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Un ejemplo -de un empaquetamiento
regular-con pentagonos que no cumplela
invariancia de traslacion de la red.

Charles Kittel. "Infroduccidn a la fisica del estado
sdlidg”
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El descubrimiento de sdlidos con simetrias prohibidas encabeza el debate
sobre la naturaleza en que subyace la estructura atdmica. Los patrones de
difraccidn de estas aleaciones muestran que los diomos estdn arreglados en
una red altamente ordenada, poseen el mismo orden que es inherente en los
cristales, sin embargo, también muestran simetrias icasaedrales
{4, 16, 21 ], cctales [ 71 ], decagonales [ 5, 40 1, triacontahedrales
[ 17 ] y dodecagonales, las cuales son imposible que existan en una red

cristalina periddica infinita.

Investigaciones de la micro estructura de estos materiales muesiran que
éstos encarnan un nuevo tipo de orden, representan una ateva fase en el
estado sdlido; el reto es encontrar el modelo de la estructura atdmica que

pueda explicar sus sorprendentes patrones de difraccidn.

La comprensidn de los cuasicristales tiene un enorme significade para
fisicos, quimicos, metalurgistas y cristaldgrafos. Esta nueva fase puede
significar el descubrimiento de mater[‘iates con propiedades fisicas y
quimicas que pueden ser fundamentalmente diferentes a la de los sdlidos

previamente conocidos,

Se han hecho numerosas obseruvaciones experimentales para plantear el
modelo de su estructura atdmica [ 12, 58, 34 ], pero la comparacidn resulta
complicada debldo a que los métodos usados para solidificar las aleaciones
-enfriamientos por choque-, tienden a producir esfuerzos y defectos con
respecto a un estado ideal de baja energla -mono-cuasicristalino-,
obtenténdose as{ muestras que resultan ser extremadamente pequefias para
" poder ser analizadas con otras técnicas experimentales diferentes a las de
'microscopta electrdnica.. Aunado a esto, estdn la estabilidad termodindmica

de las fases y las aleaciones colaterales que se llegan a formar.

La demostracldn aparece en et apéndice.



Para . poder incrementar nuestros conocimientos scbre las propiedades

fundamentales de estos nueuos nateriales, se depende en gran medida de los

" auances en la preparacidn y en la calidad de las muestras que para su

estudio se puedan obtener, de este se concluye que son necesarios mono

cuasicristales de un tamaho apropiado.

Hasta 1985 los trabajos experimentales se habian basado en el estudio
de pequefias muestras del orden de unas cuantas micras. En este mismo afio se
reportd por primera vez, la evidencia de una fase estable intermetdlica con
simetria icosaedral en el sistema Al-Li-Cu-Mg. Para 1986 se habla
encontrade en el sistema Al-Cu-li una fase estable con simetria

- triacontahedral [ 17, 22, 66, 1 ], y para 1988 fue encontrada por primera
vez una fase cuasicristalina estable en la aleaciocn A165Cu200015 [ 40, 28 ].
En esta fase, después de una lenta solidificacidn se obtenfan mono
cuasicristales con forma de decaprismas y del orden de wvarias micras en
didmetro [ 27 ]. El método utilizado para su obtencidn se basaba por entero
en técnicas metalirgicas, en las cuales casi no se puede lener ningun tipo

de control, ni en el procese mismo, ni en los productos finales,

El objetivo de esle trabajo es el de obtener esta misma fase por
métodos de crecimiento de cristales, para ello se hace uso de su estabilidad
termodindmica. El proceso que diseflamos se basa en el uso de un horno
reflectivo esférico modificado que utiliza una ldmpara de haldgeno como
fuente de calor [ 32 ]. Con esta técnica no solo hemos podidz; reproducir
los decaprismas, sino que hemos aumentado su tamaho, asl comeo lambién la

pureza de los productos finales [ 42, 55, 56 ].

Nuestra iécnica sustituye la etapa previa en que se requeria la
obtencidn de 'la aleacidn para su posterior fundicidn 'y crecimiento,
reduciéndola a una sola etapa, fundicidn-crecimiento. El proceso es
reproducible y nos ha permitido dar una idea mds clara del proceso de
f‘ormacidn de las fases cuasicristalinas. Aunade a asto, este método nos
abrid la posibilidad de obtener otras aleaciones cuasicristalinas, como la
"A155Fe7'5007'50u50 y la “A155Fc150u20", esta tilltima obtenida en forma mono

cuasicristalina.

Este trabajo contiene los detalles sobre el método de crecimiento, as{

como la descripcidn 'y caracterizacidn del equipo utilizado. Nuestra técnica

4.3



permite - la flexibilidad- en. el manejo de algunos de los pardmetros
termodindmicos como son: temperaltura, presion, composicidn, ete. sin que se
vea afectada sustancialmente la calidad de las muestras obtenidas, aunque si
bien el complejo papel que pueden llegar a jugar estos pardmetros ne ha sido
enteramente esclarecido. No obstante, los métodos usados para el
crecifniento pueden ser coinunicados en forma clara y de una manera accesible.
Con este fin, oplé por sequir en la exposicidn un esquema "extremadamente"
descriptivo que brinde un cuadro razonablemente completo de la técnica de
crecimiento. Mucha de la informacidn podria, en primera instancia, aparecer
irrelevante, pero a mi leal entender no lo es, pues cumplen su papel en el
proceso ldgico del disefio y construccion del harno, asi como en los procesos

de nucleacidn y crecimiento de la fase cuasicristalina.

Durante la investigacidn, he encentrado que la mayoria de las personas
que intentan obtener aleaciones cuasicristalinas, lo hacen a travéds de
téenicas artesanales de solidificacion [ 23, 37, 77. 78 1, por lo cual opté
por incluir breves resumenes de temas, que aunque si bien son muy familiares
para la gente que trabaja con el estado sdlido, no son comunes para otros
especialistas (temas como “teoria cldsica de la nucleacidn” de una sola fase
y “hornos de arco”). Si estos restimenes aportan alguna orientacidn o dan
luz sobre algun tema en particular, su inclusidn desde mi punto de vista
qgueda justificada. Existen excelentes Librosz que de una manera mucho mds
clara y precisa los exponen. Para un posterior estudio de algun tema en
especilal se podrd encontrar una mayor informacidn en lc lista de trabajos

consultados que aparece al final de la tesis.

En.la exposicidn de algunos temas en particular, que por su naturaleza
resultan obscuros, se ha recurride al uso de acetatos superpuestos a las
figuras principales, esto aclara y dinamisa la exposicidn. Los acetatos

necesarios se encuentran en la contraportada.

En el primer capitulo se da la definicidn cldsica de cristal, se hace
mencidn a las estructuras ordenadas del estado sdlido que no caen dentro de
esta -definicidn cldsica como son los cristales inconmensurables y los

cuasicristales, haciendo hincapid en las diferencias que se observan en sus

2 Referente a los temos de crecimiento de cristales y solidi ficacidn
{2, 14, 35,-39, 62, 5. Sobre termodindmica de sélidos [8, 31, 68, 48l £
Atoro . cldsico  de  estado sdlido. 38, en el cual - ya. se hace mencldn a la
necesidad de ampliar la cristalografia cldsica para dar cablda a
“estructuras  cristalinas no  ideates”. Un  evelente libro 1631, sobre  hornos

de arco.
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patrones de difraccidn, y que son hasta el momento el rasqo mds
‘caracteristico para su identificacion.  Finalmente, se hace un andlisis de
las difereates técnicas convencionales usadas pura su oblencidn, sefialando

sus inconvenierntes.

En el segundo capitule se plantea el uso del horno reflectivo como una
mejor alternativa. En él se describe el disefio del horno, las propiedades
fisicas de los materiales usados en su fabricacidn, su caracterizacion y

calibracicn, asi{ como los sistemas aquxiliares gue requiere,

El tercer capftulo inicia con un breve resumen de la teorfa cldsica de
la nucleacidn, pasaendo a la descripcidn de la parte experimental de los

procesos de fundicidn y crecimiento.

En el cuarto capitulo se presentan los andlisis que se hicieron a las
muestras, lo que nos lleva a identificarlas -sin duda alguna- como
‘cuasicristales"”. Esta parte se apoya esencialmente en el uso de téznicas

de microscopla electrdnica.

En el quinto capftulo desarrollamos una discusidn tedrica sobre los
posibles procesos que se llevan a cabo para la formacién de la fase
cuasicristalina. Para tal efecto nos basamos tanto en los resultados
experimentales como en los diagramas de fases, y se comprueba la
reproducibilidad de la técnica con base en la obtencidn de otras dos fases

cuasicristalinas, la 91155.F‘e7'5607.50u20 y la Al&fﬂf“zo .

Finalmente, en el ultimo capltulo se resumen los principales resultados

que se han alcanzado.

’7, r.g




"No puede existir un eje de simetria
de orden cinco enuna red porque no
es posible llenar todo el espacio
cualqufera que sea la forma en que
se dispongan los pentagonos”.

Charles Kittel. "Introduccion a_ta_fisica del
estado sdlido” 1981

We have observed a metallic solid
(Al-14 at . %-Mn) with long-range ori-
entational order, but with icosahe-
dral point group symmetry, which is
inconsistent with lattice translations.
Its diffraction spots are as sharp as
those of crystals but cannot be in-
dexed to any Bravais laftice".

D, Shechtman, I. Blech, D. Gratias, J.W.
Chan. Physical Review Letters Nov. 1984.
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2.1

Cristales, Cristales inconmensurables

y Cuasicr:’sta[@s

Un cristal es un arreglo ordenado de diomos o moiéculas los cuales
forman una red cristalina. Esta estd construida con idénticas celdas
unitarias, y en la que cada una de las celdas contiene precisamente el mismo
tipo y la misma distribuclidn de dtomos. las celdas se acomodan juntas,

regular y periddicamente para cubrir todo el espacio.

Inherente a toda. estructura cristalina estdn clertas simetrias, Un
cristal puede verse con la misma forma después de haber sido rotado
-dependiendo del tipo de cristal- 2, 3, 4 ¢ 6 veces un mismo dngulo, hasta
completar un circulo comptetox; un cristal nunca podrd tener un e_je.de
rotacldn de simetrfa cincoe, por la misma razdn que 2s imposible cubrir
completamente un plano con pentdgnnos sin que éstos llequen a trasiaparse

[ 38 ]

Los cristales poseen dos tipos de ordenamiento de largo alcance: el

translacional y el orientacional.

® Ordenamiento translacicnal: Es posible hacer que los planos

rcri.stalbgrdficos de-la red de una parte del cristal, con sdlo" un proceso de

trasiacidn rigida paralela, coincidan exactamente con lus  planos
cristalogrdficos de la red en cualesquiera otra regidn del cristal
FIG ( 2.1 ), o sea, las celdas unitarias se encuentran iqualmente espaciadas
a lo largo de todas y de cada una de las direcciones de simetr{a, de esta
forma, examinando una pequefia parte de un cristal, es posible delerminar la
exacta posicicn y espaciamiento de los planos cristalogrdficos en alguna otra
parte del cristal; a esto se le llama ordenamiento iranslacional de largo
alcance. Este orden es caracterizado en un patrdn de deraccidn de Bragg por

un bien deftmdo patron puntual de Intens:dades

Las demostraciones aparecen vn el apéndice.
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FIG [ 2.1 1. Red cristalina romboédrica, Tdmese la FIG [ 2.14 ] (que se.
- ‘encuentra . en la contra portadal, coldquese sobre la red.y efectie una
_translacidn rigida paralela. La FIG [ 2.1B ] (que se encuentra en la contra
“portada), representa los planos = cristalogrdficos de la red ecristalina,

superpongase a la FIG [ 2.1 ]



e Ordenamiento orientacional: Un cristal puede ser cortado en distintas
partes hasta obtener las respectivas celdus ualtarics; cada una de ellas
poseerdn una misma orientacion, es : decir, .lczs celdas unitarias estdn
igualmente orientadas a través de toda la estructura de la red, la razdn es
que cada una de las celdas unitarias estd paralela a todas las otras, a esto
se le llama un ordenamiento orientacional de largo aicance FIG ( 2.2 ). Este
orden es caracterizado en un patrdn de difraccidn de Bragg por un eje de

. - 2
simetria rotacional.

La simetria orientacional estd confinada a un discreto sub-grupo del
grupo de rotaciones, en tres dimensiones este sub-grupo estd representado por
las catorce redes de Bravais. Un cristal tembién posee un eje de simetria
que caracteriza la rotacidn de la red y que la deja por entero inuariante,
La existencia de un eje de simetria es la mds fuerte restriccién para un

orden orientacional® [ 65 1.

El otro estado natural de condensacion de la materia es el amorfo, su
patrén de difraccidn estd compuesto de unos pocos circulos difusos, la
simetria esférica implica la ausencia de un orden orientacional de largo
alcance, la presencia de circulcs distintivos es la seflal de un-orden atdmico
local, la difusividad de los circulos significa la ausencia de un orden

translacional de largo alcance.

Existen estructuras sdlidas que no pueden ser identificadas como
pertenecientes a alquna de estas dos clasificaciones, como son el caso de los

cristales inconmensurables y los cuasicristales.

Los cristales inconmensurables exhiben un orden orientacional de largo

aleance, correspondiente a una rotacidn del grupo 'de rotaciones

cristalogrdficas permitidas, y un orden translacional de largo alecance; sin

Pueden darse definiclones formales de las diferentes estructuras, tales
definlclones son indirectas y poco {ntultivas, sin embargo, ellas son
necesar{as para desaroliar un preclso esquema de clasificacidn que nos
permlta distingulrlas y compararlas, ’
© 7 Un cristal en “dimensidi d  es  una estructura ordenada, con un orden

translactonal, con una base cuyo rango es lgual a d | 65 |

3

El e fjempla mds conocido de una estructura que posea un orden
orientacional y carente de un orden cranstacional son los cristales
liquldos, tos cuales. se orientan en una = misma direccion = ante una tenstdn

electrica sin’ que -exista una correlaclon transloslonal entre ellos.

)
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FIG [ 2.2 ]. Red cristalina hexagonal. Tdmese la FIG [ 2.24 ], (que se
encuentra en la contra portada), coldquese sobre la red, ltodas las celdas

unitarios estdn igualmenie orientadas a través de toda la estructura de la
red. ' )




embargo, este orden es cuasiperiddico.  Un orden cuasiperiddico significa que
las posiciones de las celdas unitarias sdélo pueden ser expresadas como una
suma de funciones periddicas, en el cual alquno de los perifodos es
irracional. Los cristales inconmensurables estdn caracterizados por dos o

N 4
mds de estos periodos.

Una funcidn cuasiperiddica de unc variable puede ser escrita en la

siguiente forma [ 65 ].

donde .

g (U, Ut ) =gl u+n, u+n .. u+n_ )
g Cu,u,.., g(ll.zz,.N

N N

para todos los enteros MRty donde N es un numero finito y donde
las o, son relativamente irracionales®.

El ejemplo mds simple el la sucesidn de Fibonacci, la cual es generada a
partir de la funcidn.

f(x) = sen( 2nx ) + sen( 2nox )
donde o = 4 ( 1+/'5 ) es un irracional, Existe una forma sencilla de
encontrar los primeros términos de la sucesidn; cada término es la suma de
los dos términos precedentes, salvo los dos primeros que son uno, resultando
ast:
1, 1,2 3,5, 8, 13, 21, 34, 55, 89, 144, 233, 377,...

Esta es una secuencia cuasiperiddica.

Por lo general, en los cristales inconmensurables la razdn de
periodicidad es una funcidn continua de pardmetros externos, tales como
temperatura y concentracidn de impurezas [ 50 ]. Como ejemplo, estd el caso
de la pelicula de Krypton depositada sobre un substrato de grafito, la cual
puede llegar a formar un cristal inconmensurable de dos dimensiones, y cuya

constante de red es funcidn continua de la temperatura y la presicn.

4 ) '3
Una estructura cuasiperiédica en ~dimension d es una estructura con  un

orden translaclonal, con una base flnita y donde su ranga excede a d.
Un cristal inconmensurable es una estructura cuasiperiddica con una

simetr{a orlentacional cristalogré ficamente permitida.

5
Llos nuimeros que no pueden expresarse como una razdn de dos enteros (p/q)

se deftnen como Irraclonales, es «claro que, en ‘general no es posible obtener

todas las clfras de su expresion decimal, o <dichea de otra manera, cuando se
intenta  escriblr un  irrgclonal, como por ejemplo. m, en  su - forma decimal es
Vtan complicada debido a que; nunca se repite, nunca termina y no existe ley
conocida que indique la sucestdn de sus digitos. El término “retativamente
trractonal"’ constdera para los cdleulos, solo un numero [intto de sus

decimales.

,Q




En muchos casos su estructura puede ser descompuesta en dos redes
interpenetradas bien definidas, y/o, ellas pueden estar rotadas un dngulo
inconmensurable con respeclo a la simetria rotacional de la red. En otros
casos, la estructura puede ser vista como un cristal con una modulacion

incenmensurada de las posiciones atdmicas superpuestas.

En el caso de los «cuasicristales, su patrdn de difraccion estd
caracterizado por un denso patrdn puntual de intensidades. La forma definida
del patrdn de difraccion indica que el material posee un ordenamiento
translacional de largo alcance; esto estd dado por el hecho de que los
dtomos, en muchas partes de la rmuestra, han reflejado al haz de electrones en
la misma forma y con la misma intensidad, sin embargo, exhiben simetrias que
estdn estrictamente prohibidas. Los cuasicristales requieren de al menos dos
tipos de reldas unitarias, y el ordenamiento espacial es cuasiperiddico antes

co g &
que periddico.

Uno puede lmaginar7 una red ne periddica FIG ( 2.7 ), que tenga una
simetria orientacional promedio FIG ( 2.8, 2.9 ), pero donde no exista un
exacto punto de simetria FIG ( 2.10F ). En particular, los cuasicristales

presentan una simetria orientacional, pero no un eje de simetria [ 65 ].

Fistcamenle los cuasicristales y los cristales inconmensurables tienen
significativas diferencias: Los cristales inconmensurables pueden ser
descritos en términos de una meodulacidén de la red, los cuasicristales no. En

los patrones de difraccidn de los cristales inconmensurables una parte

esencial de las reflexiones pueden ser identificadas como pertenecientes a

una . estructura . cristalina, en un cuasicristal  ideal no  se . obtendrian
reflecciones cristalinas. Las escalas inconmensurables en un cuasicristal no
varfan ~ por cambios en las condiciones fisicas, en los cristales

inconmensurables st.

La primera fase cuasicristalina fue descubierta por D. Shechtman and I.
Blech en 1984, en una aleacicn Al-14% Mn-86% rdpidamente enfriada { 61 ], en
la cual, el patrdn de difraccidn exhibe un grupo puntual de simetria

icosaedral. Posteriormente, se encontré que la aleacidn enfriada mds

6
Un cuasicristal es ung estructura cuaslperiddica, con una simetra

orlentacional cristelogrdficamente no permitida.

4
En la seecldn 2.2 se describe un modelo téorico ~ de cuasicristat, pero

por el momento usaremos sus figuras para llustrar esta exposicidn.



lentamente producia otras fases metaestables denominadas fases T y T, las
cuales poseen simetria decagonal [ 7], La tremenda actividad tedrica y
experimental desarollada a raiz de este descubrimiento ha revelado que muchas
otras aleaciones exhiben las fases icosaedral y decagonal similares a las
encontradas en ALMMngé { 18, 59, 67 1. Aunado a esto se han encontrado
nuevos tipos de simetrias prohibidas en muy distintos tipos de materiales

[ ¢, 16, 21, 71, 5, 90, 17 .

La simetria icosaedral no es un hecho reciente dentro del estado sdlido.
Es comun encontrar un eje de simetria cinco en particulas midltiplemente
macladas (MPM) [ 54 ]; en whiskers de Ni, Fe; Pt y Pd crecidos a partir de
vapor y con didmelros de entre 50 a 200 A [ 3 ]; en dendritas de Cu crecidas
por- electrodeposicidn { 53 1; en diamantes sintéticos [ 72 1; en cristaies de
cobalto obtenidos por reduccidn con hidrdgeno de CoBr [ 3 1. Esta simetria,
incluso, es de las mds frecuentemente encontrada en las estructuras de los
organismos wvives [ 383 ], como es el caso de las particulas virales

{11, 13, 47 1 FIG ( 2.3 )

El factor comiin inherente en todos estos materiales es su tamafio, el
cual es del orden de unas pocas micras, es decir, pueseen un orden

translacional de “muy” corto aleance.

La explicacidn radica en que, as{ como en dos dimensiones la celda
hexagonal es la mds eficiente unidad de empaquetamiento, en tres dimensiones
lo es el icosaedro. Para construirlo se pueden tomar 4 esferas sdlidas,
representando cada una de ellas un dtomo, si se ccomodan juntas..y
apretadamente tres de lg's esferaé y la cuarta es colocada encima y en medio
de las otras tres FIG ( 2.4a ), se obtiene un tetraedro FIG ( -2,4& ), el
cual, posee un alto grado de empaquetamiento. Haciendo que los vértices de
veinte de estos tetraedros coincidan en un punto se logra formar un icosaedro

FIG ( 2.5 )

Dado que un dtomo puede ser compartido entre distintos tetraedros, sdlo
se requieren 13 dtomos para formar un icosaedro, FIG ( 2.6 ): este
empaquetamiento no es perfecto, existe una pequeiia separacion entre los doce
dtomos colocados sobre la superficie, cada uno de estos, estd alrededor de un
5 7% mds alejado de sus vecinos cercanos de la superficie, que lo que estd del
dtomo -central. Asi, si se afiaden mds capas de dtomos al icosaedro, la
separacion iniclal se incrementa y la estructura se vuelve inestable, es 2sto

la razdn por la cual, en los materiales en que se presenta la simetria

()
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pentagonal de una particula vircl.

Agregado

FIG{ 2.3 ].
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FIG [ 2.4 ]. Guatro dtomes (a), forman un teiraedro ().

.FI'G [ 25 ) Formacidn de un icoseedro, en base a 20 tetraedros. . ;

- FIG [ 26"] Sdlo se requieren 13 dtomos para formar ui {cosaedro,
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icosaedral son extremadamente pequefios .

El icosaedro posee simelria de orden cinco, cada uno de sus vértices
estd formado por cinco sSuperficies lriangulares, y dstas no se pueden
acomodar juntas de tal forma que construyan una red regular y periddica,
Estas son sdlo algunas de las razones por las cuales los icosaedros no pueden
ser empaquetados en tal forma que puedan llenar completamente todo' el

espacio, y por lo tanto ellos no sirven como celdas unitarias de un cristal

real.
Modelos Fedricos

Uno de los me jores modelos de cuasicristal es el llamado “enlosado de
Penrose” FIG ( 2.7 ), desarrolladc en 1974 por el fisico-malemdtico Roger
Per'lrose en la Universidad de Oxfordg, mientras intentaba llenar un plano
cxper‘iddi.r:amente10 Ll encontrd que sélo requeria de dos formas de rombos con
lades iguales, -uno de ellos con dngulos internos de 72° 108°, y el otro de
36° y 144°-, para cubrir un plano infinito. La razdn entre el ndmero
necesario de ambos rombos es exactamente igual a la “razdn dorada””,
c=4% (15 ) aproximadamente 1.618.. Este numero es un irracional y es la
causa por la cual el enlozado no puede ser dividide en celdas unitarias que
contengan un numero entero de rombos, el enlosado de Penrose tiene simetria

de orden cinco.

8
En el caso de las MPM, el orlgen es algo diferente pero en el fondo la

causa es  simllar, estas estructuras pueden ser explicadas como  una quintuple
gemelacidn  (en el plano  (111)}  formada por claco  monocristales ccc  alrededor
del eje -comin [110), la diferencla de 112’ entre (5 x 70032°) y 3600 es
subsanada por esfuerzos en la red o imperfecclones, esto limita el tamafio al
cuul “pueden crecer estas estructuras, el cual es de entre $0 a 200 A

9
R.  Penrose, “The Role of Aesthettcs In Pure and Applled  Mathematicat

Research’, Bull. Inst. Math. and (ts Appl. 10 {1974) 266~71.

ic
Es  dectr, tlenarlo de tal forma gque el patrdn  de  enlosado no  pudiera

ser dlvidido en celdas unitarias,

1
Operuclonalmente la razdn dorada se deflne de la sigulente manera:

Permitamos que la linca AB de longltud. “l” sea divldida en  dos segmentos

por . el punto C, sean las longltudes AC y CB . Iguales a “a” “p"

respectivamente.
A a [+ b B
L | J
l
St C es un punto’ tal que la razén l/a es igual a/b, C. es-  llamado. el  ‘corte
dorado” - de’ la ‘*secclén dorada’ de. AB, l/a o asb son defilnidos como la ‘razén

dorada”, Kepler la denomind “la divina proporcidn’.

2
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FIG [ 2.7 ]. Enlosado de Penrose, ejemplo téorico de una red no periddica,
Esta figura es reproducida en la FIG.[ 2.74 ], (que se encuentra en la contra

portade), - Coldquese sobre las FIGS [ 2.8 ], en donde se han indicado las .

diferentes simetrias orientacionales promedio. Efeclic tna operacldn similar
con las FIGS [ 2.9, 2.10 2.11 ]
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FIG [ 2.10°]. En la fig F las diferentes direcciones de las simetrias =~
orientacionales promedio son agrupadas, se observa que nu existe un esacto eje

de simetrta de rotacidn, tambien se sefiala un decagono En ¥ se ha dibujado
pur te del enlosado inscrito dentro del decagono. ’ ’




Aunque los modelos basados en el "enlozado de Penrose" explican
correctamente la posicion de los puntos de difraccién de la aleacidn

ALHMn“, no es asi con la intensidad de los mismos.

Otro modelo es el corte de proyeccidn y se basa en que tedricamente
tanto cristales inconmensurables como cuasicristales son estructuras
cuasiperiddicas, y como consecuencia, estas pueden ser generadas a partir de
un corte irracional de un objeto estrictamente periddico, existenlte en un
hiperespacio: D = ID" + [DL, donde [D” representaria la dimensidn del espacio

fisico y [DJ.' seria igual al ndmero racional de modulaciones independientes.

Los dtomos son descritos por superficies de dimensidn [DL' transversales
a b, [ 12 ]. Su interseccidn con el espacio fisico coresponderia a la
localizacidn real de los dtomos, FEstas son llamadas superficies atdmicas. El
problema que presenta este modelo, es encontrar superficies atdmicas, que no
se intercepten, que no tengan limites comunes, y que sean consistentes con la
simetrla. Este es un problema matemdtico no trivial. De igual manera que
con el “enlozado de Penrose"”, no reproducen las intensidades de los puntos de

difraccidn,

Varios modelos tedricos han sido propuestes, lodos plausibles con
respecto a un ajuste aceptable con los datos experimentales de los patrones
de difraccidn, pero ninguno de ellos es suficientemente convincente con
respecto a todas las condiciones fisicas que se deben de cumplir para que se
pueda considerar como una completa descripcién de la estructura
-cuasicristalina. "El  problema de la determinacidn de la estructura

cuasicristalina atdn permanece como un problema. abierto.

Una sorprendente propiedad de los cuasicristales, es la gran variedad de
los diferentes modelos tedricos que los pueden generar. Sin embargo, aun no

es claro cdmo modelos tan diferentes pueden producir una misma estructura.

Hasta ahora la principal limitante para determninar la estructura dtomica
de los cuasicristales es la experimental. Mientras no se obtengan muestras
" gfandes qgue permitan un estudio mds profundo y detallado de este nuevo tipo
de orden, sdlo podremos conformarnos con tratar de crear - “modelos
geométricos” de cdmo estos ladrillos constructores se unen e interactuan

Juntos.
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Claramente los cuasicristales representan un reto fundamental que nos
leva a re-cxaminar los tradicionales conceptos de la fisica del estado
sdlido, como son, s las fases cunsicristalinas son un nuevo tipo de orden
diferente a los de los estades amorfo y cristaline, o si representan un
estado intermedio, Tambidn nes plantean interrogantes a resoluer como: J si
podria llegar esta fase « ser clesificada bajo la definicidn cldsica de
estado estable?, o, ; bajo qué condiciones un material solidifica en estado
cuasicristalino?, y, sobre todo, ¢ ddnde estdn: los dtomos..?, las fases
cuasicristalinas nos llevan a reconsiderar estas y otras preguntas y a

confrontar muchas nucuvas clases de problemas.

2.3 Técnicas convencionales de obtencion
de las fases Cuasicristalinas.

El principal problemua que para su obtencidn presentaron ert un principio
estas aleaciones, radicaba en la “metaestabilidad” termodindmica de la fase,
el segundo problema, radica en que existe una gran diferencia entre ias
temperaturas de fusidn de los diferentes elementos quimicos que la forman,

pudiendo llegar a ser é&sta de hasta 800 °K.

Fl  primer método utilizado para la obtencidn de las aleaciones
cuasicristalinas, fue una combinacion del uso de horno:s eléctricos de arco de
carbdn y la tdenica de "“melt-spinning” o “enfriamiente por choque". Esta
técnica fue originalmente descubiertc; cuando pequefias gotas de un metal
liquide chocaban contra una superficie fria. Cuando las gotas golpean la
superficie, se dispersan en una capa delgada enfridndose rdpidamente. Esta
tdcnica es comunmente usada en la fabricacion de peliculas de vidrio metdiico
[ 2 ], en donde lo que se busca es inhibir la nucleacidn de cristales para
conseguir un ordenamiento de corto alcance entre los dtomos, y proporcionarle
ast la apariencia vitrea al material; por lo general, los sdlidos asi

formados resultan ser metaestables pero con un periodo de vida muy largo.

Inicialmente, los elementos quimicos primarios con un alto grado de
pureza son fundidos en el horno eléctrico de arco de carbdn, para obtener ast
ﬁna aleacidn inicial que tiene la proporcidn del peso atdmice deseado, pero
no en la fase cuasicristalina. Una vez que ésta es obtenida, se deja enfriar
por st misma hasta temperatura ambiente, después de lo cual es nuevamente
molida, con la finalidad de homogenizar la muestra y de nueva cuenta volverla

a fundir. Las fundiciones son llevadas a cabo dentro de una atmdsfera de
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argén para evitar su oxiducidn, o cn un vacto de alrededor de 107" Pa [ 37 1.
Para la obtencidn de la fuse cuasicristaling la aleacidon obtenida es
introducida en una cdpsula de cuarzo, a lit que se le he heche previamente una

pequefia perforacion en uno de¢ sus extremos -del orden de 3 a 4 mm de
didmetro-, por el otro extremo se acopla un sistema de inyeccion de un gas
inerte, helio o argdn, a una presion de entre 35 a 40 KPa [ 36 ] que
expulsard la aleacidn, una vez que ésla eslé fundida, a través de la pequefia
perforacidn. En esta etapa la aleacidn es fundida por medio de un horno de
induccidn (radio frecuencia); la aleacidn fundida se hace incidir sobre un
disco de Cu, el cual eslid enfriado internamente con Nitrdgeno liquido, el
disco tiene un diamétro entre 20 a 25 cm, éste se hace girar en un interualo
de 2500 a 8000 r.pm., [ 37 ], por este método se logran velocidades de
enfriamiento del orden de 10_6 °c por seq. Durante las sucesivas fundiciones
parte de los elementos, con bajo punto de fusidn y alta presidn de vapor se
evaporan, por lo que se acostumbra afiadir un porcentaje mayor de estos

elementos en la composicion de la aleacion primaria.

Lo que se obtiene finalmente, es una cinta metdlica de varios milimetros
de ancho y del orden de centimetros de largo, en un intervalo de 10 a 50 um
de espesor [ 43 1, las muestras son irregulares, fibrosas y frdagiles [ 37 1,
la fase cuasicristalina estd formada de granos con tamafios que se encuentran
entre decenas de A a decenas de pm, esto ultimo, dependiendo del tipo de
aleacidn de la que se trate, Estos grancs carecen de una relacidn de
orientacidn [ 15 ], por lo general, las cintas sélo son cuasicristalinas en
parte, predominan distintas fases cristalinas con una estequiometria cercana

o igual a la cuasicristalina, { 6, 7, 10, 41, 59, 76, 79, 81 I

Las medidas de las propiedades fisicas de. las fases cuasicristalinas
realizadas hasta ahora, resultan ser engafiosas, por el hecho de que el tamafio
de grano es muy pequefio, menor de 50 um, y estas medidas han sido hechas
sobre bandas de material conteniendo granos muy separados, haciendo su
interpretacidn muy diftcil [ 65 ],

Las muestras para su observacidn en el microscopio electrdnico de

transmisidn son preparadas por electro pulido en una solucidn fria.

La rdpida solidificacidn altera las condiciones de nuctéﬁcidn y de
-crecimiento de las diferentes fases de la aleacidn, esto estd dado porqué se
induce un gran sobre enfriamiento que da ‘prioridad a los “procesos” de
solidificacion, mds que a los de nucleacidn y crecimiento, este hecho no

solamente altera la cinética de los procesos termodindmicos de crecimiento,
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sino que también favorece la formacidn de diferentes fases competitivas de la

fase cuasicristalina, asimismo se ve influenciada la evolucidn de la

microestructura del producto solidificado,

Para las fases cuasicristalinas estables termodindmicamente el método de
obtencidn de la aleacidn es similar [ 27, 77, 78 1, variando sdlo la forma de

enfriamiente, siendo la rapidez de ésta, del orden de 1 a 10 °c por hr,

De los articulos consultados, no se desprende qué tipos de hornos de arco
son utilizados para la obtencidn de las aleaciones, por lo que procederemos a
hacer una reuvisicn general de las principales caracteristicas que sobre los
distintos tipos de hornos de arco que existen y analizar lo que ocurre en

ellos.

Hornos de arco

En la quimica de alta temperatura hay dos reglas emplricas fundamentales

[75 1
1) A elevadas temperaturas, todo reacciona con todo, y:

2) Cuanto mds alta es la temperatura, tanto mds rdpidamente ocurren

estas reacciones.

Con base en estas premisas, se ha elegido el tipo de horno a utilizar

para la obtencidn de las fases cuasicristalinas.

Temperaturas entre 300 .y 3000 K se pueden consequir con tres distintos

tipos de hornos:
o Eléctricos de arco de carbdn.
@ Hornos de induccion.

& Y por hornos reflectives.

El uso de hornos eléctricos de arco de carbdn, dado su bajo costo

econdmico, es un proceso que ha sido usado, en gran escala, desde principio
de siglo para la obtencidn de aleaciones metdlicas con fines metalirgicos. El
uso de electrodos de carbdn evita una contaminacidn en gran escala de las

aleaciones.

Cuando el horno de arco se usa en una atmdsfera. abierta, y dado que
durante el proceso de fundicidn.el carbdn al combinarse con el oxtgeno del
aire, o cen otros.elementos, desprende gases explosivos y/o venenosos, cdmo

lo son el CO2 ¥ varios dxidos de carbdn, se infiere que el horno requiera de




un sistema de ventilacidn que evite la acumulacidn de los gases. Existen
generalmente tres diferentes tipos de horne kde arco de carbdon [ 63 I:
v ® Los de baja intensidad.

® Los de flama.

e Y los de alta intensidad.

En general los hornos de arco producen un rico espectro en el Uv-8 y en

UV-C ast como en el uisible.

® En un horno de arco de baja intensidad, la principal fuente emisora de
luz se encuentra ubicada en el rojo blance, sobre la punta del electrodo
positivo de carbdn. La temperatura en este sitio estd cercana a los puntos
de vaporizacidn y sublimacidn del carbdn, alrededor de 3700 °c. Aunque si

bien en el centro del arco es de casi 6000 ‘¢,

® En los hornos de flama se usan electrodos que son fabricados de carbdn
con- una mezcla de otros materiales, siendo en este caso la luminosidad del
arco comparablemente uniforme. La flama se produce por la vaporizacidn del
carbdn debido a un muy relativo calentamiento y su combinacidn con los otros
materiales. Los maleriales de los que estdn fabricados los electrodos
alteran el espectro de emisidn, asi cdmo la vaporizacidn de Los materiales.
Entre los elementos que pueden fermar los electrodos de grafito estdn:;
hierro, (el que puede incrementar la emision de UV), alqunas tierras raras,
calcio y compuestos de estroncio, todos los cuales tienen una ‘alta

luminosidad cuando son calentados a alta temperatura.

e Un horno de arco de alta intensidad -muy probablemente sea éste el
tipo de horno mds frecuentemente usado para la obtencidn de las fases
“cudsicristalinas-, tlene electrodos compuestos;, como los hornos de arco-de
flama. Sin embargo, la densidad de corriente es mucho mayor y la zona mds
‘brillante abarca por entero al dnodo causande su rdpida evaporacidn., En el
corazdn del dnodo se crea un pequefio crdter, siendo éste el punto mds
brillante del arco, pudiendo llegar a ser su temperatura de alrededor de
6500 K. El resto del arco puede alcanzar temperaturas entre 3600. y 3800 K.

En algunas ocasiones se usa una corriente de aire para estabilizar y
controlar la posicidn del arco y ayudar en la conibustidn del producto, en
otras ocasiones se sustituye esta corriente de aire por otra de un gas inerte

cdmo Helio o Argdn, que evite la oxidacidn de los reactivos.

Para fines prdcticos las temperaturas que se logran alcanzar con _este

tipo-de hornos son temperaturas de un plasma. El siguiente paso serd ver lo
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que ocurre en un plasma.

Un plasma estd formado por un conjunto de particulas cargadas y neutras ’

[ 20 ], en donde los electrones e iones que lo constituyen se producen por la
ionizacidn de los diomos o moléculas. Cada una de las particulas que .lo

forman se encuentra en un estado de fuerzas poco usuales,

Las particulas cargadas interqctudn unas con otras, a través de los
campos culombianos, y con cualquier campo eléctrico o magnético aplicado
externamente; las particulas necutras interactudn unas con otras por medio de
fuerzas de corto alcance, las particulas cargadas interactudn con las neutras
por medio de campos de polarizacidn mds complejos, producidos por la
distorsidn de las drbitas de los electrones durante el acercamliento de las
particulas cargadas. En este estado, es mds dificil el control de la

temperatura.

Resumiendo, debido a las altas temperaturas que se alcanzan en el plasma
del horno de arco de carbdn, que favorece una evaporacion de compuestos antes
que la formacidn de la aleacidn, la baja pureza que existe en los electrodos
de grafitolz, pese al alto grado de pureza que pueda existir en los elementos
quimicos primarios, y dado que las reacciones quimicas que se producen a
temperaturas muy elevadas se complican por la presencia de muchas reacclones
secundarias, el horno de arco no resulta ser el método mds iddneo para la

obtencidn de las aleaciones cuaslicristalinas.

La eleccidn de este tipo de horno, pese a sus desventajas, radica en la

i ; .13 . o .
“utilizacidn de grandes volimenes de materiel ~, que garantiza, que si bien una

parte puede perderse por conlaminacion o evaporacion, casl siempre habrd una
parte de la muestra que alcanzard las condiciones favorables para la

obtencidn de la fase cuasicristaling.

Otra técnica alternativa es la de sustituir la etapa del horno de arco
por el uso de un horno de induccidn. En los hornos de induccidn, un
contenedor de melal se calienta por las grandes corrientes de torbellino
inducidas en €l por una corriente alterna de alta frecuencia, generada en una

bobina‘externa que rodea al contenedor, En dste ullimo’ son colocados los

12
K  Salvo st se utilizan electrodos de carbdn de alta pureza.

13
Atgunos  autores  reportan ta utitizacidn de  hasta 4 Kg de elementos en

la composicicn- primaria.




materiales a fundir, los cuales, st no son metales, se calientan por el

contacto térmico con el contenedor. La secuencia de fundicidn se inicia con
los componentes de punto de fusion mds bajo. En las aleaciones
cuacicristalinas los materiales son cortados en pequefios  trozos e
intfoa'ucidos con una atmdsfera inerte en una cdpsula de cuarzo, ésta es
colocada dentro del conienedor: Una vez que el material se ha fundido se
hace incidir en la forma habitual, sobre el disco de Cu para un enfriade

rdpido.

Ahora nuestro siguiente paso, serd estudiar los hornos reflectivos,
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3.1 Hornos "refﬁ’ctivos.

En los hornos reflectivos la fuente de energia es un haz de luz que se
enfoca sobre un pequeiio volumen, El principio fisico en el que se basa, es
el de transferir energia electromagnética a un cuerpo pequeilo en condiciones
en que se hagan minimas las pérdidas de calor por conduccidn y conveccidn.
El hecho que lo produce es el miltiple recorrido de los rayos reflejados por
las paredes del horno, para su posterior concentracidn o enfocamiento sobre

la muestra.

Parte de la radiacion es absorbida, parte reflejada y parte
transmitida. En general, la fraccidon de la radiacidn isotrdpica incidente de
todas las longitudes de onda quz es reflejada, depende de la temperatura y
de la naturaleza de la superficie del cuerpo absorbente, asi como, del

dngulo de incidencia. Esta fraccion se llama reflectividad [ 48, 63, 75 ]

Desde el siglo pasado se han usado hornos elipticos para concentrar en
un foco la radiacidn emitide por una ldmpara colocada en el otro foco
FIG ( 3.1 ), [ 9, 19, 57, 1. Una esfera puede verse como el caso limite de
la elipse en donde ambos focos coinciden en el misma sitio; el centro,. esto
da a los espejos esféricos la peculiar propiedad de concentrar, en una
regidn cercana al centro.de la esfera, los rayos emitidos por una fuente
puntual colocada en un punto opuesto e igualmente equidistante del centro
FIG ( 3.2 ). El caso ideal sucede cuando la fuente estd ubicada en el
.centro mismo de la esfera, en esta situacidn ocurre que toda la radiacidn

retorna al centro.

La diferencia entre un horno eliptico y uno esférico radica en que en
el primero, el -enfocamiento ocurre en una sitio puritual, mientras que en el

sequndo, el enfocamiento abarca una amplia zona FIG { 3.2 ), pero éstos
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FIC { 3.1 1. En la elipse, los rayos emitidos por uno de los focos, después de
su reflexion con la elipse, se cancentran en el otro foco. .

FIG [ 3.2 ]. Tomando dos puntos lgualmente equidistantes y cerccnos del
centro, se obseruc que los rayos emitldos por uno de ellos, despuds de leo
reflexion, se concentran en ung region cercone al otro punto, obsdrvese que el
enfoque no es puntual.



tultimos tienen lg enorme ventaja de una construccidn muche mds simple,

comparada con las dificullades en la construccion de un elipsoide hueco.

Al -~ principlo, en los hornos reflectivos la rapidez de absorcidn de
energfa es mayor que la rapidez de pérdida, dando por resultado que la
temperatura suba rdpidamente -baja inercia térmica-, después de un corto
tiempo, la velocidad de absorcicn se compensa con la velocidad de emisidn de
la energla radiante, y la temperatura llega a un nivel en el cual permanece
constante, en tanto que se mantengan censtantes la potencia de entrada y la
reflectividad de las paredes. FEsto da al horno la posibilidad de un fdcil y

rdpido control en la temperatura.

Por su limpieza, baja inercia térmica y facilidad en controlar la
temperatura, este tipo de hornos-son muy adecuados para ser usados como

hornos de fusidn.

Horno reflectivo esferico amodificado.

En la FIG ( 3.2 ) se puede trazar una linea «# y &' que pase a trauvés
del foco, siguiendo la trayectoria de los haces reflejados, se observa que:

® Los haces reflejados po~ la parte del clrculo que se encuentran por
encima de la llnea, inciden sobre la zona de enfocamiento desde arriba.

e Y la mayoria de los haces reflejados por la parte del circulo, que se

encuentran por debajo de la linea, lo hacen lateralmente y desde abajo.

Durante el crecimiento de un mono cristal se requiere que la interfase
sdlido liquido avance lentamenie y en forma planar a través del material
fundido. Dada la distribucion de radiacidon del horno esférico, lo que se
obtendria seria una mayor concentracidn de radiacidn en la zona lateral,

provocando que en el liquido se forme una interfase céncava hacia abajo, lo

que a su vez conllevarfa a que el material fundido escurriera del pedestal.

Por lo tanto, lo que se desea es eliminar la radiacidén prouveniente de
la parte inferior del horno. Una manera de conseguirlo es reflejaendo esta

radiacidn hacia otro sitio, por ejemplo, el mismo foco. La forma de

consequirlo es sustituyendo el .hemlsferio inferior; por otro de radio menor y-

NG



3.3

centrado en el mismo foco FIG { 34 ). De esta forma se diseha lo que desde
ahora llamaremos “horno reflectivo esférico modificado" [ 32 1, y que consta
de dos hemisferios reflectivos distintcs, el primero, el viejo hemisferio
superior que refleja la radiacidn desde arriba FIG ( 3.3 ), y que serd el
inico que contribuya en el proceso de fundicion y crecimiento y, el segundo,

FIG ( 3.4 ) que solo desviard la radiacidn lateral.

Existe una diferencia en el dngulo sdlido que subtienden ambos he
misferios con respecto al foco FIG ( 3.5 ), el hemisferio superior tiene un
dngulo de aproximadamente 1557 y el Inferior de 205, lo que se desearta para
aumentar su eficlencia, seria cambiar esta relacidon, la manera de
conseguirlo es intercambiando las posiciones del filamento y de la zona de
enfoque, -ver la FIG ( 3.5 ) invertida imaginando el cambio-. El simple
cambio de posiciones no basta, chora, la radiacidn proveniente del espe jo
inferior refleja la radiacidn lateralinente y por debajo, es decir
traba jarfan como en un principio, la forma de correqir esto es similar a la
que se usd anteriormente, el hemisferio inferior se redisefia centrandolo en
el foco y el superior cenlrdndolo en el punto intermedio, enlre el foco y la
zona de enfoque FIG ( 3.6 ), de tal forma que se recuperan las condiciones
de trabajo. La linea s y 4" ha descendido al punto intermedio entre el foco

y la zona focal.

Tanto la idea, como el disefio, sdlo pueden ser ovbra de alguien muy

ingenioso... Héctor Riveros [ g, 30 .

Ca’mpa rao 72’ Ta[o;geno,

La fuente de calor que se utiliza es una ldmpara de tungsteno-haldgeno
cuarzo de 600 Watis, la cual estd formada por un filomento de tungsteno

doblemente embobinado de aproximadamente 1 cn de largo y 0.5 cm de @,

‘ encapsulado en una ampolla de cuarzo, conieniendo ésta en su interior un gas

de haldgeno, generalmente Iodo. El gas haldgeno juega un papel regenerativo’

de la Vldmpara [ 63 1, dado que al combinarse con el tungsteno evaporado

sobre el cuarzo forma un gas halino-tungsteno, el cual se rompe en el

Sfilamento; esto crea un transporte de tugsteno en sentido inverso quedando

as{ parcialmente regenerado el filamento. La consecuencia mds importante



FIG [ 3.3 ]. Haciendo un seguimiento de los rayos emitlidos se observa que, los
haces reflejedos por la parte del circulo, que se encuentran por encima de la
linea sd—l’, inciden sobre la zona de enfocaniento desde arriba.

A’

~———— e F

FIG (- 3.4 ). Los heces reflejados por la parte del circulo que se encuentia
por debajo de la llnea «—', inciden lateralmente ver FIG. [ 2.2 ], esto es
subsanado,” si sustituimos el hemisferio Inferior por otro con centro en el
primer punto. '

3.6




FIG { 3.5 1. "Horno reflectivo esférico modificado”, -

3.7



FIG [ 3.6 ]. Con el fin de incrementar la eficiencia del horno, se
intercambian. las posiciones relatives de ambos puntos, -quedando la -linea
sl—:l'entre ambos puntos,

3.8



de este ciclo es que evita que el tungsteno se deposite sobre el cuarzo 3.,9
consiguiéndose ast que la intensidad de la lampara no camble. Como
condicidn para que este ciclo tungsteno-haldgeno opere, la envoltura debe
ser mantenida a una temperatura de al menos 25000, y ésta es la razdn por lu

cual la envoltura es de cuarzo.

El espectro de radiacidn del tungsteno mas bien se asemeja al de un
“"cuerpo gris", que al de un 'cuerpo negro” [ 63 ]. La emisividad del
Tungsteno varia con la temperatura, la mdxima luminosidad tedrica estd ceraa
de su punto de fusion 3655 K, esto en la prdctica no es viable, si se desea
obtener un razonable tiempo de vida para la ldmpara. Por lo comuin las
temperaturas del filamento operan en un rango tipico de entre 2800 K a 3200
K. Una fraccidn considerable de energla es emitida como radiacidn
infrarroja, y una relativamente pequeiia fraccidn se encuentra en el azul y
el ultrauioleta, lo que le da la cualidad de poder ser considerada como una
fuénte de calor. La FIG ( 3.7 ) inuestra el espectro de emisidn de la

ldmpara de halégeno en comparacidn con distintos tipos de fuentes [ 52 .

Las longitudes de onda de la regidn infrarroja se extienden desde
alrededor de 078 um hasta 1000 wn ( 4 X 10" - 3 x 10" Hz) [ 30 ], a
temperaturas por debajo de 500 ‘c. lLa mayor parte de la energla estd
asaciada con ondas infrarrejas, mientras que a temperaturas mds altas es
emitida algune radiacidn dentro del espectro visible, cuyas longitudes de

onda estdn comprendidas entre 039 pym y 078 uym ( 4 X 10" -8 x 10" Hz ),

3.4 (onstruccion del Forno.

El horno fue maquinado en el taller de estado sdlido del IFUNAM por el

maestro mecdnico Juan Caire, a partir de un cilindro de 8" de @ (202 cm @ )

1 Algunos autores [ 48 | hacen ung diferente clasiflcaccidn, consideran
un Intervalo desde 01 a 100 pm vy lo denominan ‘‘radiacién  térmica” y  se
refleren a é€sta como la energia emitida por los cuerpos debldo a su propla
temperatura, esta clasificacldn abarca desde una fraceldn det infrarrojo
extremo  (IF-E) (~10%) pasando por el IR lejano, IR Intermedlo, IR cercano,
el vistble ¥y una pequeila fraccion de! ultrauioleta [ 30 ], ésta €s una
division bastante ligera ¥ no hay una universalidad en ta nomenclatura, - -
aunque  tedricamente el range de o radlacidn  térmica  cbarca  desde  longltudes
de: onda cero hasta el infinlto, eon este trabajo nosotros consideramos a la

radlacién infrarrofa como la principal fuente generadora de calor.
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de. “duraluminie” (Al 94-96%, Cu 3-5%, con trazas de Mg). A partir de éste
se construyen los dos hemisferios, el inferior  FI1G ( 3.8 ).y el superior

FIG ( 3.9 ) con un radio de 9.00 cn.

e El aluminio tiene entre sus venlajas su alta reflectividad. Para Al
evaporado en vacto es de ~80%, para longitudes de onda en el visible y para

el infrarrojo es de al menos un 95 2 [ 9 ].

® Posee una conductividad térmica “k" de entre 159-194 ws/m°K para
temperaturas comprendidas entre 273 y 473 ‘K (0 - 200 OC) que lo hace un
buen conductor térmico, sdlo superado por el Cu, Ag y Au lo que lo hace

fdctl de refigerar con agqua { 24 1

@ Posee una capacidad calor{fica “Cp" de 0.883 kJ/kg *K (a2 °c) que
comparada con la del Cu, Fe, Cr y acero, resulta ser del doble, lo que da
por resultado que para conzeguir un aumento en la temperatura de los
espe jos, se requiera de una mayor cantidad de energia haciendo estable su

temperatura, y por lo tranto su reflectividad.

e Tiene una denstdad "“p" de 2,787 Kg/ma siendo unc de los metales mds

livianos, de donde el horno resulta ser ligero y fdcil de manipular [ 24 ],

e Y una dureza de 2-2,9 -escala moss- que le permite ser fdcilmente

magquinado.

La adicidn de pequefias cantidades de Cu y Mg causa el endurecimiento
por dispersidn del Al, el Mg le confiere una buena resistencia a' la

corrocidn y la humedad.

El acabado a espejo de las superficies reflejantes se consiguid,
primerao, lijando sucesivamente con lijas de carburo de silicio del No 400 y
vNo 600, Esto para eliminar las rayaduras dejadas por el burtl durante el
maqulinado, posteriormente, las superficies se pulteron usando una tela de
gasa impregnada de pasta pullidora -marca “Brazo”-. Finalmente, con otra

gasa humedecida en acetona se remould la pasta residual,

742



3.5

Sistemas auxiliares,

Existen cuatro sistemds cuxiliares acoplados al horno FIG ( 3.10 )

e El sistema mecdnico que consta de & motores, uno de ascenso y
descenso de la muestra (este motor tiene por finalidad colocar ta muestra en
el sitio de enfocamiento de los espejos), y un motor de giro que rota al
crisol y permite homogenizar la radiacidn proveniente de la ldmpara. Ambos
poseen controles eléctricos que les permiten cambiar, tanlo la rupidez, como
la direccidn de la velocidad. Los motores poseen un amplio range de
velocidades, que posibilitan ai horno para el crecimiento de muy distintos

tipos de materiales.

e El sistema de vacto estd formado por una bomba mecdnica de vacfo FELT
WELCH modelo FE-1400, que nos permite extraer el aire de dentro del horno

hasta una presidn de ~100 mtorr.

La eficiencia del horno reflectivo se basa esencialmente en dos
factores:

) Que la reflectividad de los espejos no cambie. Este cambio

puede ser ocasionado por la evaporacidn y posterior deposicion del material

de trabajo sobre las superficies refle jantes.

B) Y que el enfocamiento de la ldmpara no varie. Esta variacidn puede
darse debido a que el calor acumulado en el Al produzca una dilatacidn en
los espejos reflectivos que distorcionen la imagen enfocada, para evitar

esto ultimo se disefid un sistema de refrigeracion:

e £l sistema de refrigeracidn se basa en la circulacidn continua de
agqua a trdues de una tuberla de cobre colocada externamente alrededor de las
partes que mds calor disipan. Entre otro de sus objelivos estd el de

proteger de un calentamiento excesivo los sellos de vacio.

La ldmpara de haldgeno que se utiliza es una ldmpara comercial de

proyeccidn de 600 watts, que requiere para su operacidn de una ventilacidn

‘constante, por lo que se buscd que el sistema de refrigeracidn la mantuviera

en condiciones operables. El procedimiento se basa en mantener circulando

en una tuberia de cobre acoplada a la base del foco un flujo constanie de
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3.6

agua a través de un circuito cerrado.

El sistema de refrigerccidn tiene como principal objetivo el de extraer
controladamente el calor de la muestra durante el crecimiento, y de esta
manera controlar la velocidad de avance de la interfase liquido-sdlido, por
lo que fue necesario que la wvarilla que sostiene al crisol estuviera
constantemente refrigerada, Este se consigue a través de una tuberia
interna de cobre que mantiene un flujo constante de agua. lLa FIG ( 3.11 )

muestra el esquema del horno reflectivo esférico modifirado.

e El cuarto sistema es el de alimentacidn, que permite ir depositando
sobre el material ya fundido nuevo material. Este estd constituido por un
pequefio capilar de cuarzo que atraviesa la pared del horno. El extremo que
estd fuera del horno se sella, en su interior se coloca el material que se
va a fundir, Por efecto de pequefias vibraciones éste es obligado a caer a
través del otro extremo del capilar, el cual se encuentra sitluado a ~1 cm
por encima del crisol. El cuarzo permite el paso de la radiacidn

infrarroja.

Durante el crecimiento se requiere que la muestra sea retirada
paulatinamente de la zona focal, para lo cual se necesito diseflar un sistema
dindmico de sellado: La parte superior estd constituida por la base del
foco, la cual se acopla al horno por medio de un sello. Esto permite situar
la ldmpara a distintas distancias focales. Una wvez seleccionada una
posicidn, ésta es fijada por medio de un anillo de aluminio y cuatro
tornillos. En la parte inferior del horno se encuentra la varille que
sostiene al crisol, ésta puede ascender o descender y girdr durante el
proceso de crecimiento sin que se rompa el vacio. La FIG ( 3.12 ) muestra

una fotografia del horno.

Caracterizacion del Rorno

Para facilitar la caracterizacion del horno se procedid a clasificarlo
segun los distintos circultos de refrigeracidn;

® Espejo superior.

e Espejo inferior.

e Base del foco.

275
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® Primer circuito del soporte del crisol: refrigera -internamente la
varilla que soporta al crisol de grafito.

® Segundo circuito del soporte del crisol: estd formado por el flujo de
agua proveniente del primer cicuito del crisol, que pasa «a refrigerar la

parte externa de la base del crisol.

Para evaluar comd se distribuye el calor dentro del horno se procedid
de la siguiente manera: en las salidas y entradas de cada una de las
manguerqas del sistema de refrigeracidn, se colocd un tzrmopar de Cromel
Alumel, 10 en total, de tal forma que se pudiera medir simultdneamentez cada
minuto la temperatura del agua que circula antes de entrar y después de
salir del horno. Midiendo el incremento de temperatura del agua que circula
por unidad de tiempo y por unidad de volumen, se puede saber qué cantidad de
calor ha “circulado” por unidad de tiempo a través de esta parte del horno.

La. potencia absorbida estd dada por:

sCalor  (Atemp.(°C)) (Am (Kg3) (€ J/(Kg C))

ap 270 7T X
bt(seg) = At (seg)
donde Cu es la capacidad calor{fica del agua.

[4
Se tzuuo un especial cuidado en la colocacidn de los termopares. La
punta fue previamente calentada y empotrada en la manguera de pldstico,
Justo a la salida del horno, cuidando de no llegar a perforarla para evitar
asf su contacto directo con el agua, dado que ésta transporta uvoltajes
pardsitos provenientes del voltaje de alimentacidn de la ldmpara. Una vez
calibrados los termopares, se procedid a hacer mediciones a diferentes
potencias. El agua fue recogida separadamente para cada uno de los sistemas

en probetas graduadas. Los resultados aparecen en la grdfica ( 3.1 ).

Existen dos posibles sitios de enfocamiento para la ldmpara:

e El primero es colocando la ldmpara en el centro de la semi esfera
superior, que en este caso serd la que concentre los rayos sobre la muestra,
y el crisol se deberd de colocar a 2 cm por debajo de la unidn de ambos

hemisferios.

27 .
En  realidad existe una ~diferencla - mdxima de 1 seg. enltre la primera. ¥
la ultima lectura de los termopares.

S8
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GRAF. [ 3.1 ]. Gréfica del % de potencia disipada por las distintas partes del
horno para diferentes voltcje dc alimentacion.
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e Ll segundo sitio de enfoque es colocando la ldmpara en el centro de
la semiesfera inferior, en este caso un porcenlaje de la radiactdn provendrd
del espejo superior y el resto del inferior. En esta situacion el crisol

deberd de quedar a 4 cm por debajo de la union enlre ambos hemisferios.

Existe un intervalo de 2 cm entre los dos sitios anteriores, donde es
posible colocar la ldmpara. Escogeremos su punto intermedio -a 3 cm por

deba jo de la unidn—~ como una tercera posibitidad.

Para cada una de las lres posiciones de enfoque se mide la mdxima
temperatura que alcanza el horno para las diferentes potencias de entradaa,
los resultados aparecen en la grdfica ( 3.2 ) en la cual se puede observar

que el comportamiento es muy stmilar en los tres casos.

Dado que es un horno reflectivo, una forma de caracterizarlo es
comparario con el modelo téorico de radiacidn de cuerpo negro. Para el
efecto, se mide la temperatura que alcanza el horno para diferentes
potencias de entrada, en la posicidon de 2 cm y para presiones de 1 atm y de
90 mtor. Los resultados se muestran en la grdfica ( 3.3 ). En ésta se
observa que las pendientes en los casos de 90 mtor y el modelo tedrico son

parecidas, lo que nos confirma la naturaleza reflectiva del horno.

Existe otra forma de caracterizar al horno. Puesto que es un horno
reflectiuo; las pérdidas de calor por conduccidn y conveccidn’ deben de ser
minimas y el principal factor para el calentamienio debe ser el reflectivo,
por ende, el horno debe de tener una muy baja inercia térmica. Para
comprobar esto se coloca un termopar: en el punte de enfoque haciendo
contacto con el crisol y se enciende la ldmpara a toda su potencic, después
de estabilizar su temperatura se interumpe la corriente, los resultados
aparecen en las grdficas ( 3.4, 3.5, 3.6 ) para cadae una de las tres
posiciones, en éstas, se obserua que el horno alcanza un 90% de su mdxima
temperatura de traba jo en escasamente 30 seg, cuando se apaga la ldmpara se

obtiene un gradiente de enfriamiento de al menos 50 0C/seg.

3
La - potencla de entrada se mide a través del  voltaje y la corriente de

entrada a ta ldmpara P=VI.

Para - ewitar - la  oxldacién =~ de -~ los - elementos quimicos, -se -trabaja . en . una
-atmdsfera. de alre, del orden de 100 mtorr.

2.20
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Otra interfogcm!e que surge es preguntarnos ¢cémo se distribuye la
energia alrededor de la zona focal?, para cl efecto, se colocd un termopar
en la zona focal con el horno a su mdxima potencia y se fué retirando a
intervalos de 1 mm durante el primer cm, estos resultados son mostrados en
la grdfica ( 3.7 ), en ésta se observa que la mayor cantidad de energila se

encuentra ubicada en una zona concéntrica de 1 cm de radio.

Comparando las grdficas para las distintas posiciones se observa, que los
de mayor concentracidn son para las de 2 y 4 cm, como era de esperarse, la

posicion intermedia presenta una mayor dispersidn en la radiacidn.

Existe un problema técnico: la radiacidn que regresa a la ldmpara no lo
hace sobre el filamento, sino de manera similar al enfoecamiento, lo hace
abarcando una amplia zona. FEsto provoca que en el caso particular de la
posicidn de 4 cm, el calor abarque parte de la base del foco, lo que a su
vez conlleva a que el filamento se rompa frecuenlemente en este sitio, por
lo cual, para poder darle un tiempo de trabajo util mayor a la ldmpara, se
toma como posicidn de trabajo la de 2 cm, la posicidn 1 cm se desecha dado

que la radiacidn se encuentra mds dispersa.

Finalmente, se midid la inercia térmica para la posicidn 2 cm para
diferentes potencias de entrada, los datos aparecen en la grdfica ( 3.8 ),

donde se observa que su comportamiento general no cambia.

Como crisol, utilizamos una barra de grafito con un didmetro de 1 cm y
4 cm en longitud, su extremo inferior quedec sujeto a la varilla "de
‘refrigeracidn, o su otro extremo se le hace un pequefio reborde para evitar

que el material se caiga cuando estd en estado liquido.
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"... Todas las personas que
consagraron su vida al cristal,
con frecuencia lo perciben
como si fuera algo vivo.

En todo caso, al referirse a él
lo hacen como si se tratara
de un servivo..."

Ya. E. Gueguzin; 'El Qristal‘vivc_)_"._

- Crecimiento




4.1

TJeoria Clasica de [a aiucleacion,
Yy del Crecimiento,

La nucleacidén se inicla cuando una ditminute particula sdélida se forma
dentro del llquido. El crecimiento ocurre por la adicidn de dtomos aislados a
la superficie del sdlido. En la temperatura de solidificacidn el numero de
dtomos que se unen a la superficie del sdélido y los que la abandonan en un
tiempo determinado son iguales. En esta situacidn existe un estado de
equilibrio macroscdpico de energlas en la Interfase llquido-sdlido.

[ 2, 14, 35, 39 1.

Para que el crecimiento ocurra se requiere que el nimero de dtomos que se
unan a la superflcie del sdlido sea mayor que los que la abandonan. Esto se
logra haciendo que la temperatura del sdlido sea menor que la temperatura de
solldificacidon. Bajo esta condicidn la energla asociada con la estructura
cristalina del sdlido es menor que la energla asociada al liquido, y por ende
el sdlido, conforme la temperatura se hace menor, se hace mds estable

termodindmicamente,

El cambio total en la energfa libre producida al formarse un sdlido

-dentro del liquldo es la suma del. decremento en la energia libre volumétrica

del sdiido, mds el incremento en la energla llbre superficial de la interfase
que separa al sdlido del liquido. Suponlendo al sdlido como una esfera, el

aumento en la energia libre estd dada por:
AF = *n aF o+ 4nr20'
3 v
donde 4/3 nraes el volumen de una esfera sdlida de radio r; 4nr es el drea

superfictal de la interfase sdlido liguido de la esfera; ¢ es la energia libre

superficial por unidad de drea; y AFV es el cambio de la energla libre

“volumétrica por unidad de vclumen, siendo ésta negativa.
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De esta expresidn se puede ver que el cambio tolal en la energia libre
para formar un sdlido es funcidn deol tamafio Jde &ste. Fura que ung muy
diminuta particula sdélida llamada “embridn” se forme, se requiere iniciaimente
de un pequefo incremento en la energla libre, llamada energia de activacida de
la nucleacidn, Si el embridn no alcanza el tamafio critico en un tiempo dado,
en lugar de crecer se vuelve a fundir, dando por resultado que el liquido
tocalmente se encuentre a una temperatura inferior a la de solidificacidn, en

este caso, se dice que el liquido estd subenfriado.

Cuando este subenfriamiento aumenta, lu energfa de activacidn necesaria
para formar al embridn disminuye, y se da una mayor probabilidad de que un
mayor numero de dtomos se reunan para fermar un embridn con un radio mayor que
el radio critico. Una vez que es alcanzado el radio critico, el crecimiento
de lo que ahora se llama “nicleo” se inicia, la energla libre empieza a
disminuir hasta volverse negativa, el sdlido cristalino se hace estable y el

crecimiento es termodindmicamente factible,

Durante el crecimiento, la energla libre producida al formarse el sdlido
debe ser liberada, y esto se hace en forma de calor. Existen dos tipos de
calores, el espec(fico del llquido, y el calor latente de fusidn, el primero
que se extrae es el calor espec(fico del llquido y se hace por conduccidn a
través del contenedor hasta que se alcanza la temperatura de solidlficacidn,
después de lo cual se inicia la nucleacién y es ahora el calor latente de
fusidn el que debe ser extraldo a través de la interfase sdlido liquido. La
manera en la cual se libera el calor latente de fusidn determina el mecanismo

de crecimiento y la estructura final del sdélido.

Cuando el subenfriamiento, en una sustancia pura, se hace lo
suficientemente grande para permitir que el radio critico disminuya, existe un
aumento en la probabilidad de que un nimero mayor de embriones exceda el
tamafio critico, dando como resultado que casi simultdneamente en distintas
reglones del liquido se inicie la nucleacidn. FEsto se define como nucleacidn
homogénea. Parc obtener mono cristales lo que se debe favorecer es el
surgtmiento de unos pocos centros de nucleacidn, a partir de los cuales se

inicie la nucleacidn. Una forma de conseguirlo es introduciendo en el llquido

A



- O : .
diminutas particulas extrafas . Este procesa es llamado nucleacidn
hetereogénea, en ocasiones las inreqularidades de las paredes del contenedor

pueden desempenar el papel de las partfculas sdlians,

La causa que origina que la nucleacidn se inicie preferentemente a partir
de las diminutas particulas sdlidas, radica en que la energla libre de
formacidn del sdlido disminuye debido a la disminucidn en la energfa
superficial; esto es originado por que se consigue un radio de curvatura mayor
que el radio critico con muy poca superficie total entre el sdlido y el
ltquidoz; y por ende, una menor energla superficial. Sdlo unos cuantos dtomos
se necesitan reunir para producir una partlcula sdlida con el radio requerido,
y en consecuencia, se necesita un menor subenfriamiento para lograr el tamafio

critico.

Una elevada rapidez en el enfriamiento puede originar una direccidn
preferencial de crecimiento, conocido como crecimiento dendritico, y se da si
existen . direcciones cristalogrdficas equivalentes que tengan una mayor
conductividad térmica que favorezca la disipacidn del calor de solidificacion,
Durante la solidificacidn el calor latente es disipado en la direccidn en que
el crecimiento se lleva a cabo, causande que la tenperatura del liquido
adyacente se eleve por encima del punto de fusidn, por lo tanto, el
subsecuente crecimiento del metal en esta dlreccidn es jfrenado. En las
regic wes perpendiculares al crecimiento, el llquido se mantiene a una menor
temperatura, originando que el crecimiento continie en esta nueuva direccidn
hasta que de nueva cuenta dste sea frenado por las mismas causas, y si el
calor ya fue disipado de la regidn inicial, el crecimiento puede asumir su

direccidn originat [ 35 .

4.2 fﬁreparacio'm de [a  anuestras.

La preparacidn de la muestra es llevada a cabe aproximadamente 15 minutos

!Paru que las particulas funclonen como centros de nucleacidn, se requiere
que éstas no sean sclubles en el liguldo, y si lo son, se disuelyan muy
lentamente, -] que cambien sus propledades caracter(sticas mediante
reacciones extremadamente lentas.

La superficie restante la proporcibnu la particula sdlida.

)
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antes de hacerse la fundicidn. Esto se hace con la finclidad de euvitar la
formacidn de dxidos en las superficles del Al y del Cu. Si estas capas de
dxido ro son retiradas, la temperatura de fundicidn aumenta aproximadamente en
200 °c.  Estos dxidos puedenr llegar a formar aleaciones colaterales no
cuasicristalinas, ademds de llegar a actuar como cenlros espiireos de

nucleacidn,

De un lingote de Al con una pureza qufmica de un 99.9 Z, se corta un
trozo en forma de “paraleleplpedo”, las superficies originales son retiradas
con unas pinzas de corte , ast se logra eliminar la capa superficlal de dxido
que se ha formado previamente, el peso es ajustado a 1.04 ~0.02 gramos lo que
corresponde a una muestira de aproximadamente 2 gramos enla proporcidn atdmica

cu,_ Co. Si

, . e
de la aleacldn cuasicrisialina méJ 2069 551 3

Fl Cu (99.9%) es suministrado en forma de ldmina. Sus superficies son
li jadas, con una lija del No 600 de carburo de silicio para retirar la capa de
dxido, y posteriormente lavadas con acetona. Con esta ldmina se construye un
pequefio contenedor en forma de una media caja; su peso se ajusta a 0,59 ¢
0.02 gramos. El Co (99.92) v el Si (99.9%) son suministrades en forma de
poluo, y sus pesos son ajustados respectivamente a 0.73 y 0.05 + 0.02 gramos,

para estar acorde con el peso ajustado al Al.

En el contenedor de Cu se colocan el Co y el Si previamente mezelados,
Encima de ellos y cubriéndolos se colocu el Al, de tal forma que dste
sobresalga del contenedor. La intencidn de é&sto es que la radlacidn
proveniente de la ldmpara funda primere el Al sln llegar a calentar
significativamente el resto de los componentes, de aquf la forma de

paraleleptpedo duda al Al

La muestra es colocada en el crisol de grafito a la distancta focal
selecclonada. Ambos hemisferios son acoplados y colocadas las mirillas de
observacidn. Hecho esto, se procede a extraer el aire del horno, la presidn
que se alcanza es de alrededor de 100 mtorr en un tiempo aproximado de 15 min.
Si la presidn es bajada muy rdpldamente o es llevada a preslones por deba jo de
100 mtorr, el aire atrapado en los poluos de Si-Co tiende a salir expulsado
violentamente del crisol, arrastrando al Si y al Co y perdiéndose as{ la

estequiometria, e incluso pudiéndose llegar a caer la muestra del crisol,

PN
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- ’

Fundicion,

I'nicialimenle, la temperatura €s llevada hasta 1400 °K con una rapidez de
50 °k por seq. Esto tiene la finalidad de disminuir la posibilidad de
oxidacidn del aluminio. na vez fundido el aluminio, y debldo a su tensidn
superficial, ésle tiende a coalecerse y formar una gota casi esférica. Esta
gota vista a través de la mirilla de observacidn del horne tiene una
cpariencic metdlica de espejo, ilegdndose a reflejar la imagen interna del

horno a manera de un pequefio espejo convexo.

Posteriormente, la temperatura es elevada hasta 1450 °K con una rapldez
promedio de 20 °k por seg, para permitir ast la incorporacidn desde abajo de
la gota del Co y del Si, esto nos permite que sea el cclor absarbido por la
gota de aluminio el que caliente y finalmente disuelva, dentro de la gota al
Si y al Co. Si se permite que sea directamente el calor proveniente de la
ldmpara el que los funda, se forma una aleacidén de Co-Si con un allo punto de
fusidn y con forina granular, logrdndase finalmente por este camino una

inclusidn Co~Si en una matriz de Cu-Al.

Lo que hasta ahora se ha obtenido es una aleacidn lntermedia Al-Co-Si,
inmediatamente despuéds termina por incorporarse el cobre. Si el cobre no es
tncorporado rdpidamente tiende a oxidarse y no se incorpora a la aleacidn
Al-Co~Si. Visualmente se reconoce por un cambio en la reflectividad de su
superficlte, ésta se vuelue mds obscura adelgazdndose rdpidamente, y termina

por segregarse en la base de la gota.

Los dxidos y las impurezas que no pudieron ser retirados son segregados

hacia la superficie. Estos tienden a ugru}laarse (visualmente tienen la

‘apariencia de pequefias telas que flotan libremente sobre la superficie de la

gota) obseryvando su movimiento se pueden identificar las corrientes de
conveccidn que se generan sobre la superficie de la gota. Para aumentar estas
corrientes y fauvorecer as{ la homogenizacidn de la muestra, ésta es rotada
lentamente a una veloclidad promedio de 3 revoluciones por minuto, lo cual

también homogeniza la radiacidn prouveniente de la ldmpara.

La incorporacidén debe hacerse en este orden y en un tiempo no mayor a

tres minutos, si éste se excede, se da tiempo a que el Cu se oxide y no se

N



4.4

incorpore a ia muestra. La temperatura del aluminio aumenta por el efecte
acumulado del calor v ta gota empiera a perder esfericidad, io que conileva a
que aumente su contacto fisico con el crisol de grafito llegdndole a
desprender pequefias particulas, las cuales yuedan suspendidas sobre la
superficie de la aleacidn. Durante el proceso de solidificacidn éstas pueden
llegar a actuar como centros superficiales de nucleacidn, dando como resultado
una cristalizacidn superficial forimada de pequefias agu jas que siguen la forma
del esferoide FOTO ( 4.1 ), dejundo en el interior de la muestra una masa
poli-cuasicristalina. Una vez que se han incorporado todos los compuestos se
aumenta la temperatura unos 100 °K durante aproximadamente 30 seg, esle se

hace con la finalidad de homogenizar ain mds la muestra.

Debido a que la aleacidn formada tiene una mayor densidad que la del
aluminio fundido, los componentes conforme se van fundiendo se relraen de la
zona focal, por medio del motor de ascenso wvertical éstos son nuevamente
colocados en la zona focal. Finalmente se deja enfriar hasta iemperatura

ambiente.

Nucleacion,  Crecimiento de
Mono Cuasicristales

Existen lres posibles velocidades de enfriamiento y cada una produce
diferentes estructuras cuasicristalings.
e La primera consiste en cortar subitamente el suministro de energla y

simultdneamente retirar la muestra de la zona focal, esto se hace con la

finalidad de provocar un sobre enfriamiento.que fauvorezca un crecimiento de

tipe whiskers. Lo que se obtiene es una pequeia gota achatada de un color
gris obscuro sin brillo, que sometida a presidn con unas plnzas de mano, se
logra partir aproximadamente por la mitad, mostrando en la parte superior

grdnulos esféricos con una estructura radiada (crecimiento esferulitico);

formada por cristales prismdticos alargados y por formas columnares

FOTOS ( 4.2, 4.3, 4.4, 4.5 ) de aproximadamente 30 um en didmetro y entre 1 y
2 mm de longitud ambos de un color gris acero y un brillo metdlico. A menudo
las caras presentan estrias paralelas y/o texturizaciones FOTOS ( 4.6, 4.7 ),
poseen una buena exfoliacldn que permite separar a los individuos con relativa
facilidad y presentan una fractura desigual FOTOS ( 4.8, 4.9 ). En la parte
inferior de la gola se presenta una estructura amorfa cuasicristalina

FOTOS ( 4.10, 4.11 )
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® En la sequnda posibilidad, ta lemperatura se baja a una velocidad de
entre 100 a 200 oK/min, provocando ast un menor sub enfriamiento que favorezca
una nucleacidn del tipo homogénea, obteniéndose en el interior de la muestra
una masa compacta, amorfa, formada de grdnulos poli-cuasicristales del orden
de unas cuantas decenas de pm, superficialmente se forman pequefias agujas que

siquen la forma del esferoide.

e-La lercera uvelocidad de enfriamiento se hace mds lenta, de tal forma
que se le dé tiempo a la muestra de disipar a través de la inlerfase
sdlido-ltquido el calor latente de fusidn, y favorecer as{, un crecimiento del
tipo planar. Este crecimiento uisto a través de la mirilla de obseriacidn se
caracteriza por un cambio brusco en la tonalidad en ciertos puntos de la
superficie de la aleacion. Estos puntos se forman en la parte superior de la
gota, lo cual corresponde a los sitios en donde se han segregado las
impurezas. FEstos centros, paulatinamente aumentan de tamafio con tonalidades
obscuras claramente distinguibles del resto de la superficie brillante, cuando
se alcanza la temperatura de solidificacidn, estos centros, pasan  a
estructurarse como haces cristalinos, que emergen desde dentro de la gota
hacia la superficie. Entre diferentes grupos de haces se crea un vaclo
intersticial FOTO ( 4.12 ) , esto sugiere una diferencia significativa entre

las densidades de las fases sdlida y liquida del material.

Lo que finalmente se obtiene es una pequefia gota achatada de un color
gris obscuro y sin brillo, que presenta los caracteristicos haces cristalinos
emergiendo hacla la superficie, e intercalados con los espacios intersticiales
que penetran profundamente dentro de la gola. Esta cuando es sometida a
presidn con unas pinzas de manc, se logra partir aproximadamente por la mitad,
mostrando en la parte superior grdnulos esférices con una estructura radiada
(crecimiento esferulltico). Es a partir de estos grdnulos de donde “nacen”

los haces cristalinos FOTO ( 4.13 ) que emergen hacia la superficle.

Estos haces estdn formaaos por cristales prismdticos alargados y de
Jormas columnares FOTO ( 4. 14 ), con didmetros entre 60 y 100 ym, y longitudes
de 1 a 2 mm, ambos son de un color gris acero v un brillo metdlico, a menudo
las caras presentan decoraciones y/o texturizaciones, FOTOS ( 4.15 4.16 ),
poseen una buena exfoliacidn que permite separar ailos individuos con relatlva

facilidad, presentar. una fractura desigual o escalonada FOTOS ( 4.17, 18, 19 )
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en ocasiones pueden ser reconocidas cinco carus laterales, entre los bordes de

los prismas FOTQ ( 4.20 ), dando evidencia de una morfologla de decaprisma.

En la parte inferior de la gota se forma la ya conocida estructura

amorfa. FOTO ( 4.21 ).

Este procedimiento es el que nos ha permitido oblener los me jores y mds

grandes cuasicristales.

El siguiente paso serd analizar las muestras obtenidas con el microscopio

electrdnico.
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Foro { 4.20 ]. Estructura amorfa y cristalina.






"... The solid is metastable and forms
from the melt by a first-order transi-
“fion... Grains up to 2 um in size whit
this structure form in rapidly cooled
alloys of Alwhit 10-14 at % Mn, Fe or
Cr.."

D. Shechtman, I. Blench, D. Gratias, J.W.
Chan. Physical Review Letters Nov. 1984.

"... a stable decagona! QC was found
for the first time, in 1988 in Al Cu,,
Co,, ... either by slow solidification...
single crystals of this decagonal QC
inthe form of decaprisms severalum
in diameter have been obtained..."”

L.X. He, Y.K. Wu, and K.H. Kuo, Philasophi-
cal Magazine Letters, 1988.

"... Quasicrystals were obtained whit
lengths of between 1 and 2 mm and
diameters of about 30 microns..."

J.A. Lara V., H.G. Riveros, J. Reyes-Gasga
and M.J. Yacamdn, Crystal Growth. 1989.

: Andlisis de
 Resultados




'

5.1

"FIG ¢ 5.2 )'. En éste se observa un tnico patrdn de simetr{a diez, marcado

Determinacion de la maruralezas

-

a/e ﬁz estructura.

La caracterizacidn y andlisis de las muesiras estuvieron a cargo del
Dr. José¢ Reyes Gasga. Las folografias de microscopio electrdnico de
transmisidn, as{ como, las de alta resolucidn, fueron tomadas y me fueron
prorcivnudas por él. Sus fctografias son soberblas; cada una de ellas

refleja la minuciosidad y paciencia que le son habituales.

Para su observacidn en el microscopio electrdnico de transmisidn, los
prismas alargados y las formas columnares fueron separados de la matriz,
molidos y soportados sobre una rejilla de Cu. Los patrones de difracctidn de
drea selecta (PDAS) y el microandlisis -fueron obtenidos usando el

microscopio JEOL 100CX. Para alta resclucidn se usd el JEOL 4000FEX.

En la FIG ( 5.1 ), se muestra el patrdn de difraccidn obtenido y el
cual tlene la caracteristica simetria decagonal. Existen al menos, cinco
sértes de puntos concéntricos formando un decdgono alrededor del punto
central. Entre éstos, se conforman pequefios pentdgonos. Esta aleacidn
posee una mayor cantidad de puntos comparada cor otras aleaciones

cuasicristalinas reportadas.

Para confirmar la simetria decagonal de la muestra se obtuvo una serie

de patrones de PDAS, los cuales son mostrados en el estereograma de la

1
Una descripcldn mds  detailada se encuentra  en los  articulos que hemos

publicado, 'y que  estdn reproducidos en el apéndlce, sobre la  caracterlzasidn
de la fase decagonal Yy fases cristalinas el mds completo . es;

‘ “Characterization of the decagonal quasi-crystalline phase of the
‘Al Co_Cu’ ' St alloy by TEM". ' ) ’
2 20 15 3 v ey M
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con la letra “4"% FIG ( 5.3-a ), y dos diferentes patrones con simetr(a dos,
marcados con las letras “D" FIG ( 5.3-& ) y “P" FIG ( 5.3-c ). Ambos se

encuentran a 90° con respecto al patrén “4" vy, a 18° entre si.

Los puntos mds intengos del patrdn de difraccidon "4" se alinean en dos
rectas a lo large de las direcciones de “D" y “P”. En éstas, los puntos
principales han sido marcados con las letras a,..,j FIG ( 5.4 ). Tomando
sus distancias al centro, se calcula la razon entre estas distancias
encontrdndose que los puntos colocados en la direccidn “P" FIG ( 5.3-c )
guardan una razdn promedio de 1.613, mientras que en la direccidn “D"
FIG ( 53-8 ) es dc 1.595. Esta iltima se aleja un poco de la ‘razdn

dorada”, ta cual es de 1.618.

En las FIG ( 5.5, 5.6 ), se muesiran imdgenes de alla resolucidn del
arreglo atdmico de los cristales prismdticos a lo largo del eje de simetria
diez. Aqul es posible observar arreglos atdmicos pentagonales y
decagonales. Esto confirma su naturaleza cuasicristalina. La imagen
consiste de regiones claras y obscuras correspondientes a una relativa alta

o baja densidad electrdnica del material.

Fases Cristalinas,

Asociadas con la fase cuasicristaglina Al650u200015 se llegan a formar
otras fases cristalinas. He y col. [ 28 } reportan la existenciu de la fase
moqocl{nica Al65Cozo con pardmetros de red a = 1.518 nm, & = 0.812 nm,
c=1234 nmyB = 107° 59°. En ruestro ceso, encontramos coexistiendo con

la fase decagonal al menos dos fases cristalinas:

® La primera es una nueva fase tetragonal con pardmetros a = 0.15 nm y
c = 073 nm, la cual guarda una fuerte relacidn con la fase Al7Co Cu2 y
cuyos pardmetros son: a = 0.62 nm y ¢ = 1.47 nm. Su relacidn radica en el
hecho de que la intensidad de todos los puntos de difraccidn de la Al7Co Cu2
es la misma. Sin embargo, en nuestra fase se observan reflexiones de super

estructura.

2
Nosotros . usaremos la . nolacldn propuesta por K. - K. Fung, & Y. Yaong, Y.

Q 2Zhon, J. G Zhao, W. S, Zhan and B. G Shen, Phys. Rev. lett.56 [(1986)
2060, o



e La sequnda fase cristalina ‘encontrada es la tetragonal con

pardmetros: a = 0.31 nm y ¢ = 0.73 nm.

El  andlisis quimico del drea cuasicristalina muestra que la
concentracidn de Si estd por debajo del nivel de andlisis de los R-X. De
aqul se desprende que la composicidn qu{mica de la fase sea Al65CUZOCoz5A
Sin embargo, el mismo andlisis realizado sobre el volumen de la muestra,
indica la presencia de Si, lo que nos lleva a concluir que el Si, durante el
proceso de crecimiento, fue segregado hacia las zonas inlersticiales de los

prismas cuasicristalinos.

Para estudiar el papel que juega el Si en la formacidn de la fase, se

. - , 3
procedid a reallzar el siguiente experimento:

4) Se obtuwo una muestra con Si en la forma habitual, consiguiéndose
los resultados ya familiares FIG ( 5.7 ) de crecimiento esferulltico formado

de prismas alargados y formas columnares.

B) Y se obtuvo una muestra sin Si, (A1656u206015), en las mismas
condiciones experimentales que en el caso “4". Aun, en estas condiciones,
la fase resullante es cuasicristalina FIG ( 58 ) pero en lugar de los
caracter(sticos prismas aparece una masa compacta formada de pequefios granos

del orden de unas cuantas micras, similares a los reportados en { 77, 78 1.

_Esto nos lleva a considerar, que el Si actia como creador de centros de

nucleacidn en un crecimiento del tipo hetereogéneo.

Si lo anterior es cierto, entonces el afiadir una menor cantidad de Si,
debe favorecer el que se forme un numero menor de centros de nucleacidn, y
por ende, la densidad de los mono-cuasicristales deberd de ser menor y

crecer a un mayor tamafio. Para comprobar esto se realizd el sigulente

experimento:
3

No obstante, que se  haga sdlo referencla a “experimento” ~en - singular,
en la reallided . se requirid. llevar .a cabo, . en algunos . casos,.. varios  veces. un

mlsmo experimento, esto, con la flnalidad de poder. .confirmar los resultqdos
reportados,
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€) Se obtuvo una muestra de Al CO]55iJ en la forma habitual,

625420
obteniéndose los crecimientos de tipe esferulitico formado de prismas

alargados y formas columnares en las dimensiones conocidas.

D) Y se obtuvo una muestra de Al646u20C015$11 en similares condiciones
experimentales, encontrdndose que existe un tncremento de tamafio de un 10% a
un 207, lo cual apoya la hipdtesis. Crecimientos aun mayores, pueden ser

obtenidos disminuyendo las velocidades de enfriamiento,

La interrogante que chora surge es {nvestigar qué papel juega el St en
los métodos conuencionales de obtencicn de la fase [ 27, 78 1, iPor qué en

esos casos, el afadir S favorece la formacidn de la fase?

El siliclo posee una baja energla de oxidacidn‘, y también un punto de
fusidn altos. En los procesos de fundicidn de alqunos metales altamente
oxidantes se acostumbra afiadir Si como anti-oxidante. Este reacciona
primero con el oxigeno del aire anites de que puedan hacerlo los otros
metales. En los métodos convencionales para la obtencién de las fases
cuasicristalinas se hace uso del horno de arco, durante esta etapa es muy
probable que los elementos se oxiden primero, antes de reaccionar entre si,
y de acuerdo a los resultados obtenidos en los experimentos descritos en el
capltulo anterior, la presencia de dxidos en los elementos es critica para
la formacidn de la fase. Esto nos lleva a considerar que, el papel

fundamental del Si en los métodos convencionales, es el de un anti-oxidante.

5.3 Estabilidad  Fermodinamica, de (a0
fase Cuasicristalina.

La explicacion mds aceptada es que las fases cuasicristalinas
representan un estadlo interrumpido -"congelado”- de un proceso evolutive

general. Esto estd dado por el hecho de que en las aleaciones inicialmente

La energla libre de formacién | OG = RTlnPaz(Kcal)) para el SIOz, a

o
10713 K (800 ¢€) es de -162 [ 64 1 déste  es sdlo superado por ta del
2/3 ('"2'03)" la cual es de -215.

5
Las temperaturas de fustda para tos distintos elementos son en grados
cent{grados: Co; 1495, Si; 1410, Cu; 1083.4 y ‘Al; 660.37,



descublertas se requerfa, para obtenerlas, de un rdpido enfriamiento del
orden de ~10° K/seg. 51 las muestras asi obtenidas son sometidas a
" tratamientos térmicos, su estructura cambia finalmente a = formas
cristalogrdficas permitidas, Mdés recientemente, on lus fases estaebles
después de un cierto perfodo de observacion, bajo el haz del microscopio
electrdnico, y por efecto acumulado de la energia de haz se puede detectar
este proceso evolutivo, en donde las estructuras cuasicristalinas cambian a

estructuras cristalinas estables.

En nuestro caso, cuando la fase decagonal ’11550"206015 es obseruvada en
el microscepio electrénico 4000EX el haz electrdnico de 400KV provoca
cambios estructurales en pocos minutos. En la direccidn del eje de simetria
diez el patrdn de difraccidn sc transforma a una estructura con simetria
hexagonal, con una distancia interplanar en el espacio real de 0.19 nm.

1w

También ocurren cambios estructurales a lo largo de las direcciones de y

“D", Estos cambios no son observados cuando se utiliza el haz de 100KV.

Cuando la muestra es calentada a 960 °C por 40 hrs. la fase decagonal
desaparece. Esto no sucede si la muestra es calentada a 500 °c por el mismo
pertodo de tiempo. Si la fase decagonal no es perturbada, no se observan
cambios estructurales, aun después de wvarios meses. De aqui que la fase
decagonal puede ser considerada como una fase metaestable con un periodo de

vida muy largo.

Nuestra técnica tiene claras limitcciones, el volumen de las muestras
que podemos obtener es pequeiio. Eslo estd dado fundamentalmente por el
tamaiio del filamento de la ldmpara, y porque a un mayor volumen se pierde la
esfericidad de la gota, ésta- se-achala -e incrementa su . superficie.de
contacto ron el contenedor, favoreciéndose ast una nucleacidn superficial de
fases cristalinas. Esto nos restringue con respecto a lo que podemos hacer
para incrementar el tamafio de los mono cuasicristales. Una alternativa es
que en este pequeiio volumen se favorezca la formacidn de unos poces centros
de nucleacidn, y stmultdneamente, se disminuye la rapidez de enfriamiento.

Esta es una opcidn que ya la confirmamos.

Hasta ahora, este trabajo se ha enfocado principalmente en una
descripcidn fenomenoldgicd tanto de ia técnica desarrollada para la

obtencidn de la fase mono cuasicristalina Al6500200u15, como a su andlisis.
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Sin embargo, es ahora cuando podemos plantearnos cuestiones de mayor
interés, como lo es por ejemplo, si se puede dar una interpretacidn tedrica

simple de esta técnica de crecimiento, y es lo que se hard en el siguiente

capltulo.

Fed



“... Elementary crystallography indi-
cates thatfive fold axes areinconsis-
tent with translational order..."

D. Shechtman, |, Blech, D, Gralias, J.W.
Chan. Physical Review Letters, Nov. 1964.

"... Todafrase que yo emita habra de
ser considerada por vosot:os no
como. una aseveracion sino como
una pregunta...”

Nigls Bohr (Frase con que iniciaba sus
seminarios).

*.. - Todos estamos de acuerdo en
que su teorfa es extravagante. El
problema que nos divide es saber si
es lo suficientemente extravagante
para que tenga posibilidades de ser
correcta...”

Niels Bohr, refiriéndose al trabajo tedrico

que sobre particulas elementales presentaba
Wolfgang Pauli.

"... Cuando aparezca la gran

innovacién-es casi-seguro que lo-

haré en forma confusa, incompletay
obscura. Incluso el ~propio
descubridor la entendera sdlo a
medias; para todos los demds seré
un misterio. Cualquier especulacion
que a primera vista no sea
extravagante notiene esperanzas...”

Freeman Dyson.

- Discusion




Discusion,.

Si blen es cierto que tante el proceso de solidificacidn como el de
crecimiento, ocurren a travéds de procesos termodindmicos fuera del
equilibrio, cabe preguniar si existe algun pardmetro termodindmico que se
pueda evaluar, y que brinde un indicio de la posible existencia de fases

cuasicristalinas.

Nuestro método de crecimiento se basa fundamentalmete en fundir
inicialmenle sdlo dos elementos; Al y Col, e incorporar el tercer elemento;
Cu, una vez que los dos primeros se han fundido. Esto se hace en
condiciones en que se disminuyen las posibilidades del inicio de una

nucleacidn, que favorezcan la creacidn de centros superficiales de

2
nucleacidn, a expensas de los centros de nucleacidn formados en el volumen®,

Esto nos sugiere una plausible, pero no incuestionable suposicidn, de
que las condiciones de formacidn de la fase cuasicristalina estdn
determinadas y/o condicionadas durante la formacidn de la primera aleacidn,
Al-Co. Esto se ve corroborado con los resultados de los experimentos

descritos en el capftulo de crecimiento.

® Si se varla la secuencia de fundicidn, la fase cuasicristalina no se

forma.

1
Salo - por cuestlones de clarldad en la exposicidn, a partir de este momento

y sin menoscabo . de un  rlgor clentifico y solamente  en esta discusidn, se

hard referencla nada mds a g - aleacidn Msscuzocals' sin  hacer mencién al
st, el papel que éste ultlmo  juega  quedd  claramente  determinado  con . los
resultados de los experimentos presentados en el capfltulo de andlisis  de
resultados. ) ) ) o
2 . . ..

. Otra forma de - ver esto, es que se euita ‘el lniclo " de " una - ‘nucleacldn

causada . por agentes ~ externos  al matertal, come o son el ..contacto . directo
del contenedor, ¢ por las impurezas segregadas.
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@ Si el tiempo de fundicidn se prolonga, la aleacion resulta ser pobre

con relacidn a la fase cuasicristalina,

En el caso de la aleacidn .4!65(7015&420 el diagrama de fases ternario se
desconoce, pero, son conocidos los diagramas de fases binarios [ 26 ], las
proyecciones de la fase cuasicristalina sobre los diagramas de fase binarios
aparecen indicados en los sitios marcados con & FIG ( 6.1 ) para la
aleacidn Al-Co, con B: FIG ( 6.2 ) para la Al-Cu, y con 6: FIG ( 6.3 ) para
la Co-Cu .

En nuestro caso, la primera aleacidn que se forma es la M81 20018 33

la cual se encuentra muy cerca de un peritéctico FIG ( 6.1 ). De manera
andloga, si observamos el diagrama de fases de la aleacidn Al-Mn
FIG ( 6.4 ), encontramos que la fase cuasicristalina ’“85M"14 se encuentra
también cerca de un peritéctico, sitio marcado con la letra D. Para la
aleacidn Al-Cr FIG ( 6.5 ), la fase icosaedral ha sido observada desde un 7%
hasta un 14% en Cr { 68 ], las cuales también se encuentran cerca de un

peritéctico, sitios marcados con las letras &' y &.

Lo anterior nos lleva a suponer que la existencia de las fases
cuasicristalinas de alquna forma estdn asociadas con su cercanfa a un
peritéctico. Si esto es cierto, entonces variando la relacidn Al-Co de tal
forma que nos podamos acercar aun mds al peritéctico, la  fase

cuasicristalina deberla de verse favorecida.

Con este fin, se obtuvo una inuestra intercambiando los porcentajes del

Cu y del Co, quedando la composicién inicial de la Jase cuasicristalina
como: AléscoZOCul,;. Esto nos lleva, en el diagrama de fases Al-Co a una
compasicidn: Al76500235’ la cual estd seiialada con la letra ' en la

FIG ( 6.1 ), esta composicidn, estd mds cercana del peritéctico.s

3
Este wvalor estd dado, por el hecho de que ahora los 65 gmol del

aluminlo, mds = los 15 gmol del cobalto, de la composlctdn  orlglnal  forman el
100% de la nueva aleacidn.

Nuestra composleldn original es: Al Cu_ Co .
65 20 15

Observese que el ajuste se hizo a expensas del Cu.
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Lo que finalmente oblenemos son los conocidos crecimientos del tipo
esferulitico, formado de prismas alcrgados y formas columnares, en las
dimensiones ya cenocidas, La composicidn de la fase resultante fue, la
original cuasicristalina Al,j(,UZOCO aunque si bien, la relacidn entre la
fase cuasicristalina a fase amor fa aumentd de manera apreciable. Esto apoya
nuestra suposicidn.

La cuantificacidn se hace con base en el tiempo que se requiere para
localizar en el MET la fase cuasicristalinag, as{ como en una apreciacidn
emplirica de la cantidad de fase cristalina cbservada con relacidén a la fase
cuasicristalina también observada. Existe otra forma de identificar a la
fase cuasicristalina, y es la de observar su morfologla con un microscopio
dptico, las formas prismdticas resaltan inmediatamente. Esto es un indicio

casi seguro de la presencia de la fase cuasicristalina,

Otra interrogante que surge, es ver si nuestra técnica es consistente
como para poder ser probadc experimentalmente, con la obtencidn de otras

aleaciones cuasicristalinas.

Para tal efecto se obtuvo una muestra de AiGSCuzoFew. Su patrdn de
difraccidén en la direccidn 5 es mostrado en las FIG ( 6.6 ). Este tiene la
caracteristica simetrta cuasicristalina. La FIG ( 6.7 ) muestra el patrén
de difraccidn en la direccidn 2. Como un corolario del pdrrafo anterior, en
la FIG ( 6.8 ) se muestra el diagrama de fases Al-Fe, en donde la

composicidn sefialada con la letra ¥, estd tamblién cercana a un peritéctico.

De manera andloga se procedid con la aleacidn Al 5Cu 50C0%7 5FP7 5 El
patrdon. de difraccidn obtenido en la direccidn 10 es mostrado en 'la
FIG ( 6.9 ), y en la direccidn 2, es mostrado en la FIG ( 6.10 ), En ésta

aprecia la cuasi periodicidad de la estructura.

El tema no ha sido agotado, si bien, apenas sdlo se inicia, las

dimensiones de las muestras que ahora podemos obtener las coloca en el
umbral del andlisis de otras técnicas experimentales, como son, la de

difraccidn de neutrones o el estudic de las propiedades electrdnicas.

Atin quedan muchas preguntas abiertas, sobre todo, la mds importante

¢ Donde estdn los dtomos...?.
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"... Nos pone cara a cara con algo
que es dificil de recordar, v que es
gue vivimos en un tipo especial de
espacio -tridimensional plano- y las
propiedades de tal espacio son
inquebrantables.

Al preguntarnos cuales son las
operaciones que hacen girar un
disefio sobre si mismo, estamos
descubriendo las leyes invisibles
que rigen nliestro espacio.

Existen solo algunas clases de
simetria que nuestro espacio puede
soportar, no Unicamente en los
disefios producidos por el hombre
sino, ademads, en las regularidades
impuestas por la propia naturaleza
en sus estructuras atomicas
fundamentales... jos cristales...”

J. Bronowski. "El ascenso_del hombre"

“... La estructura pentagonal puede
crecer de forma regular en tres
dimensfones a partir de un nticleo
apropiado.

Aunque .raro, es un camino . e i e e e e
perfectamente razonable para que ‘ ' ‘
una estructura crezca. El marco de

la cristalografia cldsica debe

ampliarse para dar cabida a tales

estructuras...”

Charles Kitte!. "Introduccién_a la fisica del

onclusiones




Concﬁzsz‘oneg,

La parte experimental se enfocd principalmente a la obtencidn -de
mono-cuasicristales de la aleacidn A!EZCUZOCOI.SMJ' El proceso que
disefiamos se basa en el uso de técnicas de crecimiento de cristales y para
ello se aprovechd la estabilidad termodindmica de la fase cuasicristalina.

Para el efecto:

1) Se diseiid y construyd un horno reflectivo esférico modificado

que utiliza una ldmpara de haldgeno como fuente de calor.

2) Nuestra técnica de crecimiento es una innovacidn dentro de las
técnicas de obtencidn de las fases cuasicristalinas, sustituye la etapa
previa que se requerla, obtencidn de la aleacidén para su posterior fundicidn

y crecimiento, reduciéndola a una sola etapa, fundicidn-crecimiento.

3, Con esta técnica, no solo hemes peodide reproducir los
decaprismas cuasicristalinos, sino que también hemos aumentado su tamaiio,

hasta dimensiones de 100 um en didmetro y 500 pm de largo.

4) Nuestra técnica de crecimiento es nids sistemdtica, simple,
reproducible, fdcll y con fuses cuasicristalinas mds estables que las

convencionalmente reportadas.

5) La técnica permite la flexibilidad en el manejo y control de
algunos de los pardmetros termodindmicos como son: temperatura, presidn,
composicidn, etc.,, sin que se afecte sustancialmente la calidad de- las

~ muestras obtenidas.
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6) Se encontrd roexistiendo con la fase decagonal una nueuva fase
cristalina tetragonal con pardmetros a =015 nm y ¢ = 0.73 nm, esta fase

presenta superestructura.

7) Se demostrd que el Si no promueve la foringeidn de la fase sino
que sirue como un centro de nucleacidn durante el proceso de crecimiento de

los mono-cuasicristales.

8) Se observaron los cambios que se inducen en la fase decagonal

Al Cu 0015 por efecto del haz electrénico del microscopio.

165 20
9) La técnica nos permite dar una idea' mds clara del proceso-de
formacidn de los cuasicristales. Aunado a esto nos abrid la . posibilidad de

intentar nuevos tipos de aleaciones cuasicristalinas.

10) Se enconlrd que -la formacidn de las fases cuasicristalinas

estdn asociadas con su cercanfa a una transformacidn de fase peritéctica.

11) La técnica de crecimiento fue comprobada experimentalmente con
ia obtencidn de olras dos aleaciones cuasicristalinas, la
A165Fe7'5Co7'sCu20 y la Al65F815cu20 , esta ultima obtenida en forma mono

cuasicristallna.

12) Y sobre todo, el mds importante de todos los resultados es la
enorme simplificacidén alcanzada en la técnica de obtencidn de las fases
cuasicristalinas, que abre la base de una comprensién mds clara sobre este

nueve tipo de orden.
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"El rabino habld fres veces, la
primera charla fue brillante: clara y
simple; la segunda fue atin mejor:
profunday sutil. Yonoentendimucho
pero el rabino lo comprendia todo, la
tercera charla fue una experiencia
extraordinaria e inolvidable. No
comprendi nada, y el propio rabino
tampoco comprendia demasiado”,

Historia contada por Bohr sobre la visita de
un féven a un gran rabino, relatada por
Victor Weisskopf.

“...'Apenas podemos imaginarnos
cdmo eran las cosas en los tiempos
en que llegar a conclusiones
correctas através de razonamientos
manifiestamente inconsistentes

constituia el arte de la profesién..."

C.N. Yang. "Elementary Particles”.

Apendice




Simetrias de Rotacion Permitidas

Para poder demostrar que sdlo pueden existir ejes de rotacidn de orden

2, 3, 4, o 6, se nesecitan definir algunos conceptos cristalogrdficos,

Se escogen tres caras del cristal como planos de coordenadas, y sus
intersecciones definen los ejes,
Una cuarta cara de un cristal (que corte a los tres ejes) se elige como

cara unidad o cara paramélrica:

Colocada a cierta distancia del origen de coordenadas, intercepta a los
tres ejes en los puntos a, & y ¢, los segmentos Oa, Ot y Oc, se denominan
longitudes axiales:

De donde resulta univocamente definida la relacidn
Oa : O : Oc

de estas tres logitudes, ya que la cara unidad solo estd definida en
direccidn y no en distancia al origen de coordenadas. Es mds sencillo tomar
una de estas longitudes como unldad y referir las otras tres a esta.

Las cuatro caras asi definidas se llaman carus fundamentales, Las
direcclones positivas de los ejes se toman estableciendo un sistema de
coordenadas derecho.

La direccidn de una cara cualquiera del cristal se puede describir
utilizando solo tres pardmetros. Estos pardmetros pueden ser las relaciones

de los segmentos interceptados sobre los ejes, representando cada uno de




ellos una relacion dxica propia:
. oD [e] - OF

p s T = T = ——m

oa =0k "= Toe

Como regla general, se utilizan los inversos de estos pardametros, que

se designan con el nombre de i(ndices de Millen:
1 Oa 1 0k 1 Oc

h=—7""* "%p"~ k=0 =7CF n " ToF

P f oo e 2 e

La direccidn de una cara se expresa por medio del simbolo (hkl), en el
cual lo importante es la relacidn fk:l, ya que la multiplicacidn o divisidn
de los tres (ndices hy k y & por un mismo nume -0 no cambia su significacion,

pues equivale a desplazar la cara paralelamonte a s{ misma.

Ley de Hally, (ley fundamental de la cristalografia geomélrica), si tres
caras de un cristal se toman como planos coordenados, y un cuartoe plano como
cara unidad, los indices de todas las caras y aristas son numercs enteros y

crdinariamente sencillos

Cuando al girar una figura un dngulo 360°/n alrededor de una recta se
obtiene una coincidencia, este eje se llama “eje de orden n”.

Un eje de orden n indica la presencia de la posicidn inicial y de n-1
operaciones de simetria que conducen la posicidn de partida. Los ejes de
rotacion pueden ser solo de orden 2, 3, 4, o 6&:

En la FIG. sea OM un eje de orden n perpendicular al plano J; el dngulo
360°/n = . Una arista cualquiera, no paralela al eje'q de direccidn 04, se
repite n veces por rotacidn; se define as{ una piramide de n caras cuya

interseccidn con el plano J produce un poligono regular de n lados:




Cada dos aristas del cristal producen una cara; si escogemos 048, 0BG y
06D como planos de coordenadas, resultan los ejes 08, o, y OP como ejes

cristalogrdficosﬁ

Trasladando paralelamente a st misma la cara 04D, hasta que pase por
BE, las longitudes axiales sobre los ejes OB y 0€ serdn iguales, y la
longitud interceptada sobre OF serd diferente.

Ahora bien: La cara 04D tendrd que tener (ndices racionales con

respecto a la relacidn dxica que se ha escogido.

BN



Si desplazamos esta cara ODE paralelamente a s{ misma para que pase por
el punto 6, cortard los ejes OB y 06 a las distancias OX y 06

respectivamente, y GH serd paralela a OK.

De acuerdo con la ley fundamental de la cristalografia tendremos que

[vp:] 0¢
T T debe ser un numero racional.
OH OK
Ahora bien:
OB BK
ey e = ]+ 2 cosa,
OX EX

pero los valores de 2 coswa, que corresponden a cosenos racionales son solo
o o o

0°, 60%, 90°, 120°, 180°, 240°, 270° y 300° o sea que n solo puede ser de
- drdenes 2,3, 4 06.

8.5




Demostracidn de la imposibilidad de un eje de rotacidn de simelria
cinco, de la figura, consideremos dos puntos equivalentes, 1 y 2, situados a
la distancie mds corta posible, en la red, y hagamos coincidir €l punto ]
con el punto de rotacidn de orden cinco. Entonces necesariamente en el
punto 2 deberd existir tambien un punto de rotacidn de orden cinco. Debido
a la existencia de estos dos puntos de rotacidn, existird teambién en la red
los puntos 3 y 4, que serdn equiualentes, pero cuya distancia serd mds
pequeiia que la distancia 1 y 2, contra lo supuesto. Lo mismo ocurriria con

puntos de rotacidn de orden superior a 6.

qg.e.f.

8.6
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Growth of long quasicrystals in an Al-Cu-Co alloy

JA. Lara V., H.G. Riveros, J. Reyes-Gasga and ML Yacaman
Instituto de Fisica UNAM, Apdo. Postal 20-264, 01060 Mxico, DF, México

Quasicrystats of Al-Cu~Co alloy have been obtained by utilizing # double spherical mirror furnace o melt the combined
high-purity constituent elements, This double sphenical Tumace employed a 600 W lamp, and was used to inttially heat the alloy
components to 1600 K in about 30 5. This temperature was maintained for €0 to 120 s, and the material was then cooled to room

temperature in approximately 200 5. The resutting crystals had a rod-like shape and exhibited decagonal :

nmetry, as shown by their

electron diffraction pattern. Quasicrystals were obtained with lengths of between 1 and 2 mem and diameters of about 30 jom.

1. Introduction

The discovery of an icosahedral phase in a
rapidly solidified Al-Mn alloy (1] has led to an
intensive scarch for materials whose structure
cither is, or is related, to a quasicrystalline phase
{2} The main characteristic feature of these quasi-
crystalline phases is the occurrence of symmetry
elements that are not allowed in normal crystals,
Alloys with five-fold [1], eight-fold [3), ten-fold {4},
and twelve-fold [3] rowtion axes have now been
reported., Tt is well known that achieving a betier
understanding of the fundamental propertics of
these g:asicrystalline alloys is strongly dependent
on the preparation of high-quality research sam-
ples. In particular, large single quasicrystals are
required. The main obstacle hindering the pre-
paration of large quasicrystals has been the ther-
modynamic instability of the associated phases,
which necessitates a very fast quench for their
production {around 10° to 10° K /s). Recently a
decagonal phase that is stable at room tempera-
ture has been observed in Al Cu,,Co; by He et
al. [6]. These workers obtained quasicrystals in the
form of decaprisms of several pm in diameter
using an-arc furnace. It was further reported that

the addition of a small amount (3%) of Si pro-
dueed larger quasicrystals a few tenths of a mm in
diameter [7].

In the present communication we deseribe a
growth method that can be used to obtain quasi-
crystals of the alloy Al,Cu,;Coy;58Si;. This method
represents a novel technique based on the use of a
spherical-mirror furnace with a very smail thermal
inertin. The advantaze of using this furnace resi-
des in the possibility of easily controlling the
cooling rates. This system allows the sample to be
cooled sulliciently fast to obtain quasicrystals with
a rod-like shape that are approximately 30 pm in
diameter and 1 to 2 mm in length and that show
decagonal symmetry.

2. Growth method

The Al;CusCoysSia alloy was prepared by
melting the pure elements in amounts correspond-
ing to their desired -atomic ratios with -a total

00220248 791 7303.50 C 1991 ~ Elsevier Science Publishers B.V. (North-Holland)
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weight of aboui 1 g. The starting materials had the
following purities and lorms: Al (99.9%) as ingot,
Cu (99.9%) as sheet, and Co (99.9%) and Si (99.9%)
as powders. Using the copper sheet a smalil con-
tainer was constructed for the cobalt and silicon
powders that were mixed together. The aluminum
ingot was placed on top of the powder and inside
the container.

JA. Lara et al. ; Growet of long quuseerysials in A= Cu-Co alluy

The melting and geowth processes were carried
cut in the double spherical mirror furnace, il-
lustrated in fig. 1. The radiation of a 600 W
halogen tamp was focused onto the sample by the
adjunct spherical mirror [8]. The second spherical
mirror is concentric with the lamp filument, and,
therefore, the emitted radiation is reflected back
to the lamp. With this configuration, all of the

em
G ff
E Halogen lamp
{—Window
Spherical

" mirror

| Sample

Graphite

.

O Substrate

Towards vacuum

pumng

l‘ng 1. Schematic |lluslmuon of the double mirror furnace. The upper mirror focuses the heat of the lamp on the sample. The bottom
mirror, concentric with the famp, sends the radiation back to the lamp. -



radiation (e, cither from the lamp or fromn the
first mivrory impinges on the graphite substrate
from above.

The sample was heated o 1600 1 during a 15
10 30 s period on top of a rotating graphite sub-
strate i an atmosphere of argon. The radiation
from the lamp melts the aluminum st the
aluminum drop next dissolves the powder, and,
finally, the copper sheet. The high temperature
cmployed induces convection currents that mix
the components during a 60 1w 120 s interval.
With the flamp switched off, the sample was cooled
initially at a rate near 400 K.'s,as measured with
a bare thermocouple and as culeulted from the
computed heat flow. Fhese computations were
based on the radiztion and conduction losses
through the graphite support. The time o cool to
room temperiaturs wias close ta 300 s To com-
pensate for the inhomogeneities in the radiation
heat flow, the sample was spun at 3 rpm.

For the clectron microscopy analysis of the
resulting alloy, a JEOL 100CX analvtical clectron

Girowth of dong s pvagaefe i 1 €64 allos 119

ieroscope cyaipped with a = 60° goniometer
and FDX O N-ray analdyzer wus used. For the high
resofution ohservations a JHOL J00EX electron
microscope wits employed

3. Results and structure determination

After breaking the resalting solid alloy drop in
hall, an amorphous laver was found on the bot-
tom portion that was in contact with the substrate
(s indicated by transmission clectron microscopy).
On the upper portion, crystalline material was
found 2long with one or two nucleation centers
with numerous long prismatic “rods” radiating
fromy them. These “rods™ had a mean diameter of
approximately 15 1o § g and were 1 to 2 mm in
tength. Fig, 2 shows a SEM photograph of the

Fig. 2. Seanning electron microscope image of the alloy wnder study showing the rad-fike erystals obtained.
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resutting rods. As shown in the figure the rods
have large voids between them, suggesting a dif-
fetence in the Tiquid and solid densities. The rods
were  mechanically  separated from the  matrix
material, ground snd supported on Cu grids for
obsecvation using the electron microscope, A ten-
fold diffraction pauern was obutained with this
sample, as shown in fg. 3 dn figs. 3b and 3¢ we
cit observe two additional diffraction patterns
obtained from two directions perpendicolar to the
ten-fold axis. The angle between the zone axes of
figs. 3b and 3¢ was 187, These additdonal diffrac-
tion pattern confiem the decagonal symmetry of
the sample.

Fig. 4 shows a high resolution image where the
atomic arrangement in the sample can be ob-
served. In this image it is possible to observe
pentagons i many areas, therefore confirming the
decagonal guasicrystalline structure of the rods.

Chemical unalvsis from the quasicrystalline area
shawed that the concentration of §i was below the
noise level of the Xeray analyzer. However, the
analysis of the whole illoy does show silicon as an
clement of ahe obtained drop. Apparently. the
presence of silicon promotes the formation of
bigger quasicrystals without being incorporated
o them. The stoichiometry of the decagonal
phase was found to be Al ;Cus,Cops.

By this method we are now trying to optimize
the heat flow in order to increase the size of the
quasicevstals as well as to grow similar guasi-
crystals with different stoichiometrics and also to
form gquasicrystals in others alloys by means of the
ARER TR Z o double spherical mirior furnace.
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Abstract

We discuss the growth of single erystals with the nominat compuosition of Al,
phases are produced including single crystals ol the devagonal guasis

130014815, We observed that a number of
iline phise witl o fength of the order of

millimeters in size. A number of phases are found to coexist with the deeagonal phase. A deseription of these phases is
presented, The transition from quasi-crystal to erystal under electron lmnn heating is presented, [t is shown that o
tetragonal erystaliine phase can coexist with the decagonal phase,

Introduction

An important aspect in the study of quasi-crystals is
the analysis and characterization ol the decagonal
phase which has been reported in several aluminum-
transition metal allovs [1-8] and in atuminum-bascd
ternary alloys [9-12]. Although all these alloys presem
a tenfold symmaetry, particular differences are evident
in their corresponding diffruction patterns. Recently
the decagonal phuse was observed in Al :Cu,,Coys by
He er ol [13] and scems to be thermodynamically
stable. These authors obtained single erystals with the
shape of decaprisms several micrometers in diameter
using slow -solidification in an are (urnace; they also
observed several periodicities along the tenfold axis
corresponding to 0.4, 0.8, 1.2 and 1.6 nm, which
together with those reported earlier [1-12} strongly
suggest a polytype structure for this phase, where the
periodicity of 0.4 mn may be the fundamental unir.
Zhang and Urban {14, 1 5] reported that this decagonal
phase contains extended planar faults and a high
density of line defects and pointed out that the tenfold
diffraction patterns obtained {rom different areas in the
same sample can be interpreted as originating from
different intermediite states transversed by the alloy in
the transition process from decagonal to erystalline
phases. They also suggested that some diffraction spots
can be considered as a superposition of a decagonal
phase with a body-centered cubic phase. However, this
kind - of spot was not observed in the diffraction
patterns of the decagonal phase obiained by the
method reported by Lara ef o/, [16] and processed by

0921-3093/92/S5.00

crushing for its transmission clectron mieroscopy
CTEM) observation in the present report.

Steurer and Kuo [17] have also studied some deca-
prisme of this decagonal phase by X-ray diffraction and
hiave obtained very interesting data. They found that its
luvered structure results from the perioaic stacking of
quasi-periodie fayers rotated by 36° around each other
on the tenfold uxis. A one-dimensional quasi-crystal
has atso been reported in the Al;Cu,,Coy; alloy {14,
18] and that a small amount of silicon allows deca-
prisms up to a few tenths of 4 millimeter in diameter to
be obtained [ 19]. In the present work we are interested
in the TEM analysis of the Al CuyyCo,sSiy alloy
which was produced by o new growth method [16]
whose velocity of solidification is very slow, This
method allows the decaprisms to grow up to 2 mm in
stze,

2, Experimental procedure

The Al,;Cu,,Co,;Si; alloy was prepared by melting
the constituent elements in amounts corresponding to
their atomic ratio as reported elsewhere [16]. The
melting and growth processes were carried out in a
double spherical mirror furnace in the following way.
The radiation of a 600 W halogen lamp was focused
on the sample by two adjoint spherical mirrors heating
it during 60 or 120 s at 1600 K on the top of a rota-
tional graphite substrate (in an argon atmosphere) and
cooled to room temperature in approximately 3005,
During heating the sample takes the shape of a spheri-

© 1992 -~ Elsevier Sequoia, Al rights reserved



tod-like growth: hysers of Jong decaprisims are separated b
tunselsiic; the long decaprisms aee Laceted.

el dhop md concecting cnrpent s the component

Abter cocling ve o chich drop which cnp easily be
Broben. The top hall of the splere o et wluch s
tab b contet il the geapliste substeite shows one o
o centers of nuctennon wth many oo decapiiams
vacdidly aringed cbigs Baos-doe s These decaprinms
honve wovene dineter of B3 anand fenstis from !
oD Phey are well faeersd i generad although
somwetines JU s difhient to detioe elearlv e fweets iy
I Thereare alsonbree namher afbvoids among the
decaprivmess e the alloy s hichbv poroas. I the
Dot Ball ob the spheres that o contact with the
subatrare, e dlon show ed aaamaorphous structre,
Lhe decapisms were meclunically separated from
the matnxs yround amd finally supported e copper
winds o theie election nicroscope analysis, Electron
difraction patterns, tlting experiments and chemical
sy s were abtained vy JEOT TDRCN analbvtical
clectron aiivroseope equipped with a2 607 poniomater
s an enereyv-dispersive: M- aiaheer For hich
resolution observation o JEOE 000X high resolo-
Hon clectron mcroscope was ssed Some of the ages

ware compiter processad 1o enhanee their contrast
usthiz ai fonevion sssteme enline it a0 FITS VAX
cotpute.

30 Resnlis

S Glenerd cluaraeterisiiey

e N-ray chemical analysis of the atloy showed an
average cenposition of AL Cu, CopaSt However,
arainy with decagomal stiacture did not produce any
sianal of siicon and ther chemical composition corre-
sponds o ALLCu Cope From the analysis of the
microstrocture CFie boit was cear that silicon was
ted o the boundaties berween decaprisms
fore our growth method did not atlow the incor-
poration of silicon ime the decagonal structuee, atleast
not in detectible gquantities with our apparatus, The
decagonal structire of the AL Cu. Copo grains was
comdirmed by atilting series of selected-area diffraction
pittetns, Some of these pattenns we shown il
where we have used the natation of Fung er al {2
can be seen i this figure. there i one unigue tenfold
diffraction patiern. catled AL and 1wo different twofold
ditfraction paterns, called P and D, Inorder to iden-
Gty some portant features of this phase. the AP and
1Y patterns were examined in detail.

The A patiern oFig, 3o shows o patern with
sharper diffraction spots than in the corresponding
patterns of other allovs. These spots are found along
steaight lines without any noticeable distortion and
several concentric decigonal atrays ol spots can be
seen aroumd the basic spots of the D direction, The
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Fig, 2 Didfraetion patteens obtuned front the ALCu-,Co L decagomal phise arr

TABLE | Phe basie spots® of D and PP directions indesed usi

VA e L
Lass

HHN00

h o0f o i
¢ 1o ino: Core Lbn
d N A W
< RA

| I G -i ol
ft Lilon 1= 1nls
t USRI 4= a0
1 2 3o

“The distances fram the center to these ba
diffraction pattern presenred in Fie 2 ofref. 22.T1

U pots were

basic spots for 13 and P directions were labeled as
ay ..o joand indexed in Table 1 following the sis-axis
YCCIprowil veclor sySIem (gL s e (. 4fy. 5 pros
posed by Fitz-Geratd eral {20fand Chov eral ] 21 (the
«, veetars are assumed to be on the plime, and sepi-
rated by 3, whereas o s their periodic normat
vectorh We have chosen jy 06 b alone D
directions as shown in Fig. 3.0 From P and 1 paterns

Criff o) A03 (i =1.573
D=1 003 Hel =1l
I1=1625 if=10l7

cubuted tor the di Y
apitad fctiens tepresent these distanees i real space.

TN o decasonal AL Ce G N, Xy

59°

CtOT systent g

S =1.039
RC=1010
=1.630

CeB LS00 el A
PO 66T 2
D= Lon

COE e

. Yand for the theoretical

action patterns shown in Fig

we hpve Lo = 0.8 nm see Fig, 6 belowi In Table 1 the
ratio hetween distances tram the center o these spots
has also heen calenlited. These ratios can be compared
with those obutined from the theoretical diffraction
pattern of the decagonal phase caleulated by Jaric [22]:
By examination of these ratios it is easy 1o conelude
that ' spots show o coser relationship to the golden
mmber than I spots,
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A typical gl resoletion image obtned dlong the
tenfold axis of the decagonal phase 1s shown in Fie
A This mage spows cdb the common featires
reparted for the othicr decagonal phoses Altioagh de
structtire of this phase is sade upob soadl domains,
with an approximate sive of Toonm. thewe domains
have almost the sne onentaton weth respoect 1o she
electron beam. This can b observed in Fiao d by whore
a houndars between tvo domains i -hown,

In other gram. of the same sample the A pitern
shows different clinactersdios bags, 3 b =3 d 0 Ao
ae af the diftraction patern duccnons marked by
Dlack arraas in Fiae 3 B

S0 the distes Petveen

s,

E
2 et

Fig, 3t Decagonal diffraction pattern where the important spots of D and [ directions are shown, The sivadds reaprocai=ecton
toalas showi, b Diatfraction pattern along the preudoteniold asis ot the one-
S DHEacton patiern ol e approviiunt s ph
o paradieb o the ditection watked by

e teat where the st ines dong
biack arraw or d o making an‘anuld of 3o

the spol nuuked ws e d the origin s divided e 13
parta. representing g pertodicity of approximately
S However, in Fie 3000 adone the directiion per-
pendicslar o that srked by the black arrows, the dit-
Sction spots are sl arranged nagquasispertodic
sequence Table b This diffraction pattern together
with that shown i Figo 60c cwhich was taken ae 907
frope the pattern shown o P 3 b around the axis
ke by the black artows show the existenee of &
cne-dimensional guasi-orsstelline phase coesisting
with the decigonal pluse i the AL Ca-Co allov, as
igeested by Zhang and Urban T The bivh resolu-
Y ¢ obrainad afong e digection of the ditirae.

t i
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pattterns b e Tothe 1 patters we observe than the
preriodicity b the Pibonacai wesjticnee along the teatold
axis s L nm, For the 3 patieros an the other hand, this
periodicity s 0.2 nme There i however, an itensity
modulstion aleny the stieaks at the position corre-
sponding to (b am ot the Popattern - marked with *
Figo i whose reinforcements reproduce the prin-
cipal veciprocal spots of the Fibonacet sequence, 1eis
worth noting that these reinforcements become spots
when the sample is placed under the 400 RV clectron
beam -see Fig. 13 below’. This iniensity modualation
indicates that the Fibonaeci sequenee at 0.4 nmin the P
pattern does exist but it has o spocial bohavion Theie-
fore. althougd it seenns thatin the P zone these diffuse
lines appear vvery liee conseeutive lines, there is a
Fihoaoet seguence at o™= 20 whiere s ds an intever,
Both P and D vones show diffuse lines at gy, -, g,
cowhere o7 Dee Towith i perindicity of

o (s F
(15 nm.
Ficure 7 shows the hivh resolution images obtined
along the D and P opadterns respectiveds. Fioure Do
shows the b mi perodiey ddong thie fentold anis, bt
no perfodicity of 0S8 noe s observed Figure T shows
a periodicity of 0.2 nm along the tenfold axis and some
intense row s of poings wfue Sdistrbuted inan irreg-
ular manner along this Avap, the (hsnm
periodicity v nor observed. However, when
images are digatalls processed some deataies can be
contrasted Ty ure S @ shows thar the imags
along the D pariern i formed B rows paralicd 1o the
tenlold axis which aie cdistorted i aosway which
resembles helical contret 220 I Figo s b the amage
alony the P opatiern, the oeriodicity of O nm van be
enhanced When s obsersed at prazing incidence itis
casy to note that ths periodicny s broken st some
positions, producing o conist similar o anti-phise
Wosing

AXEN

these

boundaries “marked by artons m Frg s he
that along thus direction the decagonal phase is Bighiv
disordered.

S22 The envvialiine phases

He eral 119 found that the ALLCo Co o decagonal
phase was coexisting with the monoclinic Al Co,
crvstalline phase. whose  Tattice parameters are:
a= L3S om A=0812 nnn c= 1234 nm oand [ =
107,907 In fact the metrics of this decagonat phase
show a elose resemblance of that of Al Co, which has
the Ay Fe-type structure, which can be considered as a
relixed decorated two-dimensional Penrose strueturg
[17]. I our case we have found at least two crystalline
phases coexisting with the decagonal phase. The firs
produces the lectron ditfraction patterns shown in
Fig. 9, These diftraction patterns can be indexed using a
tetragonal unit cell with paramicters a=0.15 am and
=073 nn This unit cell represents @ new phiase not

T ot becaynnal ML Co U, 5, Wi

S. Computer-processed invages: -az along the D axis and {b;
alowe the P oaxis In b the periadicity of Oa i has been

wabianeed.

provioustyv reporteds itis, however, closely related with
the ALCoCu: phase which has a tetragonal unit celd
with parameters @ = .02 mand o= 147 nm The five
basic patterns of Uiis new phase are shown in Fig. 9 and
arve shewn again in Figs, 10 100 for clarity, There-
lore the new crvstalline plase shows superstructure
reflections at AR For {-=nowith & =2n, Jr=2p4 | or
L= e land =20 and for F=na/2 with &= 2n,
D=2l or A= 2w oand B 2ng where o isoan
integer, Foratotal deseripion of the reciprocal space
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Fig. v, Ditfraction patterns obtained from the tetragenad phase which

of this new phase it is necessary o take into account
the information given by the ditfraction patteras
labeled by N in Fig. 9 and reproduced in Fig, 1hies
They indicate that ali eciprocal space spots, excluding
those in the diagonal planes t K-M lines have the same
intensity,

The second ervstalline phase that coexists with the
decugonal  phuse has the tetragonal  parameters
d =031 nm ownd ¢ =073 nm and shows very similar
diffraction patterns to the previous one but does not
show any superstructure reflections as shown in the
pattern of Fig, b~

3.3 Eleceron bean irvadiation effece

When the decagonal phase of the ALCus, Co,sSiy
alloy is observed in the HOMDEN clectron microscepe.
the 00 kV electron beam induces in it some structurnd
changes in a few minutes. For example. along the ten-
told dittraction pattern the clectron beam irradiation
teansforms the pattern shown in Fig. 3 into that shown
in Fig, Fl{ak The patiern stowly changes following the

HOM abdecagonal AL Con iy Sis
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wiis fouid coesisting with the decagonal phase,

seytience shown in Fig, (1 As can be observed. the
tenfold pattern is transtormed into another with hexag-
onad symmetey bt showing superstrueture spots along
some directions g, [ca This kind of fowering of
e svmmetry indicates thar the transition between the
rational approximant and the erysial phase is quite
abrupt. ab least when mduced by the electron beam.
In Fig. Flies the most intense spots represent an inter-
planar distance of 0.19 am-in real space, Therefore the
next most fiuvorabie structure after the decagonal phase
in un tradiation process is a long-period superstruc-
wire. After a longer irradiation time this dittraction
pattern changes again, producing a pattern whose
svmmietry is hexagonal (Fig. | Lidi) with corresponding
interplunar distance of (L19 nm.

Along the P and D diffraction patteras, the 400 kY
clectron beam produces the following changes, First.
the taint streaks show faint sharp reinforcements on
their intensity “Figs. 120 and s, However, ina
short time these ditfuse streaks disappear. leaving the
Fibomaeci sequence as the only feature of the diffrae-
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Fig. 12, Sequence of transformation of the I patters wider the
00 KV electron bean i the Jiffradtion pattern shean i Fig,
O:hry after @ short ume by same ditleaction patenm ata ditierent
wloction beaie irtadistion e,

implics the {ormation of long:period supersiructures.
Since during a phase transition, in order to generate the
mext stable state, the atoms must ogeupy equivalent
sites in o unit cell when the quasi-crystalline unit cell
becomes disordered during the transition process,
structures with interstitial atoms, vacancies and other
structural defeces can be formed. These structures are
not stable and the svstem rejects thent in order 1o mini-
mize its free energy. However, if all these struciural
defects are ordered in some manner this arsay will
produce o structure with less free energy than in the
former cise, making the dong-period superstiucture
highly probable. Long-period superstructures formed

PR of dfcauanad AL Coo Cu, S i

By ascandios bave been teponed i dilferent alloys
thet or related with quasi-erystaling phases {23,
2L Following this argament i is highly likely that,
duriig the process of chimination of structoral defects,

the corresponding erystalline phises will be formed.
Therctore, before the crystalline phitse, a very closely
refated structure with long-period superstructure will
also be present.

One interesting pesult is the appearanee of the
tetrayonal phuse coenisting with the degpgonal phase.
Sofar culie phases {24-261 and hexagonal phases [22,
275 have been repoited coexisting with it Trying to
stmulute theoretieally the guasi-crvstalline-crystalline
trasisition process. and starting from a projection of a
live-dimensionad space, Toires er al. {28] have found
that the wansition process from the decagonal to
crystaliine phases is produced ina cominuous way and
the decugonal phase is transformed into a one-dimen-
stonal quasi-erystal, whose contrast is very similar 1o
that of the decagenal phase, and then inte o tetragonal
phase, i agreement with our results,

+.2 The decagonal phase

As the resulis undicate, the recipracal space of the
Ab-Cu-Co decagonad phase along the P and 1) zone
axes is quite ditferent. In the B patern there are streaks
Gy e i s e P Wit ¢ == 2004 L and the Fibo-
mACel weuencee s present at oF = 2o, where ois an
integer, On the other hand, in the I pattern the streaks
seemt o appear every three consecutive lines, fe the
Fibonaca sequence is shown at o =4n, However, for
the characterization of this pattern it is necessary to
take inter account the behavior shown by the reflection
line at (4 nmy ™" during the irradiation process. First
itis present as i streak but with some intensity rein-
farcements at positions corresponding to the Fibonaccd
series, BEventually, under the electron bean irradiation,
oty appear i positions corresponding to the Fibo-

naeel sequshce sefies.

I'he streaks observed i these diffraction putterns
are always present in the dittvaction patterns of other
decagonal alloys, Comparing the ' and D paterns of
the decagonal phase in Al-Cu=Co, Al-Mn [3] and
Ab=Fe {2, we note that the streaking is quite different.
lo the Ab=Iv case it s paratie] to the wenfold axis
whereas in the Al-Cu-Co and Al-Mn cases it s per-
pendicular, Bendersky [3] proposed that the streaking
is due to either evlindrical domains or modulation of
structural chains whereas Thangaraj er af [29] pointed
aut that they are possibly a consequence of selective
filling of discrete planes normal to the wenfold axis, We
are inagreement with the fast interpretation.

To understand the characteristics of the Poand
patterns, which are the result of the structure factor of
this phasc. 1t is necessary to consider the stacking
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told translational period along the periodic axis, From
the TEN point of view this Kind of array prodaces te
lach of corrclation among planes. However, this ister-
pretation is not in agrecnient with the resulls obrained
by Kortwy ef af {32]0 1 iy clewr that uniil a muore
detailed moded of the Tayvers i available it not pox-
sible o periorm dynamicat dittraction cateulations that
will help (o elucidate this decagonad structure, particu-
tarly the problem of the packing e the guasi-crysialline
lavers along e 2 direction. Tt shoubd e mentioned
that the different phases reported on this work might
COeXist in o given region of the saniple, The orienta-
Honal relationship berween them wrn out to be very
comples and will be disenned clizwhere,

During the development of this work we became
aware of the recent work of Daulton and Kehon [33]
on this topic. In their report they analyzed samples of
Al - CupsCogSip (=00 2.5 and 5.07 alloys, To prin-
ciple almostalt their vesubls ave in agrecinent with those
presented heres However, they observed thar the
decagonal phase was never obtained when v=0, ie
without silicon. Thercfore they concluded that silicon
not only enhances the decagonal phase but is neces-
sary, In order to confirm this assertion we producad
some atloys without siticon by the method desceribed in
ref. 100 The ALCuCoy and AL Cus,Cop, allovy
were obtained. The  clecton mieroscopy  analysis
shows that in both alloys the decagonal phase is
present, All this shows that the role played by silicon
depends on the growth methed used. When these
samples were heated at 980 °C for -0 b the deeagonal
phase disappeared but not when they were heated at
S00°C for the same period.

5, Summary

In the present work we have deseribed the growth of
the decagonal phase on ALLCu,Cops alloys. 1t was
shown that in addition 1o the decagonal istabled phise
we obtained  one-dimensional quasicrystal  riional
approximants and two different erystalline tetragonal
phases-with parameters ¢ =031 nm and H=073 nm
respectively. We found that in the present growth
method a decagonat phase which was stable after
heating at 300°C for 40 hevas produced with negli-
gible concentrations of silicon. We found that the
decagonal phase iy unstable under <lectron beam
irradiation at 400 ke V.
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Conclusion :

The thermal behavior of the Al Cu Fe i-phase is very sensitive to the composition.
In a small domain around Algy Cups s Feyas a perfect quasicrystailine phase is stable
down to low temperatures. For small deviations from this domain of compositions,
structural changes occur when emperature is lowered. Depending on composition, peak
profiles are changed: they become lorentzian or diffuse shoulders appear in the tails of
Bragg peaxs. the global intensity remaining constant. When the Bragg peaks become
lorentzian, transmission elecron micrographs show that planar defects appzar in the
wofold planes. A suggesdon 9 is to consider the structural change at low tcmperature as
1 morphological transformation which would correspond to a freszing of high
temperature thermal phasons inio walls. These walls of pinned phasons would be the
signatre of a faceting of the atomic surfaces along twofold pianes. The casy elimination

of these defeuts would depend sensitvely on the stoichiometry.
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CHARACTERIZATION OF DECAPRISMS OF AlGZCumCulsslj ALLOY

J. Reyes-Gasga, A. Lara, H. Riveros and M. José-Yacamén ~
instituto de Fisica, Universidad Nacional Autbénoma de México
Apartado Postal 20-364, 01000 Méxfco D.F., MEXICO

ABSTRACT
Characterizatlion of mlllimeter deca rlsms of the alloy

5
Mlcroscepy 1% reported, This alloy was obtained by a nev
grow.h methed. Using SAD patterns and HEH Images it 1s shown
that these drecaprisms bave a decagonal quaslcrystalliae
structure. Some other phages are found coexlsting with 1t.

with nominal composition Al Cu_Co St by Electran
62 20 3

1. Introduction

The recently discovered AlssCuzoSia decagonal phase is particularly
interesting because it seems to be thermodynamically stable and presents
decaprisms wiih several microns in diameter and length as habit
Morcover it can be o‘btalned using siow solidification rates. Since Lzl'lc
report of He et al. 'many others have been appeared on this phase
wlth the objective of giving all possible Informatlon that helps to
clucldate the origen' of the observed crystallegraphlcally forbbiden
symmeiries. In this work we are interesting in showing the TEM analysis
of the AleaCua0Co15513 alloy whlch was produced by a new growth method
that allows to get decaprisms of 2mm in size.

2. Melting and growth process

The melting and growth process were carried out 1n a double
spherical mirrer furnace (fig. 1). The component elements, in amount
corresponding to thelr atomic ratlo, are setting on the rotatinal
graphlite substrate and the radiatlon of a €00 watts halogen lamp |is
focussed on it. in order to avold losslng of material by evaporation,
aluminium, cobalt and sllicon powders are set in a copper shield. The
temperature 1s raised at 1660 K and maintained there by 60 seconds.
During heating the sample takes the shape of spherical drop and
convectlion current mix the constituents. The cooling time to room
temperature is of approximately 300 seconds. The obtajned sphere shows
one of two centers of nucleation with many long decaprisms arranged in a
radlal nanner. These decaprism have a dlameter of 100 mlcrons and
lengths from 1 to 2mm {fig. 2).

The decaprisms were mechanlcally separated from the matrix, ground
and supported on Cu grids for thelr electron microscope analysls. SAD
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Table 1. Basic spots of the D and P directions from figs. 3 and 4. The
distances from these spets te the center are also caleulated.
The capilal letlers represent thesc distances in real space.

[OOSR oot 30,40
E) tenoaeod et byt asprraoniies el aine wet
o - insslytarccasel toaplite o vae
ple (vt eonetennt 6 0ski Lin RS
¢ (3Rt ernp 13 RERFAETIRO
e 1y gk [FAT I
q PRI I P EPREIRIPRPEY :
el ® tr vglitwiiriena ;
' pa kit psa e
i 5 t2ydins tenrhy’

different two-fold diffraction patierns as P (fig
The ten-feld pattern is called & (fig. 3al.

In the A patte.n the basizc spots of the Il and P directions
labeled as a,...,J} and indeded in table I following t iz
rec“. wrocal vecter system {q1.q2.43.4¢.q5.¢ ) suggested by Fit
al. and Choy ol al. =, wherg the qi ctors are assumed on
and separated by 72  whercas ¢ is the periocdic normal vector.

In other grains of the same sample the A pattern shows
characteristics (fig. 4). Along one direction (marked by black ars

and I {fig dch.

- ....... P
DO

Fig. 4. SAD patterns of the onec-dimensional quaslicrystalline phase(a
and d) and of the ratlonal approximant phases {b and ¢}.
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formed by the primary spots of the D (fig. 3c) and P (fig. 3b)
respectively. Its periodicily along the ten-fold axls is of 0./4nm in the
former and of D.2am In lhe lalter. lewever the streak corresponding to
O.4nm  in  the P pattern  shows  an  intensity modulatien whose
reinforc the principal reciprocal ols of the
"Fibonac ig worth mentiouing thal thay become spots when
the sample ie sot under the 400KV electron beam). This  intensity
thal the “Fibonacci" seguence ot G.dnm in the P
st but it has a spe I behavior.

moduiation indicat
pattern dors ¢

2 On the chemieal compositlion of the decagonal phase

The
AleaCuzeCorsBis.
presented any
Therrfore our
the decapgonal
apparatus.

Durirg the olopment of this work we knew the
Daulton and YXelton  on ihis teplic. 1eIT Wark  cons
mpies of  Altes- oo 0, 5 and 5.0) ai
that ithe decaponal phase obtnpined when %=, i.m. wilhout Si.
order  te confirm  this assertion we produced the AlssCunaCoss
AlesCuinCozo il loys by the method described before. However :
rnicroseapy analysis showed thal in both alloys the decagonnl pha

ton ef

the alley showed an averags compo
grains  wilth decagonal  structure  did  not
but a chemical composition of AlntCueiloin.
1 nol allow the incorporation of Si inta

I

12as® nnt in detectable guantities with our

recent

isted on
1

ays.  Thoy

' B

Fig: 6. SAD patterns of the crystalline phasc
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;-;r:sen;.i When we heated these alloys at 900°C fer 40 hours the decagonal
phase sapprared but not when they E H O .
P riod ot i v were heated al S00°C for the same

Y3 The crystalline phasc

" 1

) He et afl found the AlssCuisCots decagonal
the monccrinic AliaCes crystalline vhase
b=0.81. c=1.23an and B=107 .

phase ccexisting with
; whose laltice parameters ared
t - n our case we found at least tw
< ,._:‘Hmm: pf‘;a—ses. One cl"thcm pr::scnts the SAD patierns shown in Hp{,)
e Thasz patterns can easily be indexed using a tetragonal wunit (‘cl’l
with parareters a=0.1%5 and «£=0.72nm. This tetragonal r-vnll is c!or;t-l
related Al7CoCun phase because if  the )jni.en':_i'ty r):'g all \thry‘

»ts of the SAD patierns shown in fig. ©

were the same
.{eprcsented a tetragonal unit cell with parameters .1:0465
which correspend to this phase. However the new cry: lallim:
erstructure reflections at (hkl)} k=2n, h=2n+i or k=2n¢]’
and (hxl) %=2n, h=2n+l or k=2n+¢l, h=2n lor l=n/2. '

4 Flectren peam irvadlation effect

R

u}:cn the AlesCu2oCo1s decagonal phase is observed in the 4000EX
he AO0EY 3 3 e -
the 400KV electron beam induces it some structural changes in a

4

Fig. 7. Transformation sequence of the tcn-fld D E
3 ttern duc
the 400KV electron beam. F produced bY
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few minutes. For oxampie, along the ten-fold axis this transformation
takes place as shown in fig. 7. This effest is nol observed when -lower
voltage is used. In fact, when we usc 100KV, as is the case of the 100CX
TEM, this effect is nol observed.
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