mecanismo de formagdo do nucleo,
nestas condicdes, difere do descrito anteriormente. Neste caso, o trabalho necessario para
nuclear sobre um substrato ¢ menor do que no caso de nucleagdo homogénea, onde o pro-
cesso ocorre numa solucdo perfeitamente livre de impurezas. Conseqiientemente, a seguin-

te condicdo deve ser satisfeita [1I:

A Ghet <A Ghom (6)

No caso de nucleagdo heterogénea € necessario considerar as energias livres de su-
perficies associadas com meio-substrato, 7, cristal-substrato, v., além, obviamente da
energia de superficie meio-cristal, y. A Figura 2.3 mostra um nucleo so6lido com simetria de
uma calota esférica formando-se sobre um substrato S no interior de um meio nutriente M.

A Figura 2.3 ilustra a condi¢ao de equilibrio mecanico no ponto de contato das trés fases.

Yims = Yes T €OSO (7

Figura 2.3. Nucleagdo heterogénea de um so6lido em fase liquida homogénea




Para um nucleo como o da Figura 2.3, isto €, com a forma de uma calota esférica de
raio R e angulo de contato 6, podemos, usando o mesmo raciocinio usado para derivar a
equacdo 2 e um pouco de geometria, escrever a expressdo para a variacdo na energia livre

do sistema associada com a formagdo deste nticleo como [1%:

3,4 2 _
AG :_nR (1—cos0) (2+COS6)AGV+7TR2(YCS_Yms)+27TR2(1 cozse)Y )

het 3
3 sen’0 sen-0

O segundo termo do segundo membro aparece devido a substituicdo da interface
substrato-meio pela interface cristal-substrato. Usando a equacdo (7) em (8), podemos re-

€screver a equagéo acima como:

_ TR (1-cos6)’(2+cosb)

(1—cos9)
= R ="/
het 3 sen’0 v

AG AG, +TR*Ycos0+21

©)

sen’0

Maximizando a equacao (9) com respeito a R encontramos o valor do raio critico pa-
ra a nucleacdo heterogénea:

x 2y
R, =——senb
het AG ( 1 O)

v

substituindo este resultado na equagdo (9) encontramos que o valor critico de AG,,, ¢ da-

do por:

3 _ 2
I {(1 cos0) (2+c0s9)} (n

AGh =3 AG? 4

Comparando a equagdo (11) com a equacgdo (5) podemos escrever

AG*het = A(;hom f(e) (1 2)




A fung¢do f(0) da equagdo (12) varia de 0 a 1, portanto AG™,, sera sempre menor, ou
no maximo igual, a AG",,,, dependendo do valor do dngulo de molhamento 6. Na auséncia
de qualquer afinidade entre a fase cristalina e o substrato 6 = 180° e, portanto, nessas con-
di¢des, AGy,, = AG,,,- No caso de uma afinidade parcial entre a fase cristalina e o substrato,
0° < 0 < 180°, teremos, AG,, < AG,,, S¢ a fase cristalina e o substrato sdo idénticos, entdo
0 =0°¢ AG,, =0, isto ¢, para a cristalizacdo ou condensacdo sobre tal substrato nao ha ta-

manho critico para o nucleo [!l.




Capitulo 3

CINETICA DE INTERFACE E
PROCESSOS DE TRANSPORTE

3.1 INTRODUCAO

rescimento de cristais ndo inclui somente processos de superficie, um estagio
necessario ¢ o transporte dos componentes a serem cristalizados para o con-
torno da fase em formagdo e a remocdo do calor de cristalizagdo, portanto, transporte de
massa e calor ocorrem inevitavelmente no volume tanto da fase em crescimento como da
fase original, os atomos ou moléculas que atingem a superficie nem sempre sdo incorpora-
dos ao cristal em crescimento, eles podem, por uma flutuacéo dos pardmetros de equilibrio
termodinamico, retornar a fase fluida apds uma certa permanéncia na superficie, isto pode
acontecer por exemplo, se o 4&tomo ou a molécula possuir afinidades ndo condizentes com
as ligagdes estaveis no cristal ou a posi¢ao na superficie nao supre um numero suficiente de
ligagdes de modo que podem ser desalojados pelas vibragdes térmicas [,
O crescimento de cristais ¢ influenciado, portanto, tanto pelos mecanismos de ciné-
tica da interface, como por processos de transporte de massa e calor. Elwell e Scheel 2,
enumeraram sete estagios envolvidos no processo de crescimento por solugdo mas que po-
dem, também, ser estendidos para analisar o crescimento por outros meios. Os estagios do
processo sdo listados abaixo e ilustrados na figura 3.1. Os dois primeiros itens referem-se
aos processos de transporte de massa para a superficie de crescimento ¢ os demais a cinéti-

ca da interface ¢ liberacdo do calor latente de cristalizagao.




Figura 3.1. Etapas

no processo de

crescimento de

cristais por solugdo
[20]

i) Transporte do soluto para a vizinhanga da superficie do cristal.

ii) Difusdo através de uma camada de contorno, adjacente a superficie, na qual exis-
te um gradiente de concentragdo soluto-solvente.

iii) Adsor¢do na superficie do cristal de uma unidade de crescimento com conse-
qiiente liberagdo de parte do calor latente de solidificagdo.

iv) Difusao desta unidade através da superficie.

v) Ligacdo em um degrau (step).

vi) Difusdo ao longo do degrau.

vii) Integrag@o em um canto (kink) com liberag@o do restante calor latente.

3.2 PROCESSOS DE TRANSPORTE DE CALOR

Distribuicio de Temperatura no Cristal: A Figura 3.2 P!, mostra o fluxo de calor,
através de um cristal no crescimento por puxamento. O calor latente gerado na interface

solido-liquido ¢ dissipado através do cristal.
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Segundo Brice 11, a temperatura no cristal serd dada por :

I'=T,+(T,-T,)

1
— 2 %)
(1= hr /2a)exp _[%Jzz o0

(1-—ha/2) a

onde T, ¢ a temperatura ambiente, T, é a temperatura na interface de crescimento, z ¢ a dis-
tancia vertical a partir da interface, r ¢ a distancia radial a partir do eixo do cristal, a é o raio
do cristal, # = ¢ / K, onde € ¢ um coeficiente de transferéncia de calor que depende da at-
mosfera no forno e da emissividade da superficie do cristal e K, é a condutividade térmica
do solido. Na equagao acima supde-se que a distribui¢ao de temperatura ¢ independente do

comprimento L do cristal. Isto € valido quando:

L—z>(a/2h)"? )

A dificuldade que teriamos com a equacgao (1) seria definir a temperatura T,, o valor

da constante de resfriamento h, e a posi¢ao exata da interface z = 0.




Derivando a equagdo (1), com respeito a z, obtemos o gradiente axial de temperatu-

ra na interface:

1
, 1
(BTJ :_(Y;_T)(l—hr/2a)(2hj2 )
z=0

9z ““(1-ha/2) \a

E a derivada com respeito a  dard o gradiente radial:

1

a_T—_—z”‘(Tf‘TA)(ijex -(Z—hjzz 4
o7 (1-ha/2) \a P a @

As equagodes (3) e (4) permitem avaliar os gradientes axial e radial, o que € util para
o planejamento e avaliagdo de processos de crescimento.

Fluxo de Calor no Interior do Liquido e Forma da Interface: No crescimento de
cristais por fusdo, a forma da interface solido-liquido pode variar desde levemente concava
até extremamente convexa, dependendo de mecanismos hidrodindmicos na fase liquida e
do fluxo de calor através do solido.

De modo geral, no crescimento por puxamento a forma da interface ¢ dominada pela
interagdo na fase liquida entre os fluxos de convecgao livre, devido a gradientes de densi-
dade, e conveccdo for¢ada, devido a rotacdo do cristal. Quando a convecgao livre é domi-
nante, fluxos ascendentes ao longo da parede do cadinho e descendentes no seu centro sao
observados, a esta situagdo corresponde uma interface convexa. Quando o regime de con-
vecgao forgada é que domina, o fluxo mais quente é ascendente ao longo do eixo central do
cadinho e a interface ¢, em geral, plana ou concava.

Brandle 2 propde, Figura 3.3, trés regimes distintos de fluxo na fase liquida em
crescimento Czochralski dependendo do diametro do cristal. A cada um destes regimes cor-
responde um tipo distinto de interface s6lido-liquido, a saber:

1) Regime (a): — Interface Convexa




ii) Regime (b): — Interface Plana

iii) Regime (c): — Interface Concava

() (b} ted
Figura 3.3. (a) baixa rotagdo (pequeno diametro) com convecgao livre. (b) rotacdo
moderada com interagdo entre conveccao livre e forgada. (c) rotagdo rapida (grande

diametro) com interagdo entre convecgao livre e for¢ada 22,

Carruthers 3] analisou a evolugdo da forma da interface em termos dos fluxos con-
vectivos durante o crescimento de cristais por Czochralski. A Figura 3.4 231 ilustra esque-
maticamente a evolugdo da interface de um cristal de GGG analisado por Carruthers, onde
a forma da interface ¢ revelada por estrias de crescimento (flutuagdes de composicao, que

serdo discutidas mais a frente).

Figura 3.4. Ilustrag@o esquematica de um cristal de GGG mostrando

a forma da interface através de estrias de crescimento 23!




Conforme Carruthers 231, a convecgao térmica em liquidos, na configuragdo de Czo-

chralski, pode ser representada pelo numero adimensional de Grashof:

Ng, = goATR3v? (5)

onde g ¢ a aceleracdo gravitacional, o € o coeficiente de expansdo térmica do liquido, R € o
raio do cadinho e v a viscosidade cinematica do liquido. A for¢a motriz para o fluxo convec-

tivo, devido a rotacdo do cristal, pode ser expressa pelo numero adimensional de Reynolds:

Ni, = T0d?v! (6)

onde o ¢é a taxa de rotagdo, d € o didmetro do cristal. Comparando as duas forgas motrizes
convectivas através da normalizagdo com respeito a viscosidade:
_ 2
N, =N2, %)

encontra-se que a taxa de rotagdo e o diametro do cristal para os quais os fluxos de convec-

¢do térmica sdo contrabalangados pela convecgao forgada sdo dados por 231
[
d= [gocATR3n‘2]4GS 2 ®)

Esta equagdo representa bem, para diversos materiais, os valores de o e d para os
quais a interface sofre transicdo de convexa para planar.

Carvalho e Hernandes 4, estudaram a evolucdo na forma da interface em cresci-
mento de cristais de Bi;,TiO,, (BTO) por puxamento e verificaram um bom acordo com
a analise de Carruthers. Conforme estes autores [24], nestes cristais a inversao na forma da
interface ¢ revelada pela descontinuidade do padrdo de estrias (veja quadro inserido na Fi-
gura 3.5) 24, Em alguns casos, porém, ela pode resultar de evolug@o suave sem evidéncia

observavel de quebra brusca na forma da interface. A transicdo tende a ser mais suave pa-




ra cristais com ombros maiores € com razao de raios (cristal/cadinho) menor que 0,5. Fora
destas condi¢Ges experimentais ocorre transi¢do abrupta e inclusdes podem aparecer na pe-

riferia do cristal na regido onde a interface € convexa.

Figura 3.5. Padréo de estrias na fase inicial
de crescimento do BTO que revela a forma
da interface cristal-liquido no estagio
em que ela é convexa e facetada. A seta
indicando a dire¢do <100> indica também
a diregdo de crescimento. No quadro
inserido mostra-se a descontinuidade do

padrdo de estrias revelando uma transigdo

abrupta na forma da interface 41,

3.3 RANSPORTE DE MASSA, CAMADA DE CONTORNO E COEFICIENTE
DE SEGREGACAO

A Figura 3.6 [, mostra, esquematicamente, os processos de transporte de massa que
ocorrem em cristalizagdo efetuada pelo método de fusdo usando a técnica de puxamento.
Podemos notar pelo esquema abaixo que estdo presentes dois processos principais de trans-
porte de massa. Transporte de massa interno, ou seja, a troca de massa entre as fases solida
e liquida, que € intrinseca ao processo de crescimento. E o transporte de massa externo, que
sdo as perdas de massa da fase liquida através dos processos de evaporacgdo e de condensa-
¢do nas regioes frias do sistema de crescimento. Em casos extremos, o dopante é removi-
do da fase liquida e a sua incorporagéo na fase solida é completamente desprezivel [l. Ha

portanto, um mecanismo continuo de transporte de massa da fase liquida para as regides de




menor temperatura do forno durante todo o processo de crescimento que, em muitos casos,
possui relevantes efeitos na distribui¢do dos constituintes na fase solida.

De modo geral, no crescimento de cristais, algum componente tem concentragao di-
ferente na fase solida e na fase original, este € o caso do crescimento por solugdo e de cris-
tais ndo estequiométricos ou contendo impurezas intencionais ou nao. Nestas situacdes 0s
processos de transporte de massa adquirem importancia crucial e, para o entendimento do
processo de crescimento, é fundamental o conceito de coeficiente de segregacdo e camada

de contorno de difusao [,

Trangporis de

Elsmarnios de
Agquecimento

Cadinho

Figura 3.6. Mecanismos de transporte de massa nos processos reais

de crescimento pelo método de fusdo 1

A cristalizagdo ¢ um processo dindmico onde os constituintes migram continuamen-
te através das interfaces que delimitam as fases e, apos um curto transiente inicial, havera
um acimulo do constituinte segregado nas vizinhancas da frente de cristalizacdo devido ao
lento mecanismo de difusdo da fase nutriente. Esse efeito provoca o aparecimento de gra-
dientes de concentragdo na fase liquida que definem uma regido singular de espessura & de-

nominada de camada de contorno de difusdo, ilustrada na Figura 3.7.
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Figura 3.7. Perfil de concentrag@o e camada de contorno de difusdo
na interface so6lido-liquido. Cy € a concentragdo na fase solida, C; é
a concentragdo na interface e C, € a concentragdo no volume da fase

liquida. 8 define a espessura da camada de contorno de difuséo '8,

Em geral, sdo definidos trés coeficientes de distribuigdo dos constituintes nas fases,
também chamados coeficientes de segregagao, os quais serdo discutidos a seguir.
Coeficiente de Segregacdo no Equilibrio (k;): O coeficiente de segregacio no equi-
librio k, ¢ definido como a razéo entre a concentragdo do soluto no sélido Cs e a concentra-
¢do de soluto no liquido C, quando as fases solida e liquida estdo em equilibrio ['81:
ko = = ©)

L

O valor de &, pode ser calculado a partir do diagrama de fase, como mostrado na fi-
gura 3.8. Nesta figura ¢ ilustrado um sistema para o qual o coeficiente de segregacdo no
equilibrio ¢ menor do que a unidade, isto ¢, a concentragdo C; ¢ maior do que C. Portanto
o soluto ¢ segregado na interface de crescimento fazendo com que a camada de contorno de

difusdo fique enriquecida de soluto. A Figura 3.8(b) ilustra a situag¢do oposta onde Cy> C,.
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Figura 3.8. Diagramas de fase de equilibrio entre so6lidos e liquidos (a) Ilustra uma
situacdo em que a concentragao na fase liquida C; é maior do que a concentragao na fase
solida Cg; (b) Ilustra uma situagdo em que a concentrag¢do na fase liquida C, é menor que

a concentragdo na fase solida Cs.

A concentragdo da fase solida, tende a estar em equilibrio com a concentragdo da
interface C; € ndo com a concentracdo no volume da fase liquida, conforme predizem os
diagramas de fases. Como os processos de cristalizagdo sdo realizados fora da condigdo de
equilibrio, o coeficiente de segregacao definido pela equacao (3.9) deve ser corrigido por
termos que, no regime estacionario, levem em conta a velocidade de cristalizagdo e os me-
canismos de difusdo do soluto na fase liquida. Este novo coeficiente deve ser uma funcdo
desses parametros dindmicos uma vez que eles sao os fatores determinantes para acumula-
¢do de impurezas na interface solido-liquido 81,

Coeficiente de Segregacdio na Interface (k7). O coeficiente de segregacdo na inter-
face ¢é definido como a razdo entre a concentracdao de soluto no so6lido e a concentragdao no
liquido na posigdo da interface ['8):

. C
k' =— (10)

i




E necessério definir separadamente o coeficiente de segregagdo na interface porque,
de modo geral, a medida que a solidificagdo avanga a taxa de rejeigdo do soluto ¢ muito
maior que a taxa de sua difusdo no volume do liquido. No entanto experimentalmente &
muito dificil obter o valor de &7, ja que ¢ dificil obter o valor correto de C,. Por isso ¢ defi-
nido um novo coeficiente.

Coeficiente de Segregagao Efetivo (k,): O coeficiente de segregagdo efetivo k€ a
razdo entre a concentragdo de soluto no so6lido e no volume do liquido quando ocorre cris-

talizacdo:

kyy=—> (11)

Possui grande importancia e aplicabilidade nos processos de cristaliza¢do. Através
dele podemos estimar a concentragdo de impurezas na fase solida 81,

O coeficiente de segregacdo efetivo pode ser relacionado ao k™ através da relagdo:

ky=kF (12)
onde F deve ser uma funcdo da taxa de crescimento, grau de mistura do liquido, proprieda-
des do soluto ¢ solvente 18],

O coeficiente de segregacao efetivo k., conforme Burton Prim and Slichter ! pode

ser escrito como:

*

k
kefz * *
k' +(1—k )exp(—f3,/D, )

13)

onde f'¢ a taxa de crescimento, £* é o coeficiente de distribuicdo na interface e d, a espessu-

ra da camada de difusdo, dada por:




SS :1.6Di/3nl/6p—l/6w—1/2 (14)

onde D, € o coeficiente de difusdo do soluto, ® a taxa de rotacdo, p a densidade e 1 a vis-

cosidade 1.

3.4 FLUTUACOES NA TAXA DE CRESCIMENTO E ESTRIAS DE
CRESCIMENTO

Velocidade de crescimento. A velocidade de crescimento dos monocristais, é nor-
malmente obtida através do balango térmico do processo. O calor gerado pelos elementos
de aquecimento ¢ conduzido através do cadinho para a fase fundida. As perdas de calor
ocorrem por difusdo através do cristal e da haste suporte (dedo frio), que normalmente ¢
um bom condutor térmico, e através dos mecanismos de radiacdo e de convec¢do da fase
gasosa [,

Existe ainda outra fonte de calor que € intrinseca ao processo de solidificagdo: o ca-
lor latente, que € gerado na interface sélido-liquido. Considerando que a dissipacdo seja
efetuada unicamente através do cristal, o balanco do fluxo de calor na interface solido-li-
quido, é dado por %I

dT,

dT
L=k, &5k, &L
P S L

(15)

onde L ¢ o calor latente, K a condutividade térmica do so6lido, K, a condutividade térmica
do liquido, x a distancia paralela ao crescimento axial e 7 e 7; sdo as temperaturas no so-
lido e no liquido préximo a interface s6lido-liquido.

Supondo que o fluxo de calor seja dissipado instantaneamente pelo dedo-frio, o gra-

diente térmico da fase liquida ¢ uma fung@o somente das dimensdes do cristal. Como o pro-

. . . dT ,
cesso de crescimento ¢ suficientemente lento, —5- é normalmente suposto constante. Com

dx




essa aproximagao a maxima velocidade de crescimento estavel é obtida quando o gradiente

da fase liquida é nulo. Logo, a velocidade maxima de crescimento pode ser escrita como [':

Jnax = Ks A5 (16)
max pL dx

Assim, em um processo de preparagdo de um composto puro, os fatores determinan-
tes da velocidade maxima de crescimento podem ser classificados como [':

- Intrinsecos: fatores associados as propriedades fisico-quimicas do composto, co-
mo a condutividade térmica e o calor latente.

- Sistemadticos: fatores associados as condigdes externas que determinam o gra-
diente térmico da fase solida e que, em principio, podem ser modificados pelo experimen-

tador.

Estrias de crescimento. Um importante efeito da distribui¢do de temperatura sobre
a velocidade de crescimento foi discutido por Brice e Whiffin 3], Flutuagdes periddicas de
temperatura na interface cristal-liquido que surgem como resultado da interagdo entre os
fluxos de convecgdo livre e forcada na fase liquida produzem variagdes na taxa de cresci-
mento, as quais, em sistemas com coeficientes de segregacao diferentes da unidade, levam
ao aparecimento de estrias de crescimento.

Como ja mencionado, desprezando o efeito da radiacdo, a equacdo de balanceamen-
to do calor na interface de crescimento € dada pela equagdo 3.15. Na interface haverd uma
camada de contorno térmica &, que ¢ dada pela equagdo 3.14 se substituimos a difusividade
do soluto (D,) pela difusividade térmica (D). Uma mudang¢a na temperatura do volume da
fase liquida de AT mudara d7;/dx por uma quantidade A77/0; e se dT¢/dx ¢ constante, entdo

a mudanca resultante na taxa de crescimento, calculada pela equagdo 3.15, sera °I:

_K, AT

A el
/ pL &

(17




Por outro lado, o coeficiente de segregacdo efetivo, definido anteriormente, é dado

por:

C
kef = C_S
L
ou
C=C, Kef

isto nos permite calcular a variagdo AC na concentragdo de soluto no sélido em termos de

uma variacdo Af na taxa de crescimento, isto é:

dk, AC AfF dk,
AC=C, —LAf AC_N Ry (18)
df Cs kef df
A derivada da equacdo 3.13 em relagdo a f'da:
dke * _1 * 8
L~k - - (1-k )(——S]exp(—fSS/DL) (19)
df [k +(1-k" )exp(-fo5 /D, )f D,

substituindo a equacdo 3.19 e a equacdo 3.17 na equacdo 3.18 obteremos ?I;

AC 85K ATk, (1=k")exp(=f35/D,)
Cy 8, pLD , k

(20)

A equagdo 3.20 expressa quantitativamente o efeito, ja mencionado, de oscilagdes
térmicas sobre a concentracdo de soluto no s6lido para sistemas com coeficientes de distri-
buicao diferentes da unidade. Elas produzem estrias de concentragdo paralelas a interface

de crescimento.




Para minimizar AC/Cs, para um dado valor de AT, a equacdo 3.20 indica que deve-
mos usar uma taxa de crescimento elevada e uma baixa rotagdo, visando obter um valor

grande do fator f54/D,.

3.5 CINETICA DA INTERFACE

Uma unidade de crescimento (atomo, molécula ou ion) ao alcangar a superficie do
cristal deve encontrar um sitio energeticamente favoravel para ligar-se definitivamente a
ele. A Figura 3.9 mostra esquematicamente possiveis sitios que podem ser encontrados por
uma unidade de crescimento na superficie do cristal ['. Um canto (kink), posi¢@o 3 mostra-
da na Figura 3.9, na qual metade da unidade esta ligada, ¢ muito reativa. Uma unidade de

crescimento nesta posi¢do tem ligagdo muito mais forte que nas posigdes 1 ou 2.

Figura 3.9. Estrutura de degraus (steps): (1) unidade de crescimento adsorvida sobre
a interface plana, (2) unidade de crescimento adsorvida em um degrau, (3) unidade de

crescimento em um canto (kink), (4) vacancia na interface, (5) vacancia num degrau [,

Neste trabalho discutiremos, quanto a natureza da interface, como ocorrem os sitios
para ligacdo das unidades e como isto afeta a velocidade de crescimento do cristal.

As interfaces so6lido-liquido podem ser de dois tipos ['8):

Interface “Sharp”: E quando a mudanca soélido-liquido ocorre desconti- nuamente

sobre um plano atémico, como pode ser visto na figura 3.10.
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Interface difusa: E quando a mudanga solido-liquido ocorre gradualmente através

de varias camadas, como mostrado na Figura 3.11.

Figura 3.11. Vista da formacao de

uma interface difusa [8!

Quando a interface é “sharp”, trés tipos sao possiveis ['8:
Singular perfeita: atomicamente lisa e perfeita.
Singular imperfeita: atomicamente lisa com defeitos.

Rugosa: atomicamente rugosa.

A cinética de crescimento ¢ diferente para cada tipo de interface e discutiremos aqui
somente o crescimento sobre interface “sharp”.

Crescimento Sobre Interface Singular Perfeita: Unidades de crescimento da fase
liquida ndo podem ser acrescentadas isoladamente, mas devem ser depositadas em aglome-
rados. O tamanho minimo do aglomerado que pode fixar-se na interface ¢ o niicleo critico.
Uma vez formado, ele pode expandir facilmente, mas sua formacdo requer um grande des-

vio do equilibrio, tal que AT ou AC/C devem ser grandes.




Crescimento Sobre Interface Singular Imperfeita: Se a interface de crescimento é
singular mas imperfeita, a necessidade de formar um nucleo critico pode desaparecer ¢ a
taxa de crescimento torna-se proporcional ao nimero de sitios imperfeitos e a taxa de cres-

cimento lateral a partir deles. A Figura 3.12 1?7 ilustra uma interface deste tipo onde uma

deslocagdo em parafuso pode ser observada.

Figura 3.12. Deslocagdes e
degrau sobre uma face (111) de
um cristal de Ag observados por
STME7,

Crescimento Sobre Interface Rugosa: Em uma interface rugosa, unidades da fase
original podem ser acrescentadas aleatoriamente uma a cada vez. A Figura 3.13 27 mostra

uma interface deste tipo onde degraus e cantos (“kinks”) podem ser observados.

Figura 3.13. Degraus sobre a
face (001) de um cristal de silicio
observados por microscopia de
tunelamento (STM) 271




Transi¢do Singular-Rugosa: Jackson ['81 mostrou que ¢é possivel determinar se uma
face ¢ singular ou rugosa, conhecendo somente a entropia de fusdo (ou solucdo) e as vizi-
nhancas de um atomo. Ele fez isto calculando a energia livre AG, para arranjar N, 4&tomos
adicionais sobre o topo de uma camada completa de NV atomos, isto é, a energia necessaria
para arranjar N, atomos aleatoriamente em N sitios. Ele calculou AG, relativo a uma cama-

da completa cheia e mostrou que na temperatura de equilibrio 7,:

AGe:qNA(N—NA)_ln N | Nap[N-N, o
NKT, N? N-N,) N N,

onde g = ASw/ku, sendo AS a entropia de transicdo, k a constante de Boltzmann, w € o
numero de primeiros vizinhos em um plano paralelo & interface e # ¢ o nimero de pri-
meiros vizinhos no volume do so6lido. A Figura 3.14 abaixo ilustra o comportamento des-

ta funcao.

Figura 3.14.

Energia livre

g=0.%
relativa em funcao

< %] B3 55 oy — da ocupacio dos

NN sitios ['8]

Nas curvas da Figura 3.14 acima, para ¢ < 2 ha um minimo largo correspondendo,
aproximadamente, a metade dos sitios ocupados e para ¢ > 2 ha dois minimos bem defini-
dos correspondendo a N, = 0 ¢ N, = N. Portanto, valores de ¢ <2 da interfaces rugosas ¢ ¢

> 2 corresponde a interfaces planas (singulares).




Embora, teoricamente, muitas faces possam ser rugosas, tais faces tendem a ter ener-
gias livres mais altas por unidade de area que faces singulares. Por isto, faces singulares sdo
mais comuns na pratica, particularmente em crescimento por solugéo ['8,

Velocidade de crescimento e tipos de interface: Brice '8 mostra como a velocidade
de crescimento muda com o tipo de interface. Na tabela 3.1 sdo mostradas as relagdes en-
tre a taxa de crescimento f'e a forca motriz do processo AT para diferentes tipos de inter-

face (18],

Tabela 3.1. Taxas de crescimento para varios tipos de interface [1%]

N° TIPO DE INTERFACE TAXA DE CRESCIMENTO

Singular Perfeita

1 (a) Grande nucleo espalhando lentamente

2 (b) Grande nucleo espalhando rapidamente

3 (c) Pequeno nucleo espalhando lentamente

4 (d) Pequeno nucleo espalhando rapidamente
Singular Imperfeita

5 (a) Frag@o de sitios disponiveis constante

(b) Deslocagdo em parafuso e pequeno super-resfriamento

(c) Deslocacao em parafuso e grande super-resfriamento

Rugosa

(a) pequeno super-resfriamento

9 (b) grande super-resfriamento

Al e Bi sdo constantes para os varios tipos de processos. Ai ¢ geralmente uma fungdo da temperatura
e decrescera lentamente com a temperatura.
n* ¢ o nimero de atomos em um nucleo critico.




Capitulo 4

O METODO
DE FUSAO

41 INTRODUCAO

No método de fusdo a velocidade de crescimento estd intimamente associada
com a dissipagdo de calor latente de solidificacdo através dos mecanismos
de transporte de difusdo e conveccdo. Como na camada de contorno da interface sélido-
-liquido o processo de conveccdo pode ser desprezado, os mecanismos de difusao térmica
possuem uma importancia fundamental nos processos. De uma maneira geral, portanto, os
processos de crescimento no método de fusdo sdo governados pela equagdo geral de difu-

sdo térmica [

oT
D.VT =— (1
g ot

onde D; ¢ o coeficiente de difusdo térmica.
42 ATECNICA DE CZOCHRALSKI

A técnica de puxamento ou Czochralski (CZ) ¢ uma das mais importantes do méto-
do de fusdo, uma vez que possibilita a preparacao de monocristais de diversos compostos
com grandes dimensdes onde a homogeneidade e a pureza podem ser preservadas [!l. Nesta

técnica, o material a ser cristalizado €, inicialmente, fundido em um cadinho conveniente,




acoplado dentro de um container, cercado por material refratario resistente a alta tempera-
tura, este material é revestido por uma resisténcia para o aquecimento, obedecendo a um
controlador, com um sistema previamente programado para o aquecimento do cadinho ['81,
Posteriormente, uma semente cristalina ¢ colocada em contato com a fase liquida, e ¢ vaga-
rosamente puxada através de uma haste refrigerada denominada dedo frio, conforme mos-

tra esquematicamente a Figura 4.1.

dedo-fno

SeInente

cr=stal

-

O E hmntm de Figura 4.1.

3| l.'ﬁtl'l.'l.l.dl:l -..,h'\': o s i i Elementos de um

(s % cadinho sistema tipico de
, Y .

D h.“w‘ﬁ‘lﬁ“ﬂ-“"‘m‘ﬁ“."ﬂ% D CreSCImento p or

puxamento 28],

Com o objetivo de homogeneizar a fase liquida, bem como, de se obter uma boa si-
metria térmica, o cristal ¢ mantido em rotacdo constante durante o processo. O didmetro
cristalino, nesta técnica, ¢ uma fun¢ao da temperatura e da velocidade de puxamento.

Nesse método a taxa de puxamento depende das caracteristicas fisico-quimicas da
substancia que estd sendo cristalizada, do diametro do cristal e da velocidade de puxamen-
to. A temperatura do liquido e a taxa de cristalizagdo, a qual depende da taxa de remocao
de calor, podem ser medidos independentemente. As principais vantagens da técnica estdo
relacionadas com os seguintes fatores [11:

* Os monocristais podem ser crescidos em diversas orientagdes cristalograficas.




* O processo de separagdo do cristal do nutriente ou cadinho poés-crescimento, ndo
¢ necessario.

* A homogeneidade dos monocristais pode, em principio, ser preservada através do
controle do processo de segregacao.

* Alguns monocristais semicondutores podem ser preparados completamente li-
vres de defeitos estruturais como, por exemplo, as deslocagoes.

* A velocidade de crescimento ¢é relativamente rapida e pode ser controlada pelo

operador.

Em alguns monocristais de elementos ¢ compostos semicondutores a técnica permi-
te que as perfeicdes estruturais possam ser preservadas ainda que preparados em gradien-
tes térmicos ndo despreziveis. Monocristais de outros compostos, entretanto, quase sempre
apresentam grandes densidades de deslocacdes. A técnica apresenta, entretanto, algumas
desvantagens relativamente a outros métodos de preparagdo, como [':

* O controle de pureza dos compostos pode ser complexo, uma vez que o proprio
cadinho pode constituir-se numa fonte importante de impurezas.

¢ O controle da atmosfera de crescimento, do didmetro cristalino € da forma da in-
terface solido-liquido se faz necessario para preservar a qualidade estrutural, a pureza e a
homogeneidade.

* Os equipamentos ¢ os cadinhos sdo, usualmente, de alto custo.

* O sucesso na preparacdo de monocristais homogéneos e de alta perfeigao estrutu-

ral esta condicionado, invariavelmente, a experiéncia do operador.

43 ATECNICA DE CRESCIMENTO POR PUXAMENTO A PARTIR DE
SOLUCAO (TOP SEEDED SOLUTION GROWTH, TSSG)

Uma variagdo da técnica tradicional de puxamento é representada pelo puxamento

de cristais a partir de uma fase liquida que ¢ constituida de uma solu¢do do composto a ser




cristalizado. Esta técnica ¢ comumente referida como “top seeded solution growth” (TS-
SG). Ela representa um importante avango na tecnologia de crescimento de cristais € € o
resultado da combinacgdo do crescimento por fluxo com a técnica de Czochralski. Sua ca-
racteristica distintiva ¢ que ela combina as vantagens da técnica de puxamento com aquelas
do crescimento a partir de solugdo.

Portanto, além das caracteristicas vantajosas j& anteriormente mencionadas em rela-
¢do a técnica de puxamento, podemos adicionar a vantagem de que na técnica TSSG o cris-
tal € crescido a uma temperatura abaixo do ponto de fusdo. Isto estende a aplicabilidade da
técnica de puxamento as seguintes categorias de materiais [':

* Materiais que fundem incongruentemente, isto é, aqueles que se decompdem an-
tes do ponto de fusdo tal que a cristalizagdo por fusdo resulta em alguma outra fase.

* Materiais que sofrem transi¢do de fase entre a temperatura de fusdo e a ambiente.

* Materiais que apresentam alta pressdo de vapor na temperatura de fusao.

* Materiais que apresentam constituintes altamente voldteis e cuja composi¢ao qui-
mica pode, portanto mudar com o aquecimento até o ponto de fusao.

* Materiais altamente refratdrios, os quais requerem técnicas dificeis e caras para

sua cristalizagdo por fusdo.

A técnica possui, entretanto, baixa velocidade de crescimento em comparagdo com
o puxamento por fusado e dificuldades relacionadas com o desvio de estequiometria na fase

cristalina sdo especialmente importantes [,
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Capitulo 5

SINTESE POR REACAO
NO ESTADO SOLIDO

5.1 OBTENCAO DOS COMPOSTOS POR REACAO NO ESTADO SOLIDO

estudo da solubilidade do térbio na matriz do Bi,,TiO,, (BTO), foi realizado

Oa partir da sintetizagdo dos compostos através de reagdo no estado solido.

Os materiais utilizados inicialmente foram 6xido de bismuto (Johnson Matthey, 99.995
%), oxido de titanio (Johnson Matthey, 99.975%) e 6xido de térbio (Aldrich , 99.9%).
Em nossos experimentos de sintese, usamos misturas com as seguintes composigoes:
Bi,0; : (1 —x) TiO, : (x/4) Tb,0,, onde os valores de x foram 0,05, 0,10, 0,20, 0,40, 0,60,
0,80 e 1,00. Nos experimentos adotou-se o seguinte procedimento: apds a pesagem em
proporcdes molares convenientes em uma balanga de precisdo, os compostos eram mis-
turados mecanicamente, até a obtenc¢do de uma mistura homogénea. Acetona era utiliza-
da como meio liquido para facilitar a homogeneiza¢do. Em seguida o material era colo-
cado em um cadinho de platina e levado ao forno resistivo previamente aquecido a tem-
peratura de 750°C. Apds um periodo de aproximadamente 6 horas, ele era retirado para
ser triturado em almofariz de agata. No estagio final de moagem, acrescentava-se acetona
como meio liquido para facilitar a homogeneizagdo. Depois de seco ao ar livre, o mate-
rial era devolvido ao forno a uma temperatura mais alta, geralmente 800°C. Esse proce-
dimento era repetido em média 3 vezes a cada 24 horas, por um periodo de tempo total
que variava de 139 a 191 horas. O resumo das etapas do processo de sintese para cada

composicdo ¢ mostrado na Tabela 5.1.




Tabela 5.1. Descrigdo das etapas do processo de sintese das composigdes para x
=0,05, 0,10, 0,20, 0,40, 0,60, 0,80 e 1,00, com respectivos intervalos de tempo e
temperatura em que ficaram em exposi¢ao no forno, bem como o nimero de vezes

que cada uma foi triturada

Tempo de sintese N° de Meio liquido
X vezes que usado para

750°C 800°C 820°C 830°C 840°C triturou homogeneizar
0,05 38h 101 h 14 Acetona
0,10 15h 28 h 121 h 16 Acetona
0,20 24 h 3h 144 h 17 Acetona
0,40 28 h 15h 8h 53h 87h 17 Acetona
0,60 17 h 4h 17 h 127 h 16 Acetona
0,30 16 h 4h 3h 144 h 17 Acetona
1,00 20 h 3h I5h 128 h 17 Acetona

5.2 ANALISE POR DIFRACAO DE RAIOS-X

Visando identificar as fases presentes nos materiais obtidos através do processo de
sintese, utilizamos difragdo de raio-X, método do po. Os difratogramas foram coletados em
um difratdmetro automatico SHIMADZU XRD-6000 usando a radiagdo CuK, de um tubo
selado com tensdo de 40,0KV e corrente de 40,0mA. A varredura foi realizada para o inter-
valo de 5°a 100°em 26, com passo de 0.02° e tempo de contagem de 2,5 segundo em cada
passo. Os difratogramas para os compostos sintetizados referentes as composigdes para x
=0,05, 0,10, 0,20, 0,40, 0,60, 0,80 e 1,00 sdo mostrados na Figura 5.1, para o intervalo de
20 de 15° a 100°. E também mostrado, para comparacio, o difratograma do BTO nominal-

mente puro 21,
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Figura 5.1. Difratogramas de raios-X para as composic¢des 6 Bi,O; : (1 —x) TiO, :
x/4 Tb,0,, com valores de x iguais a (b) 0,05, (c) 0,10, (d) 0,20, (e) 0,40, (f) 0,60,
(g) 0,80 ¢ (h) 1,00. O difratograma do BTO nominalmente puro (a) também ¢

mostrado, para comparagao.

Os resultados de difracdo de raios-X revelam que mesmo para x = 0,05 duas fases es-
tao presentes: a sillenita Bi,,TiO,, (BTO), possivelmente com algum teor de térbio, e outra
tetragonal identificada, por comparag¢do com o arquivo do JCPDS 1, como Bi,; 39TbO) g 45
(BTDbO). Para determinar as posi¢des das reflexdes em cada difratograma usamos o progra-
ma PowderX B3% e a indexagéo foi feita por analogia com os indices do BTO puro ! e BT-
bO 1. Na tabela 5.2 sdo mostrados os valores de 20 e os indices de Miiller correspondentes

para a fase sillenita presente nas composi¢des obtidas para x entre 0,05 ¢ 0,40.




Tabela 5.2. Indexag@o dos diagramas mostrados na Figura 5.1,

referentes a estrutura sillenita

26
N BTO BTO BTO BTO BTO hkl
X=005  X=010 X=020  X=040

1 17,42 17,38 17,35 17,42 (200)
2 21,38 21,34 21,32 21,36 211)
3 24,73 24,69 24,68 24,73 24,70 (220)
4 27,71 27,67 27,68 27,71 27,68 (310)
5 30,41 30,38 30,35 30,41 30,37 (222)
6 32,91 32,87 32,86 32,91 32,88 (321)
7 35,26 35,24 35,20 35,25 (400)
8 37,48 37,44 3742 37,48 37,45 (330)
9 39,59 39,56 39,53 39,58 39,56 (420)
10 41,60 41,57 41,55 41,61 41,58 (332)
11 43,55 43,51 43,49 43,54 43,52 (422)
12 4542 45,39 45,38 4543 45,39 431)
13 49,00 48,97 48,96 49,01 (521)
14 52,40 52,36 52,35 52,40 52,38 (433)
15 54,04 54,01 53,99 54,04 54,02 (442)
16 55,65 55,62 55,60 55,65 55,63 (532)
17 57,22 57,22 (620)
18 58,77 58,74 58,73 58,78 58,76 (541)
19 60,30 60,27 60,25 60,30 60,27 (622)
20 61,80 61,77 61,75 61,80 61,78 (631)
21 63,28 63,24 63,23 63,28 (444)
22 64,72 64,72 64,70 64,75 64,72 (550)
23 66,19 66,14 66,15 66,18 (640)
24 67,61 67,59 67,58 67,62 67,59 (552)
25 69,03 69,00 69,00 69,03 (642)
26 70,43 70,42 70,38 70,43 (730)
27 73,19 73,17 73,16 73,19 73,18 (651)
28 74,56 74,49 74,52 74,58 74,54 (800)
29 75,92 75,89 75,88 75,93 75,91 (741)
30 77,27 77,25 77,24 77,30 77,28 (644)
31 78,62 78,59 78,58 78,62 78,60 (653)
32 79,95 79,92 79,92 79,95 79,94 (660)




20

N BTO BTO BTO BTO BTO hkl
X =0,05 X =0,10 X =0,20 X = 0,40

33 81,28 81,26 81,25 81,28 81,26 (743)
34 83,94 83,91 83,90 83,95 (752)
35 85,25 85,22 85,22 85,28 (840)
36 86,57 86,56 86,53 86,58 86,56 (833)
37 87,89 87,86 87,85 87,90 (842)
38 89,20 89,16 89,21 89,21 (761)
39 90,52 90,48 (664)
40 91,83 91,80 91,84 91,83 (754)
41 94,46 94,44 94,47 (763)
42 97,10 97,07 97,11 97,10 (770)
43 98,43 98,40 98,45 (860)
44 99,76 99,72 (772)

Para seguir a evolugdo das duas fases presentes, mostramos na Figura 5.2 uma parte
dos difratogramas para o intervalo de 20 entre 27,4° ¢ 28,2°, onde sdo observadas as linhas
mais intensas das duas fases. Para as composi¢des correspondentes a x = 0,05, 0,10, 0,20 e
0,40 temos duas linhas de difracdo bem definidas, sendo a da esquerda pertencente a fase
sillenita e a da direita a fase tetragonal do BTbO. Para x > 0,40 ndo ¢ mais possivel identi-
ficar claramente a fase sillenita separada, o resultado indica que somente a fase tetragonal
esta presente.

Se compararmos a posi¢do da linha da fase tetragonal pura (#) com as posigdes cor-
respondentes para as outras composi¢des, notaremos que esta linha desloca-se para a direi-
ta. Esta caracteristica, combinada com a auséncia da fase sillenita nos difratogramas (f) e
(g), pode ser tomada como uma possivel indicagdo de que a fase tetragonal, em todo o in-
tervalo de x de 0,05 a 0,80, possui titanio dissolvido em sua estrutura em diferentes concen-
tracdes. Os resultados sugerem, portanto, que o titdnio apresenta boa solubilidade na matriz

tetragonal do BTbO, enquanto que o térbio apresenta baixa solubilidade no BTO.
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i) acompanhar a evolugdo das fases presentes.

Esta conclusdo ¢é reforcada pela analise da quantidade relativa das fases presente
através da comparacdo entre as intensidades de linhas de difragdo. Numa mistura de fa-
ses podemos escrever a intensidade de uma linha de difra¢ao particular para uma das fa-

S€S COmo:

i i (1)

onde /; ¢ a intensidade da linha, C; é a fragdo volumétrica de fase na mistura ¢ K; é uma
quantidade que dependera dos parametros experimentais de medida, de 0, 44/ e do tipo de
substancia B, Para o caso em estudo, se indicarmos a fase sillenita por S e a fase tetragonal

por T, podemos, para uma linha de difragdo particular, escrever:

I;=K, C; (2)

Ir=K; Cr 3)




Dividindo uma equagio pela outra, obteremos:

I, K Cr .
IS KS CS

Para uma andlise semi-quantitativa, vamos supor K/Ks = K constante para um par
de linhas particulares. Esta restricdo é razoavel para nosso proposito considerando que as
fases diferem entre si apenas pelas quantidades relativas de Ti e Tb e que nos interessa ape-
nas avaliar o comportamento do sistema. Com esta restrigdo podemos escrever:

Iy

C
T =K== 5)
N N

que expressa o fato de que a razdo entre as intensidades relativas de duas linhas particulares
¢ proporcional a razdo entre as fracdes volumétricas de duas fases.
Se supusermos que todo titdnio presente na mistura original vai reagir para formar

BTO e, analogamente, o térbio vai reagir para formar BTbO, o grafico da equagéo (5.5),
X

onde podemos substituir —L por m, sera uma reta. O desvio deste comportamento ¢
s
uma indicacdo de que titanio esta dissolvido no BTbO ou térbio no BTO.
Para verificacdo escolhemos as linhas de intensidades mais elevadas nas duas fases
e construimos o grafico da Figura 5.3. A curva tem um comportamento exponencial, /; tem
um crescimento relativo a uma taxa mais elevada do que deveriamos esperar se nossa hipo-
tese anterior estivesse correta. Portanto, podemos concluir que parte do titanio ao invés de

reagir para formar BTO, dissolveu-se no BTbO contribuindo para aumentar a fragao volu-

métrica da fase tetragonal.
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Figura 5.3. Razdo entre intensidades para as linhas mais intensas das duas
fases presentes em fungdo da fracdo entre as fases.

Tendo os difratogramas indexados, usamos o programa UnitCell 32! para refinar os para-
metros de rede dos materiais com fase sillenita obtidos para x entre 0,05 ¢ 0,40. Os resultados
sa0 mostrados na tabela 5.3 onde o pardmetro de rede do BTO puro foi também incluido. O er-
ro foi avaliado como a média, para todas as reflexdes medidas, da quantidade |Ao/a = cotBAB.
Os dados da Tabela 5.3 sdo mostrados graficamente na Figura 5.4. Como pode ser observa-
do, os valores de a sdo iguais, dentro do erro experimental, indicando que a eventual presenga

de térbio nestas composi¢des deve ser baixa o suficiente para ndo afetar o pardmetro de rede.

Tabela 5.3. Parametros de rede dos materiais obtidos por sintese no estado sélido.

O parametro de rede para o0 BTO nominalmente puro também estd mostrado

Composicao do material a(Ad)
BTO 10,176 £ 0,003
BTO (X=0,05) 10,172+ 0,004
BTO (X=0,10) 10,171 £ 0,003
BTO (X=0,20) 10,172 £ 0,003

BTO (X=0,40) 10,170 = 0,004
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Figura 5.4. Pardmetros de rede para amostras de BTO obtidas por sintese
no estado solido para diferentes valores de x. O primeiro valor a esquerda

(x = 0) foi medido a partir de um monocristal 21,

Na Tabela 5.4 ¢ mostrada a indexagdo das linhas de difragdo correspondentes as fa-
ses tetragonais obtidas para valores de x entre 0,05 ¢ 1,00. O valor da primeira coluna cor-
responde ao da ficha JCPDS 1. Os parametros de rede destes materiais foram também cal-
culados usando o programa UnitCell 2. Os resultados sdo apresentados na tabela 5.5 jun-
tamente com aquele da referéncia [ e os volumes das células unitarias correspondentes
sao mostrados na Figura 5.5. Desta ultima figura podemos notar que os volumes das célu-
las unitarias das fases obtidas a partir de composi¢des com valores x entre 0,05 a 0,80 sdo
menores do que o valor correspondente para o composto puro. Como o titanio possui raio
atomico menor do que o do térbio, podemos considerar que este resultado reforca a indica-

¢do de que nesta regido devemos ter titanio dissolvido no BTbO.




Tabela 5.4. Indexagdo dos difratogramas mostrados na Figura 5.1 correspondentes a fase
tetragonal BTbO 2]

26
N* ®Tb0) BTHO BTHO BTPO BTHO BTHO BThO BTbO (KD
2 X=0,05 X=0,10 X=020 X=040 X=0,60 X=0,80 X=1,00
1 2782 2791 2786 2771 27,89 2788 2781 2775 (101)
2 31,68 31,62 3164 3172 31,66 31,89 3154 (002)
3003251 32,72 32,63 32,60 3245 3244 3238 3245 (110)
4 4604 46,15 4610 4616 4632 4632 46,15 (112)
5 46,64 4694 4683 4675 4656 4652 4648 46,58  (200)
6 5409 5401 5399 5404 5402 5450 5432 53,93  (103)
7 5519 5562 5545 5536 5522 5516 5509 5511  (211)
8§ 5748 5772 57,66 5721 57,67  57.63 57,54 5738  (202)
9 66,18 6614 6615 66,18 (004)
10 6809 68,55 68,02 68,02 (220)
11 74,13 7444 7452 7458 7454 7450 7436 7400 (213)
12 75,09 7504 7498 7500  (301)
13 7573 7589 7588 7593 7591 (114)
14 77,03 77125 7728 77,18 7711 7695  (222)
15 7748 7752 7724 7730 71,68 7740 7743 (310)
16 84,80 (204)
17 8619 8656 8653 8658 86,25 86,16 86,04 (312)
18 90,56 90,55 9048 (105)
19 9230 92,63 (303)
20 9321 93,27 93,03 9316 (321)

Tabela 5.5. Parametros de rede dos compostos de BTbO obtidos sob diferentes condigdes

de preparagdo. O valor obtido na referéncia [*! também é mostrado para comparagdo

BTbO a () c(A) Volume (A3)

Ref. 129 3,8914 + 0.0006 5,6439 +0.0009 85,47 + 0.04
BTbO(X=0,05) 3,875+ 0.003 5,644 + 0.005 84,8 +0.1
BTbO(X=0,10) 3,883 + 0.004 5,643 +0.006 85,1+0.2
BTbO(X=0,20) 3,886 + 0.005 5,635+ 0.009 85,1+0.2
BTbO(X=0,40) 3,887 +0.003 5,625 +0.008 85,0+0.1
BTbO(X=0,60) 3,888 + 0.002 5,589 + 0.006 84,46 + 0.09
BTbO(X=0,80) 3,894 +0.001 5,598 +0.003 84,89 + 0.04
BTbO(X=1,00) 3,8912 + 0.002 5,6568 + 0.0007 85,65+ 0.01
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Figura 5.5. Volume da cela unitaria do BTbO obtido em diferentes condigdes.

O primeiro valor & esquerda (losango preenchido) corresponde ao valor da ref. 2]

Os resultados das medidas de difragdo de raios-X realizadas nos materiais obtidos
por reagao no estado so6lido indicam que a solubilidade do térbio na matriz do BTO ¢ pe-
quena e que, por outro lado, o titdnio tem boa solubilidade no BTbO. Portanto, a sintese
por reagdo no estado solido nos indica que devemos ser capazes de crescer monocristais de

BTO dopados com térbio apenas com baixas concentragoes deste dopante.

5.3 ANALISE TERMICA DIFERENCIAL

Medidas de analise térmica diferencial (DTA) foram realizadas visando avaliar a es-
tabilidade das fases presentes. As medidas foram efetuadas usando um equipamento marca
TA Instruments, modelo STA 409 EP, do Grupo de Crescimento de Cristais ¢ Materiais Ce-
ramicos do IFSC/USP. O intervalo de temperatura investigado foi de 300 a 1000°C usando
taxa de aquecimento de 10°C/min e cadinhos de platina pura. Os resultados sdo mostrados

na Figura 5.6.




Nas curvas (a) e (b), correspondentes a x < 0,20, é possivel observar, com seguranga,
apenas um pico endotérmico proximo de 875°C, que corresponde a temperatura de fusao
incongruente do BTO. Para x > 0,20 ¢ possivel notar também a presenca de um pico endo-
térmico proximo de 600°C. Na curva (d) notamos uma mudanca de comportamento do pi-
co em 875°C, ele parece resultar de uma situacdo intermediaria entre aquela observada nas
curvas de (a) a (c) e aquela que aparece nas curvas de (e) a (g). Nestas ultimas, proximo
de 900°C, ndo temos propriamente um pico, mas sim um degrau, uma mudanca de linha de

base, como a que ocorre em uma transicao vitrea 33,
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Figura 5.6. Analise térmica diferencial dos materiais sintetizados através de reagao
no estado solido com composigdes 6 Bi2O3 : (1 —x) TiO2 : x/4 Tb4O7, com
valores de x iguais (a) 0,05, (b) 0,10, (c) 0,20, (d) 0,40, (e) 0,60, (f) 0,80, (g) 1,00




Podemos concluir, portanto, que para as concentragcdes mais baixas de térbio
(x=0,05¢0,10) o comportamento das curvas de DTA na mistura é determinado pelo BTO,
fase predominante nestas condicdes. A fase tetragonal do BTbO esté presente, mas em con-
centracdo baixa o suficiente para que seu comportamento nao afete a forma da curva. Pa-
rax > 0,20 a contribui¢do da fase tetragonal ja é perceptivel. O comportamento desta fase,
curva (g), ¢ caracterizado por uma transicao de fase em 620°C e por um degrau em 920°C,
possivelmente uma transigdo vitrea. O deslocamento do pico endotérmico de 620°C na cur-
va (g) para cerca de 580°C nas curvas de (d) a (f) pode ser atribuido a presenga de titanio
na matriz tetragonal do BTbO. A determinagdo do tipo da transi¢ao de fase em 620°C e da
natureza exata daquela em 920°C requerem estudos adicionais. Um estudo mais detalhado
do BTbO usando analise térmica diferencial e difracdo de raios-X em altas temperaturas
deve ser realizado.

Como evidencia o estudo por DTA, em baixas concentragdes do térbio predomina o
comportamento da fase sillenita e, portanto, o crescimento de cristais ndo deve ser prejudi-

cado pelas instabilidades térmicas associadas a fase tetragonal do BTbO.




Capitulo 6

CRESCIMENTO
DE CRISTAIS BTO-Tb

6.1 DIAGRAMA DE FASES DO SISTEMA Bi,0; - TiO,

ma visao parcial do diagrama de fases do sistema Bi,0; — TiO, é mostrada

Una figura 6.1 B4, Este diagrama, inteiramente aceito por longo periodo, esta-
belece que o composto Bi;,TiO,, é estequiométrico, isto é, 0 BTO existe numa fase tnica,
sem uma regido de solugdo solida. No entanto, Miyazawa e Tabata [ realizaram um es-
tudo mais detalhado da regido proxima a composicdo do BTO e mostraram que este com-
posto é nao estequiométrico. Na Figura 6.2 é mostrado o diagrama de Miyazawa e Taba-
ta onde uma regiao de solucdo sélida para o BTO pode ser observada. Ambos concordam

que o BTO apresenta fusao incongruente em 875°C, decompondo-se em Bi,0; e Bi,Ti;0,,.

Figura 6.1. Parte do
wsn |- IBT0, 00y, + Ly

h'\-
e TR =

diagrama de fase

do sistema Bi,0; —
T,0,, devido a Bruton
1341, Como pode ser
notado, a 875°C a
fase solida Bi,,TiO,0
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Figura 6.2. Parte do diagrama de fase do sistema Bi,O; — TiO,, devido a
Miyazawa e Tabata [*3. O comportamento ndo estequiométrico do BTO ¢

i

Temperature (T)

evidenciado pela regido de solucdo solida mostrada em destaque no diagrama

A fusdo incongruente de um composto limita enormemente os processos de prepara-
¢do do mesmo, uma vez que s6 podem ser preparados de suas solugdes. O BTO ¢ geralmen-
te crescido pela técnica conhecida como “Top Seeded Solution Growth” (TSSG), usando
uma solugéo contendo excesso de 6xido de bismuto que atua como solvente para abaixar a
temperatura de crescimento e evitar a decomposic¢ao térmica.

O método de crescimento por TSSG pode ser descrito como segue. A solugdo do ma-
terial a ser crescido € totalmente fundida num cadinho (inerte a fase liquida) e uma semen-
te (parte cristalograficamente orientada de um cristal), fixada na parte final de um puxador
(“dedo-frio”), € levada a tocar a fase liquida para servir de ponto de nucleago e dar orien-
tacdo ao monocristal. O ajuste adequado da temperatura do sistema e da taxa de puxamento
permite que um monocristal seja retirado da solugdo. Em contraste com a técnica conven-
cional de Czochralski, no crescimento por TSSG a composi¢ao da solugdo de partida mu-
da gradualmente ao longo da linha de /iguidus a medida que o cristal cresce. Como a fase
liquida possui composicao que difere grandemente do composto a ser cristalizado, os pro-

cessos de transporte de massa e cinética de adsor¢do na interface cristal-liquido tornam-se




lentos e especialmente importantes. Isto impde baixas velocidades de crescimento, tipica-

mente menores 0,5 mm/h.

6.2 SISTEMA DE CRESCIMENTO

Neste trabalho, os cristais foram crescidos por puxamento usando um sistema de
crescimento muito versatil que permite crescer cristais, com ponto de fusdo de até 1100°C,
tanto pela técnica tradicional de Czocralski, como por técnicas derivadas como TSSG, usa-
da para crescer o BTO. A figura 6.3 mostra parte do laboratério de crescimento de cristais

por fusdo com destaque para o sistema de crescimento.

Figura 6.3. Laboratério de
crescimento de cristais por

fusdo. A esquerda, o sistema

de crescimento de cristais por
puxamento. A direita, mufla
utilizada para sintese e tratamento

térmico dos cristais.




'13""’

Figura 6.4. Diagrama
esquematico do forno de
crescimento. 1. Cadinho,
2. Cristal, 3. Dedo-frio, 4.
tubo ceramico, 5. Base de
sustentacdo do cadinho,

6. Tampa, 7. Termopar

de monitoramento,

8. Termopar de controle,

9. Parede ceramica interna,
10. Resisténcia de Kanthal,
11. Isolagdo térmica,

12. Parede metalica
externa, 13. Base ceramica,

14. Janela de observagdo 1.

Um diagrama com a representacdo das partes essenciais do forno de crescimento

utilizado é mostrado na Figura 6.4. Ele é constituido de um nucleo cilindrico de alumina

em torno do qual, externamente, existe um enrolamento helicoidal de fio de Kanthal (¢=

1,024mm) que constitui o elemento resistivo. Para fixar e proteger esta resisténcia uma ca-

mada de cimento refratario é aplicada sobre ela. Entre esta camada e a parede metalica ex-

terna do forno, 1a de vidro atua como isolante térmico. Esta configurac¢do dispensa o uso de

refrigeragdo externa.

A temperatura do forno ¢ controlada através de um controlador de temperatura mi-

croprocessado marca Eurothem 2416, usando termopares de Pt-Pt10%Rh (tipo-S). A tem-




peratura no interior do forno é controlada com precisdo melhor do que 0,2°C. Um gradiente
axial de temperatura na interface liquido-ambiente de =35°C/cm foi medido. O crescimen-
to dos cristais requer o uso de uma haste de puxamento (dedo-frio), que deve possuir boa
condutividade térmica e ser quimicamente inerte na atmosfera de crescimento. Utilizamos
uma haste constituida de um nucleo de cobre revestido por uma capa ceramica de alumina
e soldado a uma ponta de platina pura, onde a semente é presa. Esta haste ¢ acoplada a um
sistema de rotagdo e puxamento, mecanicamente estavel e cujas velocidades sdo controla-
das com precisdo. O uso de platina tanto nos termopares como na ponteira do dedo-frio é
requerido devido a grande reatividade quimica do 6xido de bismuto. Esta mesma caracte-
ristica impde que os cadinhos utilizados sejam construidos de platina pura ou de suas ligas

(Pt-Au ou Pt-Ir).

6.3 CRESCIMENTO DE CRISTAIS DE BTO:Tb

Em nossos experimento, preparamos a solugdo de crescimento com composicdo
10B1,05 : (1 —x) TiO, : (x/4) Tb,0,, com x = 0,05, x = 0,10 e x = 0,20. Utilizamos 6xido de
bismuto (Johnson Matthey, 99.995%), 6xido de titanio (Jhonson Matthey, 99.975%) e 6xi-
do de térbio (Aldrich, 99,9%) homogeneizados mecanicamente em quantidades apropria-
das e fundidos a temperaturas entre 930°C ¢ 950°C em cadinho de platina e deixadas nes-
tas condicdes por aproximadamente 48 horas para obten¢do de uma mistura homogénea.

Os cristais foram crescidos segundo a diregdo cristalografica <100> usando semen-
tes de BTO nominalmente puros para iniciar o crescimento. Taxas de puxamento de 0,15
mm/h e velocidade de rotacdo de 30 rpm foram utilizadas. Em cada experimento a veloci-
dade de puxamento e a taxa de rotagdo foram mantidas constantes durante todo o proces-
so, o diametro do cristal foi visualmente controlado através da mudanga na temperatura
do forno. Todos os experimentos foram conduzidos no ar, isto €, sem controle especial da
atmosfera de crescimento utilizando o forno resistivo. Apds crescidos, para aliviar as ten-

soes geradas pelos gradientes térmicos durante o crescimento, os cristais foram submetidos




a tratamento térmico a temperatura de 750°C por 72 horas utilizando um forno especifico

com taxas de aquecimento de 30°C/h.

Figura 6.5. Cristais de BTO:Tb
tal como crescidos. O cristal do
centro (BTO:Tb-01.01) e 0 da
direita (BTO:Tb-01.02) foram
crescidos a partir da solugdo
com x = 0,05 e aquele da
esquerda (BTO:Tb-01.03) foi
puxado a partir do liquido com
x=0,10.

Obtivemos monocristais de BTO com térbio a partir da fase liquida com x igual
a 0,05 ¢ 0,10 na composi¢do 10Bi,O; : (1 — x) TiO, : (x/4) Tb,O,. Monocristais ndo fo-
ram obtidos nas tentativas de puxamento a partir da solugdo com x = 0,20. Na Figura 6.5
sdo mostrados trés cristais tal como crescidos, o do centro (BTO:Tb-01.01) e o da direi-
ta (BTO:Tb-01.02) foram crescidos a partir da solugdo com x = 0,05 e aquele da esquerda
(BTO:Tb-01.03) foi puxado a partir do liquido com x = 0,10. Na Figura 6.6 sdo ilustradas
laminas preparadas do cristal BTO:Tb-01.02 para utilizagdo em medidas opticas (absor¢ao
na regido visivel, atividade optica, condutividade e fotocondutividade) que estdo sendo re-

alizadas no LCM.

Figura 6.6. Amostras cristalinas do BTO:
Tb-01.02 cortadas e polidas no Laboratorio
de Cristalografia e Materiais para realizagao

de medidas Opticas. A aparente diferenga

de cor resulta das espessuras diferentes das
amostras.




6.4 CARACTERIZACAO ESTRUTURAL

Como demonstrado por Carvalho e Hernandes 4, o processo de crescimento do
BTO pode ser dividido em etapas sucessivas de acordo com a evolugdo na forma da inter-
face sélido-liquido. Tais etapas, ilustradas na Figura 6.7, podem ser caracterizadas como
discutido a seguir. Na fase inicial do processo, durante a formagao do ombro do cristal (di-
ametro do cristal crescente), a interface é convexa em dire¢do ao liquido e facetada, como
ilustrado na Figura 6.7(1). Para cristais crescidos segundo a diregdo <100> temos tipica-
mente faces (110) e (100) na interface, sendo que as faces (110) sdo geralmente as mais de-
senvolvidas neste estagio. Em seguida, a interface, ainda convexa, passa de facetada a uma
forma arredondada, Figura 6.7(2). A esta ultima geometria segue-se a transi¢do na forma
da interface de convexa para planar. A interface permanece plana, Figura 6.7(3), durante o
regime de didmetro estacionario podendo, a depender do didmetro e comprimento do cris-

tal, passar a levemente concava, Figura 6.7(4).

i1}
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Figura 6.7. Etapas sucessivas da forma
3 da interface cristal-liquido durante o
crescimento de BTO. (1) Convexa ¢
facetada; (2) Convexa ¢ arredondada; (3)
(4) — e — Plana; (4) Concava @




Ainda segundo os mesmos autores 4, ¢ como ja mencionado na primeira parte des-
te trabalho, a inversdo na forma da interface acontece, geralmente, de forma abrupta, com
fusdo de parte do cristal ja crescido. Em alguns casos, entretanto, ela pode resultar de evo-
lucdo suave sem evidéncia observavel de quebra brusca na forma da interface. A transicao
tende a ser mais suave para cristais com ombros maiores e com razao de raios (cristal/cadi-
nho) menor que 0,5. Fora destas condi¢des experimentais ocorre transicdo abrupta e inclu-
soes podem aparecer na periferia do cristal na regido onde a interface € convexa. As insta-
bilidades térmicas que ocorrem associadas a inversao abrupta na forma da interface levam

ao surgimento de varios defeitos como inclusdes e bolhas € uma variagdo no didmetro do

cristal é, geralmente, também observada.

Figura 6.8. Padrdo

de estrias no cristal
BTO:Tb-01.02 na
regido onde a interface
¢ convexa e facetada.

Aumento de 50 x.

Nos cristais de BTO:Tb que crescemos este padrdo de comportamento se repe-
te. A partir do padrdo de estrias foi possivel observar a evolu¢do da forma da interfa-
ce, a qual coincide com aquela descrita pelos autores acima citados. Podemos observar
na Figura 6.8 o padrdo de estrias na regido com interface convexa e facetada no cristal
BTO:Tb-01.02. A transi¢do abrupta na forma da interface, de convexa para planar, acompa-
nhada do surgimento de inclusdes pode ser observada na Figura 6.9 também para o cristal

BTO:Tb-01.02.




Figura 6.9. Transi¢ao
abrupta na forma

da interface, de

convexa para planar,
acompanhada do
surgimento de inclusoes,
no cristal BTO:Tb-01.02.

Aumento de 50 x.

Os cristais BTO:Tb-01.02 e BTO:Tb-01.03 sdo novamente mostrados na Figura 6.10
com faces longitudinais polidas. No cristal BTO:Tb-01.02 (de cima) as manchas escuras cor-
respondem a inclusdes macroscopicas surgidas devido a instabilidade térmicas associadas
a forma da interface solido-liquido durante o crescimento, como discutido acima. O cristal
BTO:Tb-01.03 (de baixo) nao apresenta este tipo de defeito. Isto pode ser entendido observan-
do que o diametro deste cristal, durante a fase inicial do crescimento, aumentou mais lenta-
mente que o do outro cristal, permitindo que a forma da interface solido-liquido evoluisse de
maneira suave sem a transi¢ao abrupta responsével pelas instabilidade que levam ao surgimen-

to de inclusdes. Este resultado sustenta a analise de Carvalho e Hernandes 2! acima referida.

HH[[I||||||||||||||] -||i|||'|.'g||||||'lt[“|||' Figura 6.10. Cristais BTO:Tb-01.02

(acima) e BTO:Tb-01.03 (abaixo)

com faces paralelas polidas para
permitir avaliar macroscopicamente

a homogeneidade optica. No cristal
BTO:Tb-01.02 as manchas escuras
correspondem a inclusdes macroscopicas

surgidas durante o crescimento. Este
tipo de defeito ndo aparece no cristal
BTO:Tb-01.03




Amostras, como aquelas mostradas na figura 6.6, foram preparadas (cortadas e po-
lidas) e analisadas ao microscopio optico com luz polarizada. Aquelas amostras com in-
clusdes, cortadas da parte superior do cristal, proximo a regido de inversao na forma da in-
terface, apresentaram birrefringéncia induzida por tens@o, conforme ¢ mostrado na Figura
6.11. A foto a esquerda nesta figura foi obtida com os polarizadores alinhados ¢ a da direita
com polarizadores cruzados. Nesta ultima observa-se a birrefringéncia. As amostras cor-

tadas da parte intermediaria do cristal apresentaram homogeneidade Optica e auséncia de

centros espalhadores de luz e estdo sendo utilizadas em medidas 6pticas no LCM.

Figura 6.11. Fotografias ilustrando a birrefringéncia induzida por tensdo no cristal
BTO:Tb-01.02 na regido onde aparecem inclusdes. A foto a esquerda foi obtida com
os polarizadores alinhados e a da direita, onde observa-se a birrefringéncia, com

polarizadores cruzados. Aumento de 50 x

Difracdo de Raios-X - método do po. Fizemos medidas de difracdo de raios-X pelo
método do po a partir de pds obtidos dos cristais BTO:Tb-01.02 (x =0,05) e BTO:Tb-01.03
(x=0,10). Os difratogramas foram coletados em um difratdmetro automatico SHIMADZU
XRD-6000 usando a radiacao CuK, de um tubo selado com tensao de 40 KV e corrente de
40 mA. A varredura foi realizada para o intervalo de 5° a 100°em 26, com passo de 0.02° e
tempo de contagem de 2,5 segundo em cada passo. Os difratogramas sdo mostrados na Fi-

gura 6.12 juntamente com o do BTO nominalmente puro para comparacao.
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Figura 6.12. Difratogramas dos cristais BTO:Tb-01.02 (x = 0,05), BTO:Tb-01.03

(x =0,10) e BTO nominalmente puro.

Os difratogramas foram indexados usando o programa PowderX B% e os pardmetros
de rede foram refinados com o programa UnitCell 321, O valor do pardmetro de rede cal-
culado tanto para 0 BTO:Tb-01.02, como para o0 BTO:Tb-01.03 foi a = 10,173 + 0,003 A.
Este valor, dentro do erro experimental, ¢ igual ao do BTO nominalmente puro e dos mate-
riais obtidos por sintese no estado sélido em presenca de térbio. Portanto, nestes cristais, o
térbio deve estar em concentra¢des pequenas o bastante para ndo alterar os parametros de
rede do material.

Difragao de Raios-X - método de Laue. Fotografias obtidas pelo método de Laue dos
planos (100) e (110) do cristal BTO:Tb-01.02 evidenciam sua boa qualidade cristalina. Os
diagramas sao mostrados nas Figuras 6.13 e 6.14 e foram obtidos por retroespalhamento,
utilizado radia¢do-X de um tubo de tungsténio, produzida com 40 KV e 20 mA em uma

unidade Phillips modelo 1120/60.




Figura 6.13. Filme de Laue da face
(100) do BTO:Tb-01.02

Figura 6.14. Filme de Laue da face
(110) do BTO:Tb-01.02




CONCLUSAO

m estudo de solubilidade no sistema Bi,0; : (1 —x) TiO, : (x/4) Tb,O, através

Ude sintese por reacdo no estado so6lido foi realizado, tendo-se obtido compo-
si¢des para x variando de 0 a 1. Foi verificada a existéncia de uma mistura de duas fases
em todo o intervalo de composigdes estudado e que o térbio apresenta baixa solubilidade
na matriz do BTO.

Uma das fases presentes tem como Unica referéncia anterior sua ficha na ba-
se de dados JCPDS. Ela corresponde a uma fase ainda n3o caracterizada do sistema
Bi1,0;:Tb,0, com formula quimica Bi,, ;TbO,y 5 (BTbO). Confirmamos que ela apresen-
ta estrutura tetragonal a temperatura ambiente e as medidas de analise térmica revelaram
uma transi¢ao de fase estrutural em torno de 600°C. A natureza exata desta transi¢do, se
reversivel ou irreversivel, e o tipo de estrutura que ocorre acima desta temperatura re-
querem medidas adicionais. Foi verificado ainda que esta fase ndo apresenta um ponto de
fusdo definido; observamos proximo a 900°C um sinal caracteristico de amolecimento,
possivelmente seguido de decomposicdo do material. Observamos que o titdnio tem boa
solubilidade nesta matriz e que sua concentragdo afeta tanto a temperatura da transi¢ao
como a de amolecimento.

Cristais de BTO:Tb foram crescidos a partir de solu¢do com composi¢do Bi,O; :
(1 -x) TiO, : (x/4) Tb,0O, para x igual a 0,05 ¢ 0,10. Esta foi a primeira vez que este dopan-
te foi testado neste tipo de cristal. Verificamos que as dificuldades relacionadas ao processo
de crescimento que podem resultar em defeitos estruturais no cristal seguem o mesmo pa-
drao do BTO nominalmente puro. As amostras cortadas da regido do cristal préximo a in-
versdo na forma da interface apresentaram birrefringéncia induzida por tensdo. Outras obti-
das da parte intermediaria do cristal apresentaram boa qualidade dptica e estrutural quando

examinadas ao microscopio optico com luz polarizada. Estas Gltimas amostras estdo sendo




usadas para a caracterizagdo Optica dos cristais, que esta sendo realizada no LCM através
de medidas de absorgdo optica na regido visivel, atividade optica, resposta espectral da fo-
tocorrente e corrente no escuro.

Como consideragdo final, ¢ importante observar que este trabalho teve ainda o papel
de contribuir para a consolida¢do do laboratdrio de crescimento por fusdo do LCM, corres-
pondendo ao primeiro trabalho realizado neste laboratério com um material inédito. Adi-
cionalmente, possibilitou ao autor o aprendizado da técnica e a oportunidade do estudo dos

aspectos basicos da teoria do crescimento de cristais.
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