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INTRODUCCION

El estudio y an&lisis de las propiedades estructurales,
6pticas y eléctricas de las peliculas delgadas de varios
materiales es actualmente de gran importancia tanto en la ciencia
como en la tecnologfa. Su importancia cientifica radica en el
estudio de los procesos presentados por éstas. Generalmente las
propledades que presentan son muy diferentes a las presentadas por
muestras volumétricas del mismo material. Su importancia
tecnolégica radica en el aprovechamiento de sus propiedades,
principalmente en recubrimientos para varios tipos de aparatos
electrénicos, como son los detectores, transistores, circuitos
electrénicos, etc. .

En estudios previos de peliculas delgadas del sistema Al-Mn,
realizados en el laboratorio de Microscopia electrénica del
Instituto de Fisica, se observaron resultados interesantes durante
su tratamiento térmico in situ en el Microscopic electrénico de
Transmisién‘’.
estructuras cuasicristalinas en peliculas delgadas. La conclusién

El objetive en aquel entonces era la bisqueda de

en dichos trabajos fue la necesidad de hacer un estudio méas
detallado de las transiciones de fase y la caracterizacién de las
fases presentes durante un experimento de este tipo. Por lo tanto,
el objetivo del presente trabajo es realizar la caracterizacién de
las fases presentes durante el calentamiento de peliculas delgadas
del sistema Al-Mn con diferentes concentraciones y elucidar por
medio de este estudio los tipos de procesos que ocurren en esta
clase de experimentos.

Hemos dividido esta tesis en 7 capitulos: En el capitulo I se
habla sobre 1los aspectos tedricos gue explican los cambios
estructurales que se efectGan en los materiales al pasar de una
fase a otra, asi como los distintos procesos de transporte de
materia a través de estas fases. En el capitulo II se mencionan
las caracteristicas generales del Sistema aAl-Mn, tales como las
estructuras de sus distintas fases, la temperatura en que aparecen
éstas y los logros obtenidos hasta la fecha para poder ubicarlas
en un diagrama de fases confiable. También se hace mencién de las



fases cuasicristalinas, las cuales fueron primeramente obtenidas
en este sistema. En el capitulo III se dan los objetivos del
presente trabajo. En el capitulo IV se mencionan los diferentes
equipos que se utilizaron durante la realizacién de esta tesis. El
capitulo V trata sobre el procedimiento experimental del trabajo,
es decir la obtencién de 1las aleaciones, de las peliculas
delgadas, asi como la caracterizaci6n de estas peliculas. En el
capitulo VI se dan los resultados obtenidos y finalmente en el
capitulo VII se discuten los resultados del trabajo y se dan las
conclusiones del mismo.



CAPITULO I

CONCEPTOS FUNDAMENTALES

El objetivo de este capitulo es hacer una revisién, en forma
clara y sencilla, de los temas y conceptos de la ciencia de
materiales que se utilizardn a lo large del desarrollo de 1la
presente tesis, con el Gnico fin de definir hasta cierto punto el
conjunto de palabras gque forman el vocabulario utilizado. Los
temas a tratarse son Nucleacién, Crecimiento, Solifificacién,
Fases, Transformaciones de Fases, Diagramas de Fases y Recocido,
los cuales cubren los procesos observados Y analizados durante el
desarrollo del presente trabajo. Las referencias usadas para este
capitulo fueron (2),(3) y (4).

I.1. Nucleacién y Crecimiento

Los cambjos estructurales gque ocurren en los sistemas
metdlicos se efectGan usualmente por nucleacién y crecimiento. La
nucleacién implica la reunién de &atomos de origen semejante por
difusién u otros tipos de movimiento para producir un cambio de
fase dentro de uno de los 3 estados o© una redisposicién
estructural simple dentro de una fase. El crecimiento implica 1la
transferencia de materia por difusién a través de la fase antiqua,
a través del limite de la fase dentro de la nueva fase y en el
interjor de 1la nueva fase. Estos procesos son generalmente
activados térmicamente.

La difusién es un mecanismo de transporte de materia a través
de ella misma. Es irreversible, por lo gue hay un incremento
entrépico. En una mezcla donde hay interdifusién, la difusién de
uno de los componentes se realiza a través de la red cristalina
del otro. Por lo tanto la barrera cinética de este tipo de
movimiento es mayor que la del movimiento por un liquido o gas lo
que se refleja en una energfa de activacién mas elevada para la
difusién a través de un s6lido que la correspondiente para un



liquido o gas. Estos tipos de difusién dependen ademds del
coeficiente de difusién D, del &rea efectiva a través de la cual
se difunden los &tomos y de la densidad de flujo dada por

Je = -p 9 (1)

ax

En s6lidos, el mecanismo de difusién no es muy claro, pero de
una manera u otra, un &tomo en cierta posici6én de la red es
transferido a un lugar adyacente. El mecanismo mas probable parece
ser por vacancias, en donde un &tomo se mueve a la siguiente
posicién de la red ocupando un lugar vacante o vacancia. Otro
mecanismo probable es el defecto puntual llamade intersticial,
esto es cuando un Atomo ocupa una posicién fuera de la red. Cuando
las vacancias estan presentes la energia de activacién para la
difusién es finicamente la requerida para que un &tomo salga de un
conjunto de vecinos y se mueva al lugar vacante.

En un proceso normal de nucleacién se crea una nueva fase
dentro de otra fase en donde se forma un limite que separa ambas
fases. La transformacién va frecuentemente acompafiada por cambios
de volumen y los nficleos crean campos de tensidén de largo y corto
alcance, produciendo un incremento de la energia libre. Por lo que
todas las regiones de la nueva fase pueden no ser estables y
‘desaparecer en lugar de crecer, Existe un tamafio critico para las
particulas sobre el cual se vuelven particulas estables,
comunmente llamadas nGcleos, y debajo de este tamafioc se vuelven
particulas inestables, llamadas embriones.

Considerando la nucleacién desde la fase vapor tenemos que la
nucleacién homogénea es la formacién de un nGecleo estable de la
substancia cristalizada en el vapor fuera del contacto con
ligquidos y s6lidos. La nucleacién heterogénea es la formacién de
una unidad o nficleo estable sobre una superficie preexistente de
crecimiento cristalino de un materjal diferente, generalamente se
da en imperfecciones 6 de regiones severamente deformadas.

En la nucleacién homogénea se crea una superficie entre un
estado y otro . En la etapa inicial, la energia requerida para
crear la superficie es mas grande que la disponible para el cambio
de estado. El crecimiento procede de un decremento en la energia



libre por unidad de volumen que contribuye a la estabilizacién de
la regién.

Suponiendo gque los nGeleos son esféricos, la ecuacidn para el
cambio de la energia libre que acompafia la formaciédn de un nGcleo
esférico de radio r es:

AG = +4/3(nr’AGvet) + anrfo (2)

donde AG es negativo, ya que si se disminuye sGbitamente la
temperatura por debajo del punto de fusién, 1la variacién de
energia libre por unidad de volumen solidificado serd negativo.
AGver es la diferencia de la energia libre de Gibbs por unidad de
volumen de las dos fases y se define como:

Acver = -~ EL 1n(a) (3)

donde a = P/Pe es la razén de supersaturacién, P es la
presién de vapor, Po es la presién de vapor en equilibrio, Q es el
volumen atémico o molecular. o es la energfa libre especifica
positiva de la interfase vapor-sblido. Derivando la ecuacién (2)
con respecto a r e igualando a cero, tenemos que @

r’ = -20/AGval (4)
Por lo tanto tenemos de las ecuaciones anteriores que :
AG" = 16 n0®/34G%a (5)
En.donde r es el radio del nGcleo critico y 4c° es el
incremento méximo en la energia 1libre, que es la energia de
.activacién. .
AGvot se incrementa con el sobreenfriamiento AT, de acuerdo
- con la siguiente ecuacién:

AGvol = (AHAT) /Te (6)

En donde AH es la entalpfa o calor de la transformacién de
fase; Te es la temperatura de equilibrio del cambio de fase.
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Sustituyendo en r° tenemos:
.
r’ = -20Te/AHAT (7)

En donde AT es negativa. De la ecuacién anterior vemos que a
enfriamientos altos se obtiene el radio del nucleo estable mas
pequefic y de la ecuacién (6) se tiene que con un sobreenfriamiento
AT grande ,la energia libre disponible AGval para formar un nucleo
estable es alta. Por lo tanto la probabilidad de una nucleacién
homogé€nea se incrementa con el sobreenfriamiento.

Ahora, tenemos que la velocidad de nucleacidn medida en
unidades de micleo por sequndo es:

§ = n'vm’ (8)

donde n'es el nuimero de total de nucleos y estd dado por :

n'= ne e/ Aqui no es el numero total de particulas de la
nueva fase sdlida, v es la frecuencia de movimiento dentro de los
nicleos Y es porporcional a e'A“’ con AGa 1la energia de
difusién; mes el numero de &tomos. Por 1o tanto: N es

proporcional a m' e~ ‘BorhcarshT

TayAy

Ay - NUCLEO

TayBs

'), Ta3B3
Bs-substrato

Figura 1 .Relacidén de 1la energia interfacial
en la Nucleacién Heterogénea



La Nucleacién heterogénea es mis probable que ocurra que la
Nucleacién homogénea porque una pequefia AGvel es requerida para
formar un nGcleo estable sobre una impureza del cristal o una
superficie extrafa.

El nficleo es establecido en parte por el contacto con la
superficie o sustrato. La nucleacién heterogénea es ilustrada en
la Figura 1, en la cual un nGcleo sélide As ha crecido de la fase
vapor Av sobre un sustrato Bs. El radio de curvatura de la capa
esférica en la interseccién vapor-nicleo-sustrato determina la
facilidad de la nucleacién. Este radio estd relacionado al &ngulo
de contacto & derivada de las 3 energlas interfaciales especificas
por:

TAvBs = CAsHs + OAvAs COSO (9)

La nucleacién heterogénea es posible para todos los valores
de 6, a excepcién de 180°; 6 es pequefia cuando la energia
interfacial entre As y Bs es mucho menor que entre Av y Bs. Asi
una pequefia energla interfacial oases es favorable para la
formacién de una pelicula epitaxial. Para el caso de una
nucleacién superficial en el crecimiento por capas se tiene que la
energia libre disponible requerida en términos del tamafic del
niicleo es:

AG = = artAGva + 2nrtoc (10)

Donde r es el radio y t el espesor del ntGcleo. Derivando con
respecto a r, igualando a cero y resolviendo para r se tiene:

o= -u'/AGvnl (11)

Notamos que r' en la nucleacién heterogénea es la mitad del
valor obtenido en la nucleacién homogénea, sin embargo la energia
libre reguerida es menor gue la de la nucleacién homog&nea y 1la
nucleacién heterogénea es nas probable sobre una superficie. En
los sélidos esta forma de nucleaci6én va acompafiada por
deformaciones y distorsiones que incrementan 1la energia de
activacién del proceso.



Después de la aparicidn de un nicleo se reduce la energla libre
total debido al crecimiento continuo de éste. El material se
transfiere por difusién a través de la fase antigua cruzando el
limite de la fase y dentro del nfcleo. La nucleacidn no tiene
lugar en las regiones que ya han sido transformadas, el
crecimiento cesard cuando dos 1limites de fases se reunen,
completando la transformacién en ese punto. La fraceién total
transformada del nuevo material estd dada por :

X=1-~ exp[ - 4nV:I:(ﬁ/Vo) (c—ca)’dcn] (23)

En donde v es la velocidad del frente de solidificacidn, te
el tiempo en que se formé el nficleo, Vo el volumen total
transformado y Ndte nicleos que se forman. A temperaturas bajas la
velocidad de crecimiento disminuye ya que el crecimiento necesita
una difusién a través de la interfase. Para temperaturas menores
la velocidad de nucleacién es grande pero la de crecimiento es muy
pequefia por lo gue la transformacién produce una estructura de
grano fino.

Los limites de las fases, de grano, las dislocaciones y otros
tipos de defectos , tienen sus propios efectos que a veces se
cancelan en parte por la nucleacién de la nueva fase. Ademas la
difusidén se realiza mis facilmente a lo largo de dichos defectos
que a través de la red cristalina.

I.2 Solidificacién

La solidificacién es el paso de un cuerpo del estado ligquido
al s6lido; es decir, es el proceso inverso de la fusién. En cada
material la solidificacién tiene 1lugar a una temperatura
determinada, con desprendimiento de calor y acompafiada de una
disminucién de volumen.

Cuando se crece un monocristal (es decir toda 1la muestra
tiene 1la misma orientacién cristalina) el procedimiento de
solidificacién generalmente involucra poner una semilla del
cristal en contacto con una solucién liquida, obviamente a alta
temperatura, y simplemente buscar el punto donde coexistan en



equilibrio 1las dos fases, el 1liquido y el sé6lido. A wuna
temperatura ligeramente menor que la del equilibrio (o a una
concentracién 1ligeramente mayor que la del equilibrio), se
producira la solidificacién en forma de monocristal.

En el caso de aleaciones, durante 1la solidificacién el
liguido se vierte en un molde y al enfriarse generalmente se busca
producir un material a una concentracién dada y con ciertas
propiedades especificas. El flujo del calor siempre es
perpendicular a la superficie de las paredes del molde por 1lo
tanto el primer material que solidifica es el cercano a éstas.
Algunos de los granos de la superficie se desarrollan conforme al
flujo del calor, teniendo una estructura columnar. En general
estas estructuras crecen mis rapidamente en ciertas direcciones. A
veces los granos columnares ramifican y las ramas lo hacen de
nuevo, a estas estructuras se les conocen como dgndritas.

Al solidificar rapidamente un metal 1liquido se producen
cristales muy pequefios de manera gue el metal resultante serd una
coleccién de pequefios granos cristalinos. El1 tamafio del grano (es
decir el tamafio del cristalito) es un pardmetro muy jimportante en
las aleaciones. Muchos de 1los tratamientos que se dan a los
metales después de solidificarlos, tienden a aumentar o disminuir
el tamafio del grano mediante fenémenos difusivos. A temperaturas
bajas se forman durante la solidificacién granos finos ya que las
velocidades de nucleacién y crecimiento son pequefias, mientras que
a temperaturas altas hay mayor velocidad de crecimiento y menor de
nucleacién, por lo que hay un tamafio de grano mis grueso.

Por otro lado si solidificamos a mayor velocidad una
aleacibn, es decir, si enfriamos violentamente un liguido desde
temperatura de fundente hasta temperatura ambiente, el sistema no
logrard estar en equilibrio, es decir, no se formar&n fases de

minima energia. Cuando esto sucede se pueden obtener fases que en
enfriamientos normales no son estables. A estas se les llama fases
metaestables.

I.3., Fases

Una fase se define termodinadmicamente como un cuerpo de



materia macroscépicamente homogénea. Ciertos metales son
polimorfos (alotrépicos), es decir cristalizan en varias
estructuras, cada una de ellas estable en una zona de temperatura
diferente. Por lo tanto estos metales son capaces de existir en
nis de una fase s6lida. El estado gaseoso es de poco interés en la
formacién de las aleaciones de metales ya que una sola fase se
forma al mezclarse los gases. En el estado liquido, algunos
elementos no son miscibles por lo que se tienen varias fases
liquidas. ciertos metales no se disuelven apreciablemente uno en
el otro en el estado liquido ni en sélide, por lo que hay 2 fases
sélidas gque est&n demasiado cerca de ser un metal puro.

En la mayoria de las aleaciones las fases s6lidas son
soluciones s6lidas de cualgquiera de 1los 2 tipos béasicos,
soluciones sélidas extremas (fases basadas sobre las estructuras
cristalinas de 1los componentes} © las que pueden formar
estructuras cristalinas diferentes de las de cualquiera de sus
componentes a ciertas proporciones, estas se conocen como fases
intermedias.

Las fases estables son aguellas que no cambian su composicién
ni su estructura cristalina aungue se les transfiera energia. Las
fases metaestables son aquellas que surgen cuando las condiciones
de solidificacién del material no son de equilibrio y cuya energia
de Gibss no es un minimo absoluto, por lo que al absorber energfa
se transforman en otra fase s5in gue el proceso inverso sea
necesariamente reversible.

Los sistemas bif&sicos son sistemas formados por 2 fases. El
sistema usual bif&sico metallirgico es comparable a una emulsién de
gotas de aceite en una matriz de agua. Es comGn llamar a la fase
(agua) gue rodea a la otra fase como matriz y a la fase (aceite)
que es rodeada como fase discontinua o segunda fase simplemente.
La estructura de un sistema de 2 fases puede ser interconectada de
manera que ambas fases sean continuas.

I.4. Termodin&mica de las Fases en Equilibrio.

La energia libre de una fase es una variable que depende del
estado termodindmico de ésta. El estado termodinamico de un
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sistema unicomponente (una substancia pura) en una fase dada, se
determina si se conoce cualquiera de dos de sus propiedades
termodindmicas tales como la temperatura (T), la presién (P), el
volumen (V), la entalpia (H), la entropia (S), y la energia libre
(F). Asi, en un sistema unicomponente si se especifican las 2
variables temperatura y presién, el volumen del sistema tendrdé un
valor fijo definido. Al mismo tiempo su energfa libre, entalpia y
otras propiedades tendrdn también valores fijos y determinables.

En una aleacién de varias fases se tienen mis grados de
libertad que en el caso de una sola. fase, y es necesario
especificar valores para mds de 2 valores con el propésito de
definir el estado termodin&mico de la aleacién. En general 1la
temperatura y la presién se emplean como 2 de las variables
requeridas, mientras que la composicién de la fase proporciona las
restantes. El nmero de variables que son independientes es una
menos que el nGmero de componentes, puesto que

NA + Nn + Nc = 1 (12)

donde Ni, Ns y Nc son 1las fracciones molales. De esta
expresién se puede calcular el valor de cualquier expresién molal,
una vez que se conocen los otros 2.

La mayor parte de 1los procesos metalGrgicos ocurren a
temperatura y presién constantes y por 1lo ta.nto, se _puede
considerar que el estado de una aleacién de mis de 1 fase es una
funcién de su composicién, por lo que cualquiera de sus funciocnes
de estado, tal como la energia libre puede considerarse como una
de las funciones de las variables de su composicién. En el caso de
un sistema de tres componentes, la energia libre total (F) de una
fase se escribe:

F = F(m,ns,nc) (a temperatura y presién constantes) (13)

En donde ma,ne y nc son el nGmero de moles de los componentes
A, B y C. Diferenciando parcialmente tenemos:

SF v ans + 2Ex dne + 8F
&na éna &nc

dF =

X dnc (14)
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Las derivadas parciales son las energias libres molales
parciales de la solucién y se designan como Fa, Fe y Fc. La
integracién de la ecuacién anterior desde una cantidad de solucién
cero, con la condicién de gque las energias libre molales parciales
sean constantes, nos da la energia libre total de una solucién
compuesta de na moles de componente A, ns moles de componente B y
nc moles de éomponente c

F = maFa + nsFe + ncFc (15)
al diferenciar la ecuacién anterjor tenemos:
dF = nadFa + Fadna + nedFe + Fedno + nedFc + Fedne (16)

Pero para gque esta ecuacién sea cierta (y de la ecuacién (15))
vemos que es vilida si:

mdFa + nedFe + nedFec = 0 (17)

La ecuacién (17) da una relacién entre el ntimero de moles por
cada componente en una solucisén de tres componentes y las
derivadas de las energias libres molales parciales. Similarmente
se puede deducir para una fase de 2 componentes y para una fase de
mis de tres componentes.

Considerando un sistema binario con 2 fases en eqguilibrio, la
energia libre total para una fase digamos a es:

1

FE = m%F® + m® Fu® (18)

mientras que para la otra fase 8 es:
F‘a = nAB F‘AB + naB F‘aB (19)
Si una pequefia cantidad dna de componente A es transferida de
la fase a a la fase B, disminuirid la energia libre de la fase « y

aumentard la de la fase 8, por lo que el cambio en energia 1libre
es:

12



aF = dF% + aFf = F¥(=dm) + Faf (dm) (20)
pero como consideramos que las fases estan en equilibrio
entonces:

o

P = FP (21)

andlogamente se puede demostrar que :

i = Ff (22)

Esta ecuacién es vilida para el caso en que se tiene M
componentes con 4 fases en equilibrio teniendo:

P = ff =R = ... =fH
fi* = Fof = Fa? = ... = F¥
F® = Fcf = Fc? = ... = F*
. (23)

B o= o= P = ... = P

Para un completo entendimiento de la aleacién es necesario
conocer las condiciones que determinan el nGmero de fases en un
sistema de equilibrio. En un sistema unicomponente bajo
condiciones de presién constante, solo pueden coexistir 2 fases a
aquellas temperaturas gque tengan un cambio de fase: el punto de
ebullicién, el punto de fusién y las temperaturas a las cuales
ocurren cambios de fase de estado sélido. En todas las demés
temperaturas solo es estable una sola fase.

Consideremos ahora 1los cambios de fase para un sistema
unicomponente, un ejemplo de estos cambios es la transformacién
alotrépica del estafio blanco al estafio gris. En este caso se ha
medido el calor especifico a presién constante y a partir de ella
es posible calcular la energia libre de ambas fases en funcién de
la temperatura, puesto que la energia libre de Gibbs de una
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aF = aFr® + dFf = B%(-am) + FP(ans) (20)

pero como consideramos que las fases estan en egquilibrio

entonces:

A% = fif (21)

anilogamente se puede demostrar que :
Fe* = Faf (22)

Esta ecuacién es valida para el caso en que se tiene M
componentes con i fases en equilibrio teniendo:

Fa% = P = A = ... = FaM
Fi¥ = Fof = F¥ = ... = FaM

Fe® = Ff = Fc¥ = ... = FcH

(23}

Fn% = PP = P = ... = Bt

pPara un completo entendimiento de la aleacién es necesario
conocer las condiciones que determinan el nmero de fases en un
sistema de equilibrio. En un sistema unicomponente bajo
condiciones de presi6n constante, solo pueden coexistir 2 fases a
aquellas temperaturas que tengan un cambio de fase: el punto de
ebullicién, el punto de fusién y las temperaturas a las cuales
ocurren cambios de fase de estado sélido. En todas las demés
temperaturas solo es estable una sola fase.

Consideremos ahora los cambios de fase para un sistema
unicomponente, un ejemplo de estos cambios es la transformacién
alotrépica del estafio blanco al estafio gris. En este caso se ha
medido el calor especifico a presién constante y a partir de ella
es posible calcular la energia libre de ambas fases en funcién de
la temperatura, puesto que la energfia libre de Gibbs de una
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substancia pura es:
F=H-TS (24)

Por lo tanto para calcular la energia 1libre a cierta
temperatura, es necesario conocer la entalpia y la entropia, ambas
cantidades se pueden hallar en. funcidén de Cr. En un proceso
reversible a presién constante, el cambio de calor (q) entre el
sistema y sus alrededores es igual al cambio de entalpia del
sistema, g = dH. Pero para una mol de una substancia:

q-= f Cp AT (25)
entonces:

T
H=E+PV=HD+IdeT (26)
.

donde E es la energia interna. Similarmente para la entropia:
ds = dg/T = (CedT) /T ’ (27)

y la integracién conduce a:

T T
s = so + J_(cear) /T = [ (Ceam) /T (28)

Puesto que So puede ser promediada a cero en la temperatura a
cero absoluto suponiendo una cristalinidad perfecta y vibraciones
térmicas en sus niveles inferiores y no hay desorden de ninguna
clase (la tercera ley de la termodindmica nos dice que la entropia
de una substancia cristalina pura es cero a la temperatura del
cero absoluto). De este modo la energia libre de las fases del
estafio son:

s 4 o

T T
£ = g + f o%r - 1) (%) /T (29)

T T
¥ = b + f cfar - of (cfar) /T (30)
Y las cuales han sido graficadas en la Fig.2. En esta Fig.
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podemos observar que el estafic gris posee la energia libre menor,
por debajo de los 286°K por lo tanto observaremos esta fase a
temperaturas menores de la mencionada mientras que el estaifio
blanco es mas estable a temperaturas superiores.

Una caracteristica interesante gue observamos en la Fig.2 es
que la energia libre de ambas fases decrece con el aumento de la
temperatura. Esta es una propiedad general de las curvas de
energias libre, lo cual demuestra la importancia del término TS.

AF © 390 calorlas

Enerzia bre
delestatio blanco

Energta libra
del entafio gris

Energia libre, en calorfas por mol

ar0

R ey
Teropuraiurs, *K

Fig.2 Curvas de Temperatura-Energia libre para dos formas
solidas del- estafio.

Tan pronto como nos movemos de un sistema unicomponente a
sistemas de mas de un componente se encuentra que estamos
implicados en el estudio de las soluciones. El mads sencillo es el
binario y 1l1la estructura menos compleja en tal sistema es una
solucién simple.

A continuacién consideraremos algunos aspectos de los
sistemas binarios de una fase. Teniamos que la energia libre total
por mol es:
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F = NaFa + NoFs (31)
se puede demostrar que:

Fa = F°% + RT 1In(aa) (32)
Fs = F°s + RT ln(as) (33)

donde F°s y F’s son las energias libres de los componentes A
¥y B puros y as y as son las actividades quimicas correspondientes.
En el caso de soluciones perfectas aa = Na y as = Nes. La energia
libre por mol puede escribirse por lo tanto:

F = NaF°2 + NeF°s + RT(Na 1nNa + Ns 1nNs) (34)

el término NaF°s+ + NeF’s representa la energia libre de 1los
dos componentes si no se mezclan y el término RT(NalnNas + NslnNe)
es la contribucién de la entropia de mezclado. Obsérvese que F es
directamente proporcicnal a la temperatura y que aumenta en
importancia segfin aumenta la temperatura.

En un sistema binario cuando tres fases estan en equilibrio a
presién constante, la temperatura y la composicién de cada fase es
fija. Las temperaturas en las que pueden estar en equilibrio las
tres fases son temperaturas en las cuales se producen los cambios
de fase. Asociada con cada una de estas reacciones se encuentra
una composicién definida de 1la aleaciébn completa. A esta
composicién una fase simple se puede convertir en otra de 2 fases.

En algunos sistemas la fase simple es la fase estable a
temperaturas sobre la temperatura de transformacién , mientras gque
2 fases son estables por debajo de la misma y en otros sistemas es
lo contrario. Cuando una fase liguida simple se transforma en 2
fases soé6lidas, se conoce como una reaccién eutéctica y la
temperatura en que se produce la reaccién es es la temperatura
eutéctica y la composicién que experimenta &sta es la composicién
eutéctica. La tabla 1, nos muestra las distintas reacciones en un
sistema de 2 componentes.
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Tipo de Trans Naturaleza de la Transformacién de Fase
formacién Fase A Fase B Fase C
Eutéctica Liguida «> Solucién sb6lida + Solucién sélida
Eutectoide Solucién s6lida « Solucién sélida+Solucidn sélida
Peritéctica Solucién liquida + Solucién sélidae»Solucién s6lida
Monotéctica Solucién liquida—iSolucién liquida+ Solucién sélida

Tabla 1. Tipos de Transformaciones de Tres Fases
que Ocurren en Sistemas Binarios.

I.5.Transiciones de Fase

Las transiciones de fase son generalmente clasificadas de
acuerdo al procedimiento desarrollado por Ehrenfest, quien sugirié
que una transicién de fase de primer orden es quella para la cual
la energia libre, como funcién de una variable de estado dada
{(v,P,T,), es continua, mientras que su primera derivada con
respecto a la variable de estado dada es discontinua. Por ejemplo,
a la temperatura de transicién, la energia libre de Gibbs es
continua pero existen discontinuidades en:

56 ] g v 36 1oy (38)
3T jp 3T

A partir de 1la Fig 3, se tiene gque por abajo de 1la
temperatura de transicién, T, la fase B es estable mientras que
por arriba de esta temperatura, la fase « es estable. Algunos
ejemplos de transiciones de fase de primer orden son la fusién, la
evaporacién y las transformaciones alotrépicas.

Las transiciones de fase de segundo orden son aquellas paré
las cuales la energia libre de Gibbs y su primera derivada son
continuas pero su segunda derivada es discontinua. En este caso S
Yy V son continuas pero la capacidad calorifica, cp, la
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compresibilidad Bt y el coeficiente de expansidén térmica «, son
discont{nuas puesto gue:

5%c &S [
— | =- = - (36)
[ 812 Jp T ]p T
y 2
i - 2 = - gV (37)
sp? Jp 5P JT
G

Figura 3.Transiciones de fase de primer orden.

En la Fig.4, se ilustran las transformaciones de fase de
segundo orden. Un ejemplo de transformaciones de fase de segundo
orden son las transformaciones de fase orden-desorden observadas
-en las aleaciones, 1la aparicién del ferromagnetismo o del
antiferromagnetismo, 1la aparicién de ferroelectricidad y 1la
aparicién de superconductividad.
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Una transicién de tercer orden es continua en G, S y Cp,

5Cp
discontinua en |[—
ST

P
alto grado son conocidas hasta ahora.

'Y
G
/’///‘
-
. T
&
38, T
//
T, T

Figura 4. Transiciones de fase de segundo orden.

pero

. Ninguna transicién de tercer orden o de mas

En una transicién de primer orden, considerando la transicion
de una substancia pura de la fase ¢ a la fase 8 a temperatura y
presién constante, la relacién del cambio de la temperatura de
transicién AT de acuerdo al cambio de presién se llama la ecuacidn

de Clapeyron y estd dada por:
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T AV
AT = -—| AP {(38)
AH

donde AH es el cambio de entalpia de la transicién. Esta
ecuacién es valida para valores de AP peguefios. De aqui vemos gque
el efecto de la presién sobre la temperatura de la transformacién
depende del signo de AV y AH. Considerando, por ejemplo, el
proceso de fusién; el calor de fusién es siempre positivo, pero el
cambio de volumen en la fusién puede ser positivo o negativeo. Para
metiles cristalizando en estructuras compactas, AV es positivo
durante 1la fusién y, por 1lo tanto, el punto de fusién es
incrementado al aumentar la presién. Por otro lado, elementos
cristalizando con estructuras abiertas, AV es negativo durante la
fusidén y, por lo tanto, el punto de fusi6én es disminuido al
aplicarle presién.

Suponiendo que la fase B representa un vapor en equilibrio
con su fase pura condensada. En este caso la ecuacién de Clapeyron
debe ser modificada. Ahora AV es el volumen de la fase gaseosa 8,
VB =RT/P, donde R es la constante universal de los gases y P la
presién parcial de 8. Se puede demostrar que :

AH
P =A exp |- (39)
RT

donde A es una constante. Por lo tanto, la presién de vapor
de una substancia se incr ta P ialmente con la
temperatura.

Ahora suponiendo que la fase condensada de un sistema dado es

colocado en una cimara que es evacuada. El finico vapor en 1la
camara serd el de la fase, a la presién P y a la temperatura T.
Tenemos que la variacién de la presién de vapor de la fase dada
con la presién p del sistema es:

ap _ p.Veond ensada

ap RT (40)

La cual es pequefia puesto que Veend<< Vgas. Algunos valores

20



_Veond oo 107%. para valores grandes de presién

tipicos para
Vgas )
externa p resulta en cambios notables en la presidn de vapor. Por

lo tanto, podemos tomar como un hecho gque la presién de vapor de
una fase depende solamente de 1la temperatura a presiones
ordinarias.

I.6.Diagramas de Fase

La mezcla de 2 componentes miscibles en una sola solucién
homogénea es un proceso irreversible, por 1lo gque la mezcla
incrementa siempre la entropia, y no podemos esperar gque tal
incremento sea mayor de la maxima alcanzable en las aproximidades
de la composicién 50-50. El incremento de la entropia es la
diferencia entre la entropfa total y la entropia de los 2
componente a una composicién cualgquiera antes de la mezcla. Esta
cantidad es conocida como entropia de mezcla §. Tal incremento o
decremento de la energfa libre significa una tendencia sobre 1la
cantidad de los 2 componentes a mezclar.

Como en los sélidos los cambios de volumen son pequefios la
entalpia puede calcularse por medio de la energia interna. La
entalpia de mezcla cualitativamente se obtiene al considerar 1las
energias de enlace. Ya que s8i &tomos A prefieren estar en la
vecindad de otros &tomos B en lugar de los otros A, y los &tomos B
se comportan de la misma manera, la entalpia de mezcla disminuira
debido a que las energias de enlace son negativas para los enlaces
estables.

El maximo decremento entdlpico debe ser el que corresponde a
una composicién préxima a S50-50, ya que se formard el nfimero
maximo de enlaces A-B, si la mezcla es homogénea. A este proceso
se le conoce como desviacién negativa. El caso ideal es cuando la
fuerza de enlace es la misma para los enlaces A-A, B~B, y A-B por
lo que no hay variacién en la entalpia. La desviacién positiva es
cuando los Atomos A y B prefieren la compafifa de los de su propia
naturaleza, por lo que se incrementa la entalpia. La energia
promedioc después de la mezcla es menos negativa por lo que se
incrementa la entalpia.
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Las energias reales de las soluciones son muy complicadas que
las de enlace de una sola clase de atomos ademds de que muchas
soluciones no son homogéneas en el equilibrio y no se consideraron
las deformaciones de la red como consecuencia del tamafio atdmico.
Para desviaciones negativas y soluciones ideales, 1la mezcla
disminuye su energia libre y por lo tanto la solucidn es estable.
Para desviaciones positivas, el término entrépico dominard el
cambio de energia libre de la mezcla a temperaturas altas y la
solucién serd estable siempre. Y a bajas temperaturas se nota un
incremento en la entalpia.

Energia libre ——

Figura 5. Diagrama de energia libre en donde se muestra
la separacién en dos soluciones sélidas de un
sistema binario.

La energia libre de mezcla para las soluciones de composicidén
intermedia pueden ser positivas, por lo que son inestables. La
Fig.5 muestra esta situacién. La solucidn inestable de composicién
X3 se desdobla en una mezcla de 2 soluciones con composicién X2 y
Xi.. Como la energia 1libre de la mezcla es menor que la una
solucidén, una mezcla de las 2 composiciones serd mas estable.
Cuando se conocen las posiciones relativas de 1las curvas
composicién-energia libre de un sistema binario para distintas
temperaturas, las fases estables o mezclas de ellas se pueden
deducir para cada temperatura. Estos datos se grafican, dandonos
un diagrama de las fases,
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Los diagramas de fase son importantes en el estudio de las
aleaciones , definen las regiones de estabilidad de las diversas
fases que pueden ocurrir en un sistema de aleacién bajo 1la
condicién de presién constante. Las coordenadas son la temperatura
(ordenada) y 1la composicién (abscisa). Tambien muestran las
interrelaciones entre las fases, la temperatura y la composicién
en un sistema Gnicamente bajo condiciones de equilibrio. Un metal
enfriado répidamente desde una temperatura elevada a una
temperatura baja puede poseer fases que sean mds caracteristicas
de 1la temperatura elevada gque de la temperatura baja. Los
diagramas no se aplican directamente a metales fuera de equilibrio
ya que el diagrama de fase a cualquier temperatura dada nos da el
marco apropiado solo si se permite al metal el tiempo suficiente
para guedar en equilibrio. Los tipos de reacciones que presenta el
sistema binario, tales como reacciones eutéct_icas, peritécticas,
etc., son otro tipc de informacién presente en el diagrama de
fase.

I.7.Recocido

El cristal tiene energia almacenada como energia de
deformacién asociada con diversos defectos de la red cristalina.
La ‘cantidad de esta energia depende del proceso dé deformacién y
de un determinado nGmero de otras variables, por ejemplo,
composicién del metal y la temperatura de deformacién. La forma de
liberar esa energia almacenada es deshaciendo los defectos, en la
mayoria de las veces por calentamiento. El proceso de recocido es
la aplicacién de temperatura a un metal para gue regrese a su
estado de equilibrio a dicha temperatura. Durante el recocido
ocurren un cierto nGmero de reacciones' cuyo efecto es el de
recuperrar una condicién egquivalente a la poseida por el metal
antes de ser deformado ¢ a la que presenta en condiciones de
equilibrio a ese valores de P,T y V de acuerdo con su diagrama de
equilibrio. Muchas de estas reacciones implican alguna forma de
movimiento atémico, o de lugares vacantes, y son, por lo tanto,
extremadamente sensibles a 1la temperatura. En consecuencia,
calentando un material deformado se apresura su retorno al estado
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original no deformado.

A través del estudio de la relevacién de 1la energla
almacenada se puede obtener informacidén sobre las reacciones que
ocurren en el metal durante el recocido. Hay varios métodos por
los que se estudia la relevacién de 1la energia durante el
recocido. Uno de ellos es el andlisis térmico diferencial en 1la
cual se estudia la liberacién de energia en funcién de la
temperatura. Otro método es el llamado recocido isotérmico, donde
se somete el metal a una temperatura dada y se mide la energia
liberada como funciédn del tiempo. Estas grandes liberaciones de
energia aparecen en forma simultdnea con el crecimiento de nuevos
cristales esencialmente 1libres de deformacién gue crecen a
expensas de los viejos cristales deformados o de la fase no
estable a esa temperatura. El proceso por el cual ocurre esto es
denominado recristalizacién y puede entenderse como un
realineamiento de &Atomos dentro de los cristales del metal. El
crecimiento de grano ocurre cuando se continua el recocido después
de gue se ha completado la recristalizacién. El crecimiento del
grano continua, después de un tiempo, unicamente ‘a expensas de
otros cristales que deben desaparecer.

En el Microscopio Electrénico se puede realizar el
calentamiento de 1la muestra, mientras se observan sus cambios
estructurales, es decir, el microscopio electpbnico permite
realizar un recocido anisotrépico (calentar las muestras a varias
temperaturas) y un recocido isotrépico (mantener la muestra a una
temperatura dada por un tiempo determinado, mientras se observan
sus cambios estructurales. Este proceso puede ser analizado tanto
en el modo imagen y/o observando los cambios que sufre el patrén
de difraccién de la muestra en observacién,
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CAPITULO IX

EL SISTEMA Al-Mn

El objetivo de este capitulo es el de presentar el sistema
aluminio-manganeso, sus caracteristicas y aplicaciones. Nuestra
idea es mostrar el grado de avance que se ha lograde en el
conocimiento de este sistema. Iniciaremos esta presentacién con
una descripcién de 1los elementos componentes del sistema: el
aluminio y el manganeso. Continuaremos con la descripcién de la
estructura de las fases gque presentan estos elementos al entrar en
combinacién y de las cuales. hablaremos en los siguientes capitulos
de este trabajo de tesis. Asi mismo comentaremos sobre el diagrama
de fase de este sistema con la idea de mostrar el grado de
desarrollo que se ha tenido hasta nuestros dias. Lo terminaremos
comentando brevemente la termodin&mica de dicho sistema. La
referencia general usada para este capitulo fué (5).

II.1 Manganeso

El manganeso es uno de los elementos de transicién del primer
periodo grande de la tabla periédica. Se encuentra en el grupo
VIIB con nOmero atédmico Z = 25, densidad de 7.43 g/ml y su
configuracién electrénica es 1s°2s5°2p®3s®3p®3da®4s®. Aunque es poco
conocido © usado en su forma pura, tiene gran importancia en la
manufactura del acero. El1 manganeso de 97-98% de pureza es
facilmente producido a escala comercial mediante la reduccién con
aluminio de alto grado de minerales de manganeso que tienen muy
bajo contenido de hierro. El manganeso de alta pureza es hecho por
electrélisis wusando una solucién del sulfato de manganeso
coloreado con sulfato de aménio Yy )empleando un &nodo de 1la
aleacién y como catodo una aleacifén de acero. El1 manganeso se
funde a 1244 °C aproximadamente y se evapora a 2095°C. En el
estado s6lido existe en 4 medificaciones alotrépicas con 1las
siguientes transformaciones de fase de acuerdo con la temperatura:
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a <> 8 700°C
g e v 1079°C
7 & & 1143°C

La estructura cristalina del «-manganeso es cfibica con
parimetro as. = 0.891 nm y grupo de simetria 133m. La estructura
del f-manganeso es también cfibica simple con pardmetro as = 0.631
nm y grupo de simetrfa P41,3 y la del v-manganeso es cfibica
centrada en las caras que sobre el enfriamiento forma cristales
tetragonales de cara centrada con parimetros ac = 0.267 nm Y Co =
0.355 nm y con grupos de simetria I«/mmm. La transformacién « ¢ 8
es extremadamente inactiva y por esta razén la transformacién
durante el calentamiento parece ocurrir a mis altas temperaturas
que durante el enfriamiento. El manganeso electro depositado
comunmente sufre la transformacién 7 durante el depbsito pero se
transforma a o al mantenerse a temperatura ambiente. El manganeso
§ es estable solo a altas temperaturas.

El manganeso en cualquiera de sus modificaciones ¢ o B a
temperatura ambiente es duro y quebradizo y no puede ser deformado
plasticamente, sin embargo su ductilidad estd asociada con la
estructura simple de y-manganeso. Ficilmente se oxida en el aire
para formar una capa de o6xido y también facilmente se oxida a
temperaturas el das.

Las aleaciones del manganeso pueden clasificarse cono

ferrosas y no ferrosas. En las aleaciones ferrosas el manganeso se
usa como desoxidante y aditivo desulfurante en la industria del
acero. Todos los grados de acero comercial contienen manganeso
como_ un menor pero esencial constituyente de la aleacién, cuya
presencia influye en la limpieza del acero y su disponibilidad de
trabajarse estando caliente. Pequefias cantidades de manganeso
introducidas al acero mejoran su resistencia a impactos,
especialmente a bajas temperaturas. En las aleaciones no ferrosas
el manganeso es un efectivo desoxidante de aleaciones a base de
cobre y mejora sus propiedades mecinicas. Las aleaciones
cobre-manganeso y cobre-manganeso-niquel tienen propiedades muy
interesantes, por ejemplo, la aleacién gue contiene 84% cobre, 4%
niguel y 12% manganeso {manganin) es muy conocida por sus usos
eléctricos.
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IX.2. Aluminio

El aluminio se encuentra en el grupo IIIA de 1la tabla
periédica, su nlGmero atémico es Z = 13 y tiene una densidad de
2.7 g/ml con configuracién electrénica 1522532p635239‘. El
aluminio puro es blando y débil, pero puede al ser mezclado con
otros elementos para incrementar su resistencia. Las aleaciones
del aluminio son ligeras, resistentes y altamente maleables por
distintos procesos. Con una densidad de 1/3 de la de las
aleaciones ferrosas, el aluminio es usadoc en muchas aplicaciones
estructurales y en la transportacién, en donde el peso es un
parametro importante.

El aluminio cristaliza en la estructura cGbica centradas en
las caras, con parametros de red 0.405 nm y grupo de simetria
O:—an. Su punto de fusién es de 660.37 °C, y su punto de
ebullicién es de 2494 °C; su difusividad térmica es de 0.969 cmz/s
a 25°C. Es estable en aire y resistente a la corrosizén por agua de
mar y por muchas soluciones acuosas y otros agentes quimicos. Esto
es deblido principalmete a 1la proteccién del metal por una
resistente pelicula impermeable de 6xido. El crecimiento de esta
pelicula de 6xido natural estd limitada (por ella misma) a un
espesor de alrededor de ¥ nm en aire seco a temperatura ambiente,
dependiendo de las condiciones de tiempo y exposicién. El1 metal
fundido es también protegido por una espesa piel de &xido; esa
oxidacioén del 1iquido también se produce muy lentamente sin
agitacién.

La utjilidad del metal es incrementada por 1la tendencia a
formar una superficie adherente de 6xido gue resiste la corrosién.
La tecnologia mis comunmente usada para producir aluminio presenta
2 pasos: la extraccién y purificacién de alGmina de minerales, y
la electrélisis del 6xido después de haber sido disuelto en
criolita fundida.

Los principales elementos aleantes del aluminio son:
magnesio, silicio, cobre, zine Yy manganeso. Las aleaciones son
identificadas por 4 nGmeras de la forma NXXX, donde el valor de N
denota el tipo de aleacién y los principales elementos aleantes
como por ejemplo: 1(Al;al menos 99% en peso), 2(Cu), 3(Mn), 4(si),
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II.2. Aluminio

El aluminio se encuentra en el grupo IIIA de la tabla
periédica, su nGmero atémico es Z = 13 y tiene una densidad de
2.7 g/ml con configuracién electrénica 152252213635231:’. El
aluminio puro es blando y débil, pero puede al ser mezclado con
otros elementos para incrementar su resistencia. Las aleaciones
del aluminio son ligeras, resistentes y altamente maleables por
distintos procesos. Con una densidad de 1/3 de la de las
aleaciones ferrosas, el aluminio es usado en muchas aplicaciones
estructurales y en la transportacién, en donde el pesc es un
pardmetro importante.

El aluminio cristaliza en la estructura clbica centradas en
las caras, con pardmetros de red 0.405 nm y grupo de simetria
O:—Fn:u. Su punto de fusi6én es de 660.37 °C, y su punto de
ebullicién es de 2494 °C; su difusividad térmica es de 0.969 en/s
a 25°C. Es estable en aire y resistente a la corrosién por agua de
mar y por muchas soluciones acuosas y otros agentes quimicos. Esto
es debido principalmete a 1la proteccién del metal por una
resistente pelicula impermeable de 6xido. El crecimiento de esta
pelicula de 6xido natural estd limitada (por ella misma) a un
espesor de alrededor de 5 nm en aire seco a temperatura ambiente,
dependiendo de las condiciones de tiempo y exposicién. El metal
fundido es también protegido por una espesa piel de 6xido; esa
oxidacién del 1liquido también se produce muy lentamente sin
agitacién,

La utilidad del metal es incrementada por la tendencia a
formar una superficie adherente de éxido que resiste la corrosién.
La tecnologia mis comunmente usada para producir aluminio presenta
2 pasos: la extraccién y purificacién de alGmina de minerales, y
la electrdlisis del 6xido después de haber sido disuelto en
criolita fundida.

Los principales elementos aleantes del aluminio son:
magnesio, silicio, cobre, zinc y manganeso. Las aleaciones son
identificadas por 4 nGmeros de la forma NXXX, donde el valor de N
denota el tipo de aleacién y los principales elementos aleantes
como por ejemplo: 1(Al;al menos 99% en peso), 2(Cu), 3(Mn), 4(Si),
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5(Mg), 6(Mg+si), 7(Zn), 8(otro). Estas aleaciones son generalmente
preparadas haciendo la mezcla y adicionando aluminio fundido para

formar una solucién liquida.
II.3.Sistema Al-Mn
IX.3.1 Aplicacién tecndlogica

El sistema Al-Mn es de un interés especial porgue da 1la
posibilidad de que cualquier concentracién de aleaciones pueda
retenerse en solucién sélida. Desafortunadamente ningGn estudio
previo de precipitacién en este sistema ha cubierto el amplio
rango de composiciones de soluciones s6lidas como en el gue se ha
logrado por solidificacién sélida. El manganeso tiene una relativa
alta solubilidad (1.41 %) en el aluminio y si la formacién de
fases competitivas puede evitarse, grandes extensiones del limite

- de solubilidad podrian esperarse igual gue en el de sin desviacién
del equilibrio de la interfase sSlido-liquido.

Las aleaciones del Aluminio que contienen Manganeso son
utilizadas por su resistencia mecdnica moderada y por ser
altamente manejables, para utensilics de cocina, tubos, empagues,
y aplicaciones litograficas. La resistencia del Al-Mn con pequefiag
adiciones de Mg es utilizada en aplicaciones arquitecténicas, para
tanques de almacenaje y especialmente para envases de bebida. tales
como los de cervezas.
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1I.3.2 Estructura

La estructura y par@metros de red de algunas fases del

sistema Al-Mn son mostrados en la tabla II.

FASE STISTEMA PARAMETROS _(en_nm)
Al CGbica a = 0.40494
a = 0.75518
AlsMn Ortorrémbica b = 0.64978
c = 0.88703
A(AlaMn) Hexagonal a = 2.841
c = 1.238
1 (Al-Mn) Hexagonal a = 1.995
c = 2.452
¢{Ali10Mn3) Hexagonal a = 0.7543
. c = 0.7898
a = 1.479
AlaMn Ortorrémbica b = 1.242
c = 1.259
a = 0.5092 « = 85°197
AliiMna Triclinica b = 0.8862 8 = 100024'
c = 0.5047 ¥ = 105720’
AlMn (no ferromag.) Hexagonal a = 0.269
c = 0.438
AlMn (ferromag.) Tetragonal a = 0.394
c = 0.358
.AlsMns Rombohedral a = 0.906 a = 89%37
Al2MnOs Cabica a = 0.8258
aMn Cbica a = 0.8908
BMn CtGbica a = 0.6302
Fase Icosedral Icosaedral
Fase Decagonal Decagonal

Tabla II.

fases del sistema Al-Mn.
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II.3.2.1 Estructura del AlsMn

La existencia del compuesto AlsMn fue primeramente observada
por K&8ster & Bechthold'® (1938) y ha sido comfirmada por varios
investigadores. ' Hofmann'" (1938) usando cristales simples
encontrd una celda unitaria ortorrémbica para el compuesto. La
estructura de AlsMn fué determinada por Nicol'® {1953) usando
métodos bidimensionales de Fourier otorgandole una celda
ortorrémbica con dimensiones: a = 0.64978 * 0.00005, b = 0.75518 %
0.00005, c = 0.88703 % 0.00005 nm , que estan de acuerdo con los
valores obtenidos por Hofmann (a= 0.651, b= 0.757 y ¢ = 0.B87 nm).
Esta estructura tiene un arreglo centrosimétrico y el grupo
espacial holohedral Ccmm fué asignado a esta fase. La celda
unitaria de la estructura consiste de un stomo de manganeso dentro
de un complicado polihedro formado por los 10 &tomos de aluminio
mds cercanos, 8 de los cuales son compartidos entre poliedros
vecinos Fig. 6.

Figura 6 Distribucién de los Atomos en la Celda
Unitaria del AleMn.
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II.3.2.2 Estructura de AluMm

La estructura de AlitMms¢ (llamada anteriormente &(AlMn)) fué
determinada primeramente por Bland™ {1956) usando 4 zonas de
reflexién. Esta fase es triclinica con simetria de PI y las
' constantes de red son:

a = 0.5092 nm

0 b = 0.8862 nn
a = 8519’

6 c = 0.5047 nm
100 247

¥ = 105 20/

Figura 7. Celda unitaria del AluMns.

pero esta celda triclinica puede ser considerada

como una
seudo-monoclinica Fig.7,

de lado centrado C al tomar un nhuevo

conjunto de ejes, los cuales estén relacionados con la triclinica
por: )

as = at, be = at + 2ht, Ca = Ct

con Ve = 2Vt

Por lo que las constantes de red de la celda
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seudo~-monoclinica calculadas son:

am = 0.5092 nm, bs = 0.17098 nm , ca = 0.5047 nm
an = 88°147, B = 100°247, 7a = 88°397

La estructura contiene capas consistentes de &dtomos de Al y
Mn con espaciamientos de 0.22 nm fig.7. Después de un corto
tiempo, ’raylor"m (1960) encontré en otro compuesto AlaMn y
propuso que la fase AluMnd es estable abajo de 850°C Y que el

AlaMn existe arriba de esta temperatura.

II.5.2.3 AlsMn y AlaMn

Existen 2 fases cristalinas en el sistema Al-Mn con
composiciones aproximantes al Al«aMn llamadas g y A con celdas
unitarias hexagonales y con parametros de red a = 1.99 nm Yy
¢=2.45nm para 4 y a = 2.84 nm y ¢ = 1.24 nm para A. Una posible
semejanza en estructura para las fases [ Yy A la sugirié
Bendersky“” basado en sus similitudes del patrén de difraccién.
También sugirié gue la estructura de la fase u contiene unidades
icosahedrales. La estructura de la fase A es desconocida pero
puede ser usada como una fuente de posible arreglos atémicos
locales para la estructura de las fases cuasicristalinas debido a
su gran aproximacién a estas fases.

Fitz-Geral.et.a1?
(a= 1.479 nm., b = 1.242 nm. y ¢ = 1.259 nm ), conocida como la

estudiaron 1la fase ortorrémbica Poma

fase AlaMn, la cual resulté ser una fase aproximante de la fase

cuasicristalina decagonal“” .

II.3.2.4 Fases Cuasicristalinas

En 1984 se observé experimentalmente que la aleaciédn AlssMnis
presenta una fase con orden orientacional de largo alcance pero
con simetria icosaedral"", mostrandoe un tipo de orden entre las
fases amorfa y cristalina,

Las fases cristalinas presentan un orden periédico a largo -
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alcance de una celda elemental y simetria traslacional, la cual no
no es permitida para formas circulares y pentagonales, soleo para
triangulos, cuadrados y hexAgonos. En tres dimensiones no se puede
utilizar celdas esféricas ni icosaedrales. Su patrén de difraccién
electrénico consiste de puntos brillantes arreglados
periédicamente. Estos arreglos pueden ser triangulares, cuadrados
o hexadgonos. La contraparte de la fase cristalina es la fase
amorfa cuyos Atomos no presentan simetria traslacional ni orden a
largo alcance pero si orden a corto alcance. Su patrén de
difraccién es un halo brillante alrededor del haz central. A la
fase intermedia entre la fase cristalina y la fase amorfa se le
llama fase cuasicristalina. La Fig.8 nos muestra un patrén de
difraccién de un cuasicristal.

Fig.8 Patrén de difraccién cuasicristalino.

En 1985 se reportaron 2 nuevas fases cuasiperiédicas en el
sistema Al-Mn llamadas fase T ( 6 decagonal) Yy fase
T’‘(aproximante cuasicristalina). La fase T tiene periodicidad
unidimensional a lo largo del eje de simetria 10 y cuasiperiédica
en las otras 2 direcciones y estd relacionada a la fase icosaedral
ya que la fase T crece epitaxialmente sobre la fase icosaedral. La
fase T/’ estd relacionada directamente con la fase intermet&lica
AlMn. Bendersky et.al.”"® en 1985 llama fase T'’ a las areas gue
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muestran alta densidad de defectos estructurales en la fase Als«Mn,
cuya estructura, hasta el momento, no estd bien definida, pero se
asegura que ésta no Ppresenta ejes de simetria cinco. La fase
icosaedral presenta una microestructura dendritica, tipo coral
(fig.9), mientras que la fase T aparece facetada con un contraste
interno estriado (fig.10). aAmbas fases estdn sumergidas en una
matriz de aluminio, por lo que su contenido de manganeso es mas
alto de lo que. se pensaba: estequiométricamente la fase icosaedral
estd relacionada con la fase AlsMn al igual que la fase T, Se ha
observado experimentalmente que la fase T persiste a temperaturas
altas y se transforma en la fase AliMn.

Figura 9. Fase icosahedral forma dendritica.
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Figura 10. Fase T estriada

Se reporté que en una aleacién de Aluminio 10 at.% Mn crece
preferencialmente la fase icosaedral a lo largo de la simetria
tres y a concentraciones mas altas de Mn, la fase T crece
paralelamente al eje de simetria diez (Benderski et.a1,® 1985) .
La fase icosahedral se transforma en la fase AleMn‘'®’ al recocer
las muestras despues de 6 horas a 350°C, mientras que la fase T
persiste a temperaturas altas (650°C) y se transforma en la fase

AlsMn.

Fig.11l Azulejo de Penrose.
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A B

Fig.12 Rombos unidad del azulejo de Penrose de lados iguales
A) Rombo con &ngulos internos de 72 y 108 grados,
mientras que en B)los angulos son de 34 y 144 grados.

Existen varios modelos tebricos basados en modelos
geométricos que intentan explicar las fases cuasicristalinas. El
modelo 4que més se aproxima en explicar cualitativamente los
resultados experimentales de las fases cuasicristalinas decagonal
e icosaedral es el arreglo llamado '"azulejo de Penrose"
desarrollado por Roger Penrose en 1974 (Fig.1l1l). En este modelo,
al igual que en el cristal, los azulejos pueden llenar el espacio
tanto en forma bidimensional como tridimensional®”, 1o que
permite explicar algqunas propiedades de los cuasicristales. Por
ejemplo, 1llenar el espacio en forma aperiédica. Este azulejo
consta de 2 unidades ; un rombo con &nqulos internos de 34 y 144
grados y otro rombo con &ngulos internos de 72 y 108 grados
Fig(12), (cuyos lados miden la divisién Aurea T de los griegos).
El nGmero irracional t est& relacicnado con el pentagono (Fig.13)
Yy su valor es:

T = (5 + 1)(1/2) = 1.618..
Las 4reas de estas figuras estéin en razén de T Yy son unidos
de acuerdo a ciertas "reglas de unién" para evitar gue se formen

azulejos periédicos. El azulejo de Penrose(Fig.i11) tiene varias de
las propiedades cristalinas, como  orden orientacional de largo
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alcance, asi como orden traslacional cuasiperiddico, ademas
presenta simetria cinco al igual que la fase icosahedral.

P

R S

Fig.13. Todas las diagonales del pentdgono
son proporcionales a T.

II.4. Diagrama de Fase del Sistema Al-Mn

El sistema Al-Mn fué investigado cristalogrificamente por
Hofmann'’en 1938. A principios de 1970 sdlo se podia establecer
claramente el punto de fusién del Al a partir de este diagrama de
fase. Aunque el lado rico en aluminio del diagrama ha sido
aclarado, aun no todas las fases observadas del sistema han sido
tomadas en cuenta dentro de €1, como las fases estables Yy
metaestables.

Las mds recientes versiones del diagrama de fase del sistema
Al-Mn son debidas a Taylor (1960)““’ y a Goedecke and Kecester
(1971) @9 Y son mostrados en la fig(14). De acuerdo a Goedecke
and Koester las fases llamadas g y ¢ por Taylor no corresponden al
diagrama de fases y por lo tanto ninguna reaccidén peritéctica se
muestra a B80 y 822°C, Ellos identificarén ¢ como una fase
metaestable que participa en 2 reaciocnes peritéctica L+AluiMnd«(HT)
+ ¢ y L+¢ > AlaMn, sin embargo no cuestionan la estabilidad de 1la
fase u.
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Figura 14.Diagrama de fase del AL-Mn. a) De acuerdo
a Taylor y b} Goedecke and Koester.

Muchas de las diferencias entre estos 2 diagramas pueden ser
entendidos en términos de las diferentes técnicas experimentales
utililzadas. Taylor utilizé un estudio de difraccién de .rayos x y
el diagrama fué construido suponiendo gque todas las fases
observadas eran fases en estado de equilibrio y 1les asignaron
temperaturas de fusién a cada una de ellas. Hubo evidencias de que
el Al«Mn puede encontrarse arriba de una temperatura entre 810°C y
850°C, pero ninguna evidencia directa fue obtenida para asociarle
la disolucién de ¢ con la absorcién térmica observada a 920°C. Sin
embargo las estructuras de las fases observadas por Taylor han
sido todas verificadas por estudios independientes. Las
investigaciones de Goedecke and Koester fueron realizadas usando
analisis térmico con ayuda de pruebas metalogrédficas sin
difraccién de rayos x. Observaron reacciones durante el
enfriamjento arriba de 880, 860 y 840°C pero durante el
calentamiento arriba de los 800°C encontraron solo una reaccién de
disclucién a 923°C. Puede tentativamente concluirse que en el
trabajo de Goedecke and Koester se establecieron las reacciones de
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disolucién del diagrama de equilibrio estable, pero no es
definitivo el considerar 1la identificacién de 1las fases en
equilibrio. El trabajo de Taylor establecié la estructura de fases
a considerarse, pero no establecié su rango de estabilidad.

cComparando los 2 diagramas de equilibrio (f£ig.14), se observa
que el diagrama de Goedecke and Koester requiere modificaciones
puesto que:

1. Todas las fases encontradas por Taylor deben ser incluidas
sean estables o metaestables.

2. Goedecke and Koester interpreté las dos reacciones de 880
y 860°C como reacciones peritécticas metaestables L + AlnMn (HT)
«— ¢ y L + ¢ < u, respectivamente. Sin embargo, 1las reacciones
anteriores no son termodinamicamente permitidas como reacciones
metaestables. :

3. Existe discrepancias acerca de la temperatura peritéctica
a la cual el AleMn es formado.

varias reacciones han sido reportadas desde 670 a 690°C
(durante el enfriamiento) y alrededor de 710°C (solo en
calentamiento), por. lo que muchos investigadores colocan 1la
isoterma peritéctica de equilibrio del AlsMn entre los 700°C y
710° c. Sin embargo, Phillips® 1a encontrd a 680°C en
calentamiente y enfriamiento y ne a 710°C. cCuando la fase A

(llamada asi por Murray et.al.‘z”,

gue no es otra gue la fase
Als«Mn) es incorporada dentro del diagrama, es posible suponer que
AlsMn puede ser formado de cualquiera de las reaciones Ligquido + u
o Liguido + A y que pueden ser cerca de 700°C. En un intento por
colocar fases consideradas anteriormente como de no equilibrio,
como la fase A, Murray et.al. modificaron de nuevo el diagrama de
fase en 1984. La fig.15 nos muestra el diagrama de equilibrio de
fase estable propuesta por Murray et.al.

Goedecke and Koester, identificaron a temperatura ambiente la
fase en 20 at.pct Mn como AldMn (la fase A} mientras que Murray
et.al. a bajas temperaturas la fase de equilibrio a 20 at.pct es
la fase pu. Murray et.al suguieren que la A es una fase de
equilibrio estable formada en la reaccién peritéctica AleMn + U >
A a 693 & 2%,
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Fig.15 Diagrama de fases del sistema Al-Mn propuesto por
Murray et.al.T es la fase decagonal.

II.5 Termodinamica del Sistema Al-Mn

La meta perseguida en esta parte es construir las funciones
de la energia 1libre de Gibbs para el estado 1liquide y  1las
fases f.c.c., b.c.c., AlsMn, A, 4, ¢ y AluMna.

La energia de Gibbs de los elementos purcs esta dada por:

o

G°” = H® - TS (a1)

Donde T és la temperatura absoluta, por lo gque para calculos
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del diagrama de fase no son tomadas en cuenta las diferentes
capacidades calorificas de las diferentes fases. Las energlas de
Gibbs de los compuestos, también se representan en esta forma, por
lo gue los grados de homogeneidad no son tomados en cuenta. Sin
embargo, el AlitMn:, due presenta una transicién alotrépica con
respecto a la temperatura, es representado como un compuesto
simple. Los célculos de interés son el estado liquido, el punto de
equilibrio de tres fases y el calor de formacién de 1los
compuestos. La variacién de 1las energias de Gibbs de 1los
compuestos intermetdlicos con la composicidén no son tomados en
cuenta, asi como tampoco los intervalos de homogeneidad, que
ademds no son bien conocidos.

El exceso de energia de Gibbs del estado liguido y de las
fases f.c.c. y b.c.c es representado como expansiones polinomiales
en composicién y temperatura:

6™ = xa X [ A(T) + B(TI( Xt - Xwn ) +

T ei(TIPI( X - Xmn )] (42)

donde Xa Y Xwn son las fracciones atémicas del Al y Mn
respectivamente; P: son los polinomios de Legendre; y A, B, y C
son los coeficientes dependientes de temperatura de la expansién
polinomjal. El nGmero de coeficientes usados para describir cada
solucién fase fueron escogidos como los minimos requeridos para
ajustar propiamente para los datos experimentales.

Los datos termodinadmicos para 1los 1liquidos vienen de
diferentes técnicas experimentales y tienen diferentes precisiones
sobre el intervalo de composicién.

Las suposiciones que deben de tomarse en cuenta para estimar
las entroplas de fusién de AleMn, AlusMnd y las energias de Gibbs
de ¢, A Yy ¢ en el rango de 0 a 30 at.%Mn son:

1. El liquido entre 923°C y 990°C pertenece a AliiMnai.

2. En 923°C ocurre la reaccién peritéctica L + AluiMns - pu.

3. cerca de 700°C dos reacciones peritécticas compiten:

L + = AleMn Yy L + A - AleMn.
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4. La reaccién peritéctica a 880°C es L + AluMns - ¢ y es
metaestable.

5. ¢ es una fase metaestable. .

6. Si p no es considerada, entonces A es la fase estable més
probable con su linea liquida en 800°C.

7. Si la fase u es omitida, la secuencia de reacciones
peritécticas son:
L + AlnMns » ¢ (884°C), L+ ¢ - A (847°C)
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CAPITULO III

OBJETIVOS DEL PRESENTE TRABAJO
III.1. Introduccidén

Este trabajo de tesis tiefie su origen en el trabajo realizado
en 1976 por el investigador japonés Kentaro Yoshida‘n), de 1la
Universidad de Kobe. En ese trabajo Yoshida realiza un tratamiento
térmico a unas peliculas delgadas casi amorfas del sistema Al~-Mn,
cuya concentracién se encontraba en el intervalo de 10 a 21 %
atémico de Mn. Reporta la evolucidn de las estructuras observadas
durante 1la transicién de la fase amorfa a la fase cristalina.
Estas fases fueron AleMn y dos fases nuevas, que llamé Xi y Xz,
lag cuales sdlo se presentaron a altas temperaturas.

La técnica de preparacién de muestras consistié en 1la
evaporacién simultanea de los elementos sobre un sustrato de NaCl
en una campana de vacilo a 107 Torrs. El peso del polvo evaporado
para cada elemento correspondia a la concentracién deseada en la
pelicula. El calentamiento de las peliculas se hizo in situ en un
microscopic electrdénico de transmisién. Las Figuras 16 y 17
reproducen las figuras originales del articulo de Yoshida. Como se
puede observar, diferentes fendmenos se presentan al realizar este
tipo de experimento: transiciones de fase, nucleacioén y
crecimiento de fases, aparicién de diferentes tipos de defectos,
etc. Yoshida, después de hacer el andlisis de sus resultados,
comentd la existencia de ciertas diferencias entre las fases que
encontrd y el diagrama de fase del sistema Al-Mn existente en
aquel entonces.

IIX.2. Fases Cuasicristalinas

En 1984 Shechtman et al."* descubren la fase cuasicristalina
icosaedral y para 1985 el numero de fases cuasicristalinas habia
aumentado. Esto provocé una revolucién en la cristalografia, la
fisica del Estado So6lido y la Ciencia de Materiales. En principio

43



la simetria cinco debia ser incluida como posible en 1la

cristalografia de los materiales.

Fig. 16 cambios estructurales de las peliculas
A)Con 14% at.Mn y B)Con 15% at.Mn.
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Figura 17 Cambios de las peliculas A)Con 11% at.Mn.,
B)Con 18% at.Mn. y C)Con 21% at.Mn.
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En 1986, con el interés de estudiar las fases
cuasicristalinas en peliculas delgadas del sistema Al-Mn, J. Reyes
Gasga y M. J. Yacaman“’, realizaron un experimento similar al del
investigador japonés y reprodujeron los resultados presentados por
¢l para peliculas con concentracién de 21 % at. Mn, estudiando,
por lo tanto, las fases X1 y Xz. Como resultado de ese trabajo
encontraron que estas fases estan relacionadas con las  fases
cuasicristalinas, principalmente 1la fase decagonal. También
observaron que el tipo de proceso que se presenta durante las
transiciones de fase no era simple. De igual manera, se observd
que el proceso de caracterizacién de las fases presentes y los
defectos estructurales encontrados, junto con la determinacién del
papel que juegan en este proceso, era , y sigue siendo, bastante
complejo.

IIr.3. objetivo

De este modo, como una continuacién del trabajo de Reyes
Gasga Yy M.J. Yacamén“’, la idea perseguida en el presente trabajo
es realizar un estudio mds detallado de las fases gue se presentan
al someter a un tratamiento térmico peliculas delgadas del sistema
Al-Mn dentro del intervalo de composicién de 10 a 30% at. Mn y que
presentan el estado amorfo como estructura. Por lo tanto, el
objetivo de la presente tesis es la identificacidén de las fases
gque se presentan durante la. transicién amorfo-cristal y la
correlacién de los resultados con el diagrama de fase del sistema
Al-Mn.

Puesto que el objetivo es estudiar la transicion
Amorfo-Cristal en peliculas delgadas, la deposicién del material
sobre el substrato debe ser tal que el substrato se encuentre
preferentemente a bajas temperaturas. ¢(Cambiard el tipo de fase
observado si 1la deposicién se realiza sobre un sustrato a
temperatura ambiente?. Se intentara dar una respuesta a esta
pregunta.
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CAPITULO IV

EQUIPO UTILIZADO

En este capitulo describiremos en forma breve el eguipo
utilizado durante el desarrollo experimental del presente trabajo
de tesis, y sin los cuales no hubiera sido posible alcanzar el
objetivo propuesto en el capitule III. Las referencias generales
utilizadas en este capitulo fueron (23), (24), (25) y (26).

IV.1 Microscopio Electrénico

Los procesos fisicos en los que se basa el disefio del
microscopio electrénico y sus componentes son los mismos que el de
un microscopio 6ptico compuesto: ambos estan formados por lentes
condensadoras, objetivas, intermedias y proyectoras. La diferencia
radica en el sistema de iluminacién, el primero usa electrones,
mientras que el segundo usa luz visible. Por lo tanto las lentes
en el microscopio electrdnico son bobinas mientras que en el
éptico son vidrios.

cuando el haz de electrones interacciona con la muestra en
observacién se producen varios tipos de fenSmenos entre los que se
encuentran: electrones retrodispersados y secundarios, que son los
electrones que son rebotados en 1la superficie de la muestra,
llevando informacién sobre &sta (Microscopia electronica de
barrido) . Los electrones absorbidos que nos dan informaciédn sobre
la conductividad de 1la muestra,los electrones auger y rayos X
caracteristicos nos dan informacién sobre la composicién quimica
de la muestra y 1los electrones que atraviesan la muestra,
transmitidos y difractados son los que usa la lente objetiva para
formar la imagen de 1a muestra o su patrén de difraccién dandonos
informacién de la estructura de la muestra (Microscopia
Electrénica de transmisién).
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El disefio del microscopio electrénico depende también del
tipo de informacién gque se desea obtener de los procesos de
dispersién que tienen lugar cuando el haz de electrones viaja a
través de la muestra. Existen dos principales tipos de dispersién:

a)Elastica: Los electrones interaccionan con el canmpo
potencial efective del nGcleo, en el cual no hay pérdida de
energia.

b)Inel4stica: Es la interaccién de los electrones con los
electrones en la muestra, en donde hay pérdida de energia y
absorcién.

Estos tipos de dispersién determinan diferéntes mé&todos de
analisis con distintas formas de deteccién. Por 1lo anterior,
existen Microscopios Electrénicos de Transmisién y de Barrido. La
diferencia fundamental en el tipo de muestra gue se pueden
observar con TEM y con SEM es que en el TEM la muestra debe ser
tan delgada de manera gque sea transparente a los electrones,
mientras que para el otro la muestra puede tener un volumen

considerable.

ta) =
Fig. 18 Esquema del Microscopio Electrénico de Transmisién
a) Imdgen y b) Difraccién de Area Selecta.
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IV.1l.1 Componentes del Microscopio Electrénico de Transmisién

El disefic de un microscopio electrdnico de transmisidén es
mostrado en la Fig.18. El caiidén de electrones constituye el primer
componente fundamental del microscopio, Yy es la unica 1lente
electrostatica del microscopio electrénico. Estd formade por un
filamento en forma de V, generalmente de tungsteno, el cilindro de
control o Wehnelt y el anodo acelerador.

El filamento es la fuente de los electrones emitidos
termoidénicamente, con velocidades muy semejantes entre si, al
pasar una corriente eléctrica, que eleva 1la temperatura,
produciéndose la emisidén de electrones manteniéndolo a 100 Kv con
respecto al resto del microscopio. El c¢ilindro de control gque
rodea al filamento tiene una diferencia de potencial negativo con
respecto al filamento, provocando un campo eléctrico alrededor de
un pequefio orificio de salida del cilindro. Este arreglo actda
coﬁo una lente electrostatica gque produce una concentracién de
electrones (cross over),en un punto abajo del control wehnelt.

Después del 4anodo acelerador se encuentran las lentes
condensadoras gque son las encargadas de enfocar el haz de
electrones sobre la muestra. E1l caidn y las lentes condensadoras,
son provistos de bobinas de alineamiento magnético adicionales
para ajustar la posicién e inclinacién del haz de ‘electrones, asi
como para corregir el astigmatismo derivado de los defectos de las
lentes. Inmediatamente después se coloca la muestra en un hueco
espécial dentro del microscopio que es evacuado a alto vacio y
tiene 1los arreglos necesarios para producir movimientos e
iqclinacién de las muestras , asi gque Areas diferentes pueden ser
estudiadas en orientaciones controladas con respecto al eje del
microscopio. Si la muestra es cristalina ademds del haz primario,
la maxima interferencia se forma detrids de la muestra conmo
resultado de la difraccién del arreglo cristalino de ésta.

La Fig. 19 muestra un arreglo atémico sobre planos de la red
cristalina con distancia interplanar 4. El1 haz primario (de
longitud de onda A) incide con un 4ngulo © sobre estos planos. La
interferencia constructiva ocurre cuando la diferencia entre las
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trayectorias recorridas por 2 rayos reflejados en los planos de la

red es un mdltiplo enterc de la longitud de onda. En la fig.18 esta
diferencia es de 2x. También observamos que la relacién que guarda

x con respecto a d es sen8 = x/d. Con la condicién que 2x = na,

por lo que la ecuacidén de Bragg es:

nA = 2dsend (32)

Solo cuando el é&ngulo O entre los planos de la red y 1la
direccién del haz incidente obedece la ecuacion de Bragg, ocurre
la interferencia constructiva. El angulo €, es también llamado el
dngulo de reflexion especular. El &ngulo entre la extensién del
haz primario incidente y el haz secundario difractado es el &ngulo
de difraccion y es 20.

Los electrones al atravesar la wmuestra se difractaran,
pudiéndose operar el microscopioc de mode que se produzcan un
patrén de difraccién o una imadgen del 4rea iluminada por 1los
electrones . El haz transmitido, asi como los difractades se
reunirdn en distintos puntos sobre el plano focal detras de la
lente objetiva , formandose un patrén de difraccidén, mas adelante
se reunirdn todos los haces que provienen de un punto credndose
una imagen real .

HAZ DIFRACTADO

=] 2]
N 7" 1er PLANO
8 ‘e d
-+ > | 2do PLANO
P

Fig. 19 Derivacién de la Ley de Bragg.

50



Para muestras metdlicas los &ngulos de difraccién de Bragg
son tan grandes que los rayos difractados son interceptados por la
abertura objetiva que se localiza detris del plano focal de las
lentes objetivas, dando un contraste en la imagen obtenida. La
funcién de las lentes objetivas es obtener la primera imagen
amplificada de la muestra Yy es la que debe ser construida con
mayor perfeccién ya que &sta determina el poder de resolucisn del
microscopio. En el plano de esa primera imagen se encuentra la
abertura de &irea selecta para seleccionar electrones de una &rea
particular de la muestra. Una vez que los electrones dejan la
lente objetiva, puede ponerse un diafragma en el plano focal del
objetivo de manera gue solo se permita pasar uno de los haces
enfocados allf. Si se deja el transmitido, se dice que hacemos
microscopia de campo claro y si es uno de los difractados el que
formari la imagen, se denomina campo obscuro., La amplificacién de
la imagen real formada detras del objetivo (primera imagen
intermedia) se 1lleva a cabo por las lentes intermedias vy
proyectoras., Una pantalla fluorescente & placa fotografica se
coloca en el plano imagen de la lente proyectora de manera que si
existen diferencias en el nGmero de electrones gue llegan a cada
punto se registran las diferencias correspondientes de la 2luz
emitida por la pantalla. La pantalla tiene una substancia sensible
a electrones (sulfuro de zinc) que al interactuar con los
electrones emite luz.

Si la lente intermedia se enfoca no en el plano de la primera
imagen intermedia, sino en el plano focal de la objetiva y la
abertura del objetivo se guita, entonces se obtiene una imagen del
patrén de difraccién formado alli. El 4rea de la que se obtiene el
patrén de difraccién es la misma que en la que se ve en el modo de
imagen, por lo tanto para localizar dicha 4rea con precisién se
coloca un diafragma en el plano de la imagen. Este modo de

" operacién se llama difraccién de &rea selecta. Como los electrones
viajan dentro de la columna del microscopio, ésta debe estar libre
de contaminantes, incluyendo al aire ya que los electrones pueden
ionizarlo, ademis de gue los electrones tienen poca penetracién en
el aire y de que el filamento se quemaria mis rapidamente en
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presencia del oxigeno, por lo que la columna se encuentra a alto
vacio de 10™°mm de Hg.

En Microscopia de Transmisién se pude operar: a) para formar
im&genes por campo claro, campo obscuroc o modo de contraste de
faze de la imagen. b) para formar patrones de difracecién usando
aberturas de &rea selecta y enfocando las lentes intermedias sobre
el patrén de difraccién formado detr&s del plano focal de 1las
lentes objetivas. El Microscopio Electrénico de Transmision
utilizado es el de Jeol 100CX que cuenta con un portamuestras de
calentamiento y un portamuestras de doble inclinacién.

IV.1.2 Microscopio Electr6nico de Barrido

En Microscopia Electré6nica de Barrido (SEM) se enfoca el Haz
electrénico sobre una pequefia drea de la muestra y se barre su
superficie moviendo el Haz y detectando en cada zona una
intensidad promedio de los electrones secundarios, como hablamos
anteriormente, son los gue nos dan informacién topolégica de 1la
nuestra.

Etectron gun

15t condenser iens

Stigmator
Scanning ¢oils

Beam de hection)
system
Signat
omplifier

Electron defector and
scintiliglion counter

Secondory elecirons

2nd candenser fens

Fig 20 Esquema de un Microscopio Electrénico de Barrido.
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La Fig.20 muestra un Microscopio Electrénico de Barrido en
donde un haz de electrones es producido y enfocado sobre un punto
de la muestra por 2 lentes condensadoras cuya seccién transversal
es del orden de 10 a 20 nm de diadmetro gque barre la muestra por
una serie de bobinas, detectando 1los electrones secundarios y
amplificando las seflales para que por medio de un tubo de rayos
catédicos se muestre la imagen con una correspondencia uno a uno
de los electrones detectados con la intensidad del punto en la
pantalla del tubo catédico. El Microscopio Electrénico de Barrido
utilizado en este trabajo es el JSM-5300 del Instituto de Fisica
de la UNAM. con voltajes de aceleracién de 10 Kv, 15 Kv, 20 Kv y
25 Kv.

IvV.2. R.B.S.

La Espectroscopia RBS (Rutherford Backscattering
Spectrometry) es un método de andlisis de la materia, el cual
consiste en el bombardeo de un blanco con iones ya sean protones o
particulas.- alfa, analizando la energia retrodispersada por las
colisiones con los nGcleos de los &tomos de la muestra. El
andlisis se efectué en el acelerador de 5 Mev, que Se encuentra en
el Instituto de Fisica de la UNAM. El bombardeo se efectfia a un
vacio de 10 °torr. Los iones al incidir sobre la superficie de 1la
muestra, unos son retrodispersados y otros penetran una cierta
distancia x y son retrodispersados. Estos iones retrodispersados
al llegar al detector producen sefiales o pulsos de acuerdo a la
cantidad de sus energias. La sefial pasa a través de un
preamplificador y de un amplificado-r para ser analizados por un
multicanal que cuenta el nGmero de iones que llegan al detector
con una energia E y E+3Ei1, en donde el ancho de canal es 3Ei1 y a
cada intervalo se le asigna un namero de canal. Al espectro, 1lo
forman el ntimero de cuentas o altura de cada canal, en donde es
posible obtener la informacién del espesor de las pelfculas, asi
como el de su composicién, mediante un programa un simulacién.

Una particula o que tiene inicialmente cualquier direccién
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dentro del &rea o = n b®, llamada seccién transversal de la
interaccién, se dispersard con un Angulo igual o mayor dque &
llamado &ngulo de dispersién.

Suponiendo que una lamina metdlica de espesor t contiene n
Atomos por unidad de veolumen, entonces el nimerc de nicleos blanco
por unidad de &rea es nt. Por lo tanto un haz incidente de
particulas a«, en un drea A, encuentra ntA nicleos. Por lo que 1la
fraccién £ de particulas o dispersadas con un valor igual o mayor
de 8 es la relacién entre la seccién global dada por nthAc y el
&rea total A, por lo que se tiene:

ntAo
A

£ = = ntnb® (43)

Y Ya que o = nb? y al sustituir b, se tiene:

2 2
£ = unt [ 2e ] cot? & (44)
ancoT 2

Al diferenciar la ecuacién anterior se obtiene la fraccién de
particulas « incidentes que son dispersadas entre 8 y € + de
dando:

2
df = - ﬂnt[__ze_] cot-2- csc® € qe (45)
AneoT 2

La interpretacién del signo menos indica que f disminuye al
aumentar 8. Las particulas dispersadas entre @ y & + d8 forman una
zona esférica de radio r de una anchura rde. El radio de esta zona
es rsend; y por lo tanto el Area ds barrida por las particulas es:

ds = anr’sen -2 cos £ ae (46)
2 2

Si el nGmero total de Ni particulas « llegan a la lamina
entonces las particulas dispersadas entre @ y 8 + d8 es Nidf, el
nfimero real de particulas que inciden en la pantalla del detector
por unidad de drea es N(8) que realmente se mide y esta dado por :
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2 4
Niidr[ Nintz“e (a7)
5

N(B)=

22,2

(8neo) 2rir?sent(0/2)

La f6rmula anterior es la férmula de dispersi6n de
Rutherford, en donde el nGmerc de particulas por unidad de A&rea
que llegan a una pantalla fluoi‘escente, colocada a una distancia r
de la lamina de dispersién, serd directamente proporcional al
espesor t de la lamina, al nGmero de &tomos por unidad de volumen
de la lamina y al cuadrado del nfmero atdémico 2 de la misma. y es
inversamente proporcional al cuadrado de la energia cinética T de
las particulas alfa y al sen‘(e/z), siendo @ el 4&ngulo de
dispersién.

IV.3.Difractémetro de Rayos X

Los rayos X son ondas electromagnéticas e inicialmente fuerén
utilizados extensamente en la medicina. No fue hasta 1912 gue Von
Laue sugirié que un haz monocromdtico de rayos X qgue llegue a un
cristal se dispersarid en todas direcciones dentro de &1, pero,
debido a 1la distribucién regular de los &tomos, en ciertas
direcciones las ondas dispersadas, de acuerdo con la ley de Bragg,
interferiridn constructivamente mientras gue en otras lo haran
destructivamente.

El disefio de un difract6metro de rayos X se basa en el
andlisis de la ley de Bragg. Un haz colimado de rayos X incide
sobre un cristal a un &ngulo determinado y se coloca un detector
de modo que registre los rayos dispersados. Si se conoce 1la
longitud de onda de los rayos X utilizados, se puede conocer el
espaciamiento entre los planos cristalinos. Por lo tanto, este
aparato es de una gran utilidad en la caracterizacién estructural
de los cristales. Por lo tanto, su andlisis nos permitira conocer
las propiedades cristalograficas de é&stos.

El difractémetro de rayos X utilizado en la caracterizacién
de las aleaciones es el modelo Siemens D~-500 que se encuentra en
el Instituto de Fisica de la UNAM. Este difractémetro es mostrado
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en la Fig.21. Para hacer un analisis de rayos X es necesario hacer
un polvoe fino de 1la muestra, los pequefios granos forman un
conglomerado de cristales cuyo nimero a efecto practico es
infinito de manera que es posible encontrar cualquiera de los
planos cristalinos orientado en todas las infinitas posibles
direcciones.

Fig.21 pifractémetro modelo Siemens D~500.
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El campo eléctrico de la radiacién electromagnética de 1los
rayos x fuerza a los electrones de los Atomos a oscilar con igual
frecuencia que la de la onda incidente, ocasionande que los Atomos
en el sdélido irradien en todas direcciones, algunas ondas
interferiran destructivamente Y en algunas interferiran
constructivamente. Como la radiacién electromagnética dispersada
tiene la misma longitud de onda que la incidente, la energia de
los fotones de los rayos x es la misma. En este tipo de
interaccién la fraccidn dispersada de la energia total de la onda
es pequefia como para que la mayor parte de la energia incidente
atraviese el cristal analizado, obteniéndose un patrén de
difraccidén del cristal, brindandonos informacidén de la estructura
cristalina de todo el volumen del sdélido. En los experimentos de
difraccién de rayos x, la variacidén de longitud de onda esta
condicionada por el proceso de su obtencién, pudiendose obtener
espectros continuos (radiacién blanca) o radiacién monocromatica.

La radiacién blanca posee longitudes de onda que varian de
forma continua y se origina cuando un haz de electrones, que son
emitidos por un filamento caliente y acelerados por una diferencia
de potencial, choca con un electrodo metdlico. La interacciédn
coulombiana de estos electrones con los nicleos de los atomos hace
que los electrones se desaceleren Y la energia perdida se emite en
forma de radiacidén electromagnética. Los rayos x de la radiacién
blanca son llamados frecuentemente “Bremsstrahlen” que significa
en aleman radiacién de desaceleracidn. El1 valor del voltaje de
aceleracién de 1los electrones, V, hacia el 4&nodo determina 1la
energia maxima de los fotones de los rayos x enitidos y por lo
tanto la menor longitud de onda. Para los fotones mas energéticos
toda la energia del electrén se emite en forma de radiacién
electromagnética y se tendra:

eV=hcg/ A (48)

Que al sustituir la constante de planck, la velocidad de la
luz y la carga del electrén se tiene:
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A = 1.24 x 107V (49)

donde la longitud de onda de corte, A, se obtendrid en
nanémetros al sustituir V en volts.

Si el voltaje de aceleracién es lo suficientemente elevado
como para que los electrones cedan una fraccidn apreciable de su
energia a electrones de los Atomos en el anodo, estos ultimos se
excitaran a niveles superiores de energia. Eventualmente, el
sistema regresard a su estado de equilibrio y los Atomos emitiran
fotones cuyas energias estan dadas por las diferencias energéticas
de 1los niveles del d&tomo. De aqui se deduce que la radiacion
emitida serda caracteristica del elemento del cual esta hecho el
anodo. Las longitudes de onda caracteristicas utilizadas en 1las
técnicas de difraccidén de rayos x son llamadas Ka y K8 y
corresponden a fotones emitidos por transiciones de electrones
desde el estado K al L y M, respectivamente. Comc ambas longitudes
de onda se emiten simultaneamente, en la practica se utilizan
filtros para hacer el haz verdaderamente monocromdticos.

En el difractdmetro, la radiacién del tubo de los rayos x es
colimado por una serie de rendijas y dirigido a la muestra. La
radiacién dispersada es también colimada y pasa después a un
detector que se mueve alrededor de la muestra mientras que ésta
también rota por medio de un gonidmetro que puede rotar tanto
verticalmente como en forma horizontal.

La intensidad difractada en cada una de las direcciones
depende del mecanismo que origina la dispersién de la onda. En el
caso de la dispersién de rayos x 8e produce solc por la
interaccién de la onda con los electrones y no intervienen los
nicleos. Se define el factor de dispersién ato&ica como la
relacidén entre la amplitud de la onda dispersada por un Atomo en
una determinada direccién y la amplitud en esa misma direccién de
la onda que dispersaria un electrén situado en el centro del Atomo
que se toma como origen de coordenadas, cuya expresién general es:

£, - I @ exp(i Tes)dv (50)

En donde €@ es una distribucidén eépacial de carga, r
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representa la distancia al origen del elemento infinitesimal de
volumen dV y ¢ es el vector asociado a los planos cristalinos que
cumplen la ec. de Bragg.

Para hacer un analisis cualitativo, asi como un analisis
cuantitativo el analisis se realiza por medio de las intensidades
relativas.

IV.4. Horno de Induccion

El calentamiento por inducién es el método empleado para
subir la temperatura de un material conductor, alternando un campo
electromagnético. La corriente eléctrica inducida en el objeto,
disipa energia en forma de calor alrededor de éste.

El principio del proceso del calentamiento por induccién se
asemeja al de un transformador. Un embobinado de enfriamiento de
agua o inductor, que actdia como el embobinado primario de un
transformador, rodea al material a calentar, gue actda como el
embobinado secundario. Alternando el flujo de la corriente en el
embobinado primario induce corrientes secundarias 1llamadas
corrientes parasitas dentro del material ocasionando que éste se
caliente. El flujo de corriente dentro del material puede
considerarse como la suma total de las corrientes parasitas. La
trayectoria en 1la que penetran estas corrientes dentro del
mwaterial y por lo tanto la distribucién del calor dentro del
material, depende de 1la frecuencia de 1la corriente alterna
primaria y de 1la permeabilidad magnética, asi como de 1la
resistividad, del material. La  Fig. 22 nos muestra la
representacidén esquemitica de un horno de induccidn.

El Horno de Induccidn que se utilizé para hacer la aleacidn
es el modelo Platicast 150, que opera con un suministro de agua o
con circulacién de agua enfriada. Utiliza una corriente de 25 Amps
y un Voltaje de 200 a 240 ( de 50 a 60 hz.por ciclo). Para obtener
la aleacién, se colocan los aleantes dentro de un crisol de
zirconic que es colocado dentro del embobinado y al pasar la
corriente, el campo magnético induce a 1los Atomos a vibrar
ocasionando que el material se caliente y se funda bajo una
atmésfera controlada de argén.
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Fig.22 Seccidén Transversal de un Horno de Inducciodn.

IV.5. Evaporadora

sUno de los métodos mas frecuentemente usados para 1la
produccién de peliculas delgadas de metales es el de evaporacidén.
Consiste generalmente en 1la formacién de capas del material
evaporado scbre un substrato dentro de una campana de vacio. Por
tal motivo, las cémaras de vacio que se utilizan en este proceso,
o evaporadoras son un equipo indispensable en la fabricacidén de
peliculas delgadas.

Una evaporadora consiste esencialmente de tres partes:

1. El sistema de vacio, que tiene como funcidén principal 1a
extraccidn del aire contenido en la camara de vacio. Siempre se
realiza primero un vacio previo, usando una bomba mec&nica, antes
de utilizar bombas de vacio mas potentes. Si se utiliza una bomba
de difusién de aceite, se alcanza un vacio de 10~ mm de Hg.
Utilizando una bomba de sublimacién de titanio podemos alcanzar
vacios de 1077 mm de Hg.
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2. Camara de evaporacién, que para tener una minima difusidn
de gases dentro de ésta, es hecha de aceroc inoxidable. Esta camara
tiene los arreglos necesarios para medir el vacio alcanzado, asi
como el de temperatura y electrodos en donde se colocan .los
filamentos gue contienen el material a evaporar.

3. Los Sistemas de control, que son los medidores de vacio y

de temperatura.
NITROGENG LIQUIDG

Hi RECIPIENTE DE
SUBSTRATO NaCl COBRE
[} FUENTE DE
EVAPORACION
L2
. -
A VACIOD
Fig.23 Esquema del Sistema de Vacfo utilizado para la

Evaporacion.

El sistema de vacio utilizado para evaporar la aleacidén de
estudio estid formado por una campana de acero en donde se ha
adaptado un dedo frio en 1la parte superior de la misma,
permitiéndonos tener un depésito del material a temperatura
ambiente 6 a temperatura de nitrégeno liquido sobre un substrato
de cloruro de sodio, el sistema es mostrado en la Fig.23. El vacio
alcanzado dentro de la campana es del orden de 107° Torr, el cual
es realizado mediante una bomba mecanica y una bomba difusora,
Dentro de la cdmara se colocé un filamento de tungsteno gue estd
conectado a una fuente de corriente eléctrica que al pasar por el
filamento, calienta la aleacidn que contiene éste, evaporandolo.
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CAPITULO V

DESARROLLO EXPERIMENTAL

Nuestro procedimiento experimental consistié en la obtencién
de las peliculas delgadas a partir de diferentes aleaciones del
sistema Al-Mn. Estas peliculas fueron preparadas de modo
que presentaran una estructura amorfa y después calentarlas para
observar su transicién a la estructura cristalina. El presentar
los pasos en que consistisé el desarrollo experimental de este
trabajo de tesis es la idea perseqguida en este capitulo.

V.1l. Obtencién de las Aleaciones

Las aleaciones en estudio fueron obtenidas a partir de una
primera aleacién cuya concentracién en peso era de Al-32% wt-Mn.
El lingote de esta aleacién se cortd en 5 partes por medio de una
cortadora de disco de diamante. Una de éstas se conservé con la
concentracién original y a cada una de las otras 4 aleaciones se
les cambi6 su concentracién de Mn, al afadirles aluminio de
99.99 % de pureza con el propbsito de obtener las aleaciones que
se usaron en este trabajo.

Para obtener las aleaciones, se utilizé el horno de induccién
que se encuentra en el laboratorio del Instituto de Fisica de
Cuernavaca. En un crisol de zirconio se colocé la aleacién y 1la
cantidad de aluminio que se calculé y se pesd previamente. Una vez
colocada la carga, se calentaba en atmdésfera controlada de argén,
hasta gque ambos materiales se fundfan. Después de unos cuantos
minutos, cuando la fusién era completamente homogénea, se procedia
a vaciarla lentamente sobre un molde de hierro, ocasionando que se
solidificara casi al instante. Este procedimiento se realizé para
cada una de las aleaciones. Las composiciones nominales de las
aleaciones de Al-Mn obtenidas fueron de 10, 14, 20 y 25 % wt-Mn,
ademds de la Al-32% wt-Mn, teniendo en total 5 muestras con
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distintas concentraciones de Mn.
V.2. Obtencidn de las Peliculas Delgadas

Una vez obtenidas las aleaciones se procedié a producir
peliculas delgadas a partir de éstas.

Las peliculas delgadas tienen la propiedad de gue una de sus
dimensiones es muy pequefia, con dimensiones del orden de
nanémetros y su comportamiento fisico es distinto al volumétrico.
El método empleado fue por evaporacién, depositando el material
sobre un substrato de NaCl. El dispositivo empleado es mostrado en
la Fig.23. Los principales desarrollos de esta técnica aplicada a
la microscopia electrénica es en el control del crecimiento de
grano, orientacién del cristal, continuidad, asi como 1la
composicién de la pelicula.

La campana del sistema de vacio fué evacuada a
aproximadamente 10"5torr, por medio de una bomba mecinica y una
difusora. Se utilizé como fuente de evaporacién unos pequefios
filamentos, hechos de tungsteno y de molibdeno, por donde se les
hacia pasar una corriente eléctrica, que los calentaba
transmitiendo el calor al material, fundiéndolo y evaporandolo. De
esta manera se depositaba éste sobre un substrato de NaCl que se
encontraba localizado en el dedo frio de la campana. El substrato
fué clivado paralelo al plano (100) de tal forma.que la cara en
donde se depositaria el material fuera completamente plana y libre
de rugosidades. Se cuidé que el sistema de vacio estuviera lo mas
limpio posible, por lo que todo el procedimiento, es decir colocar
el filamento, el material a evaporar, asi como el colocar el
substrato en el dedo frio de la campana, se realizé con guantes,
ya que la grasa de los dedos impide llegar a un vacio aceptable.

Como las peliculas delgadas serfan observadas en el
microscopio electrénico de transmision Jeol 100CX del Instituto de
Fisica, éstas tenian que ser transparentes al haz electrénico. Por
lo tanto se hicieron peliculas del orden de nanémetros (50 y
100 nm) de espesor. El espesor de 1la pelicula se calculd
utilizando la siguiente férmula empirica:
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M
nphz[ 1+ (1/::)2]2

(51)

donde d es el espesor de la pelicula, M la masa del material
evaporado, p la densidad del material y h la distancia entre 1la
fuente de evaporacién y el substrato. El espesor de las peliculas
obtenidas fué posteriormente medida por RBS y se observé que los
cdlculos realizados utilizando la férmula anterior da un resultado
correcto dentro del 30% de error.

Se obtuvierén peliculas de "50% nm y "100" nm de espesor para
cada aleacién, de 2 maneras distintas. Una depositada a
temperatura ambiente (S/N) y otra depositada a temperatura de
nitrégeno 1liquido (C/N). La temperatura a nitrégeno liquido del
substrato se obtuvo llenando de nitrégeno liquido el dedo frio. En
esta ultima, antes de poder sacar el substrato con la pelicula, se
esperaba a que el dede frio de la campana se encontrara a
temperatura ambiente, ya que al admitir aire al sistema, agua se
puede condensar sobre la superficie del substrato y romper la
pelicula, asi comoc el contaminarla.

V.3. Preparacién de las Peliculas delgadas para su Observacidn por
Microscopia Electrénica de Transmisién

Una vez obtenidas todas las peliculas delgadas de cada una de
las aleaciones sobre los substratos de NaCl, se procedié6 a
montarlas sobre rejillas de 3.0 mm. Para hacer esto, se corté por
clivaje un pequefio cuadrito del NaCl con 1la pelicula, de
aproximadamente del tamafio de la rejilla, utilizando una navaja
limpia. Con unas pinzas se introdujo dentro de un recipiente petri
que contenia agua destilada limpia. Al contacto con el agua, 1la
sal empieza a disolverse y la pelicula se desprende poco a poco
hasta que se mantiene flotando sobre el agua. Entonces, con unas
pinzas se toma a la rejilla y se trata de "pescar" la pelicula,
tratando de centrarla en ella. Todo el procedimiento anterior se
realizé para cada una de las peliculas delgadas. Una vez logrado
esto, uno espera a que se seque la rejilla que contiene a 1la

64



pelicula delgada, antes de meterla al microscopio electrénico para
su observacién.

Después de haber montado las peliculas delgadas en 1las
rejillas se procede a calentarlas in situ en el microscopio
electrénico con el fin de poder observar las transformaciones de
fase que sufre la pelicula durante el calentamiento de las mismas,
es decir, crecimiento de grano o disoluciones de particulas, etc.
Para realizar ésto se utilizé un portamuestra de calentamiento, el
cual tiene una unidad de control EM741009-41, que provee del
voltaje necesario para calentar el pequefic horno que se encuentra
en el portamuestra. En este hornito se coloca la rejilla y se
sujeta por medio de un resorte para evitar que se caiga a la hora
de introducir el portamuestra dentro del microscopio electrénico.
El calentamiento fue gradual, siguiendo la misma zona durante todo
el experimento, evitando alcanzar los 900 grados centigrados. Esto
nunca fué& un problema ya gque, como sSe observard en los resultados,
las peliculas se dafan generalmente antes de los 800°C. Al
observar un cambio de fase se detenia el calentamiento, esperandc
unos minutos, hasta gue el calentamiento era homogéneo y que la
muestra no se siguiera moviendo para poder tomar fotos, en campo
claro, campo obscuro y patrén de difraccién.

Una vez que las muestras fueron calentadas y localizadas las
temperaturas en las que hablia sufrido un cambio de fase, se
procedié a calentar otra muestra a cada una de estas temperaturas
manteniendolas hasta que el calentamiento era homogéneo y se
procedia a enfriarlas para después con un portamuestras de doble
inclinacién caracterizar las fases presentes en cada una de
ellas.

Para realizar la caracterizacién , se alineé el eje z con el
eje 6ptico de las lentes de tal forma que al inclinar la wuestra
su im&gen no se desplazara de la pantalla.

Una vez localizada una fase se procedié a tomar imégenes de
campo claro, campo obscuro, asi como patrones de difraccién de 1la
misma zona, procediendo a inclinarla sobre un eje de simetria del
patrén de difraccién obtenido previamente, hasta encontrar otro
eje de zona del patrén, obteniéndose una serie de patrones de
difraccién a distintos &ngulos de inclinacién. Todos los patrones
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de difraccién se tomaron con longitud de c&mara de 76 cm. El
procedimiento anterior se realizé para cada una de las fases
encontradas.

Después de obtener las series de patrones de difraccién para
cada fase se procedié a indizarlos, encontréndose distintos ejes
de zona para cada fase como se muestra en el capitulo de
resultados, logrando identificar éstas.

Una vez identificadas las fases se procedié a observarlas en
el microscopio electrénico de alta resolucién JEOL 4000E del
Instituto de Fisica de la UNAM, tomando una serie de im&genes de
alta resolucién.

V.4. Andlisis quimico de las Peliculas delgadas

Para saber realmente cual era el espesor de las peliculas
delgadas y las concentraciones de estas, tanto en las aleaciones
originales como en las peliculas delgadas, se realizaron medidas
por el mé&todo de radiacién con iones cuya caracteristica principal
es que produce dafios insignificantes a la muestra. El andlisis fue
hecho en el acelerador de 5 Mev del Instituto de Fisica. El método
usado fue por RBS cuyas =siglas en ingles son Rutherford
Backscattering Spectrometry.

El bombardeo de 1las muestras se realiza en wuna céamara
evacuada a un vacio de aproximadamente de 10 torr y con una
energia de los iones incidentes de 5 Mev.

Ootro método utilizado para saber las concentraciones de las
aleaciones producidas fué por difraccién de rayos x, empleando el
difractémetro Siemens D-500 del Instituto de Fisica de la UNAM.
Fig.21. Para hacer el anilisis de rayos x, primeramente se hizo
polvo la aleacién colocando la mﬁestra sobre un portamuestra de
silicio dentro del difractémetro con los siguientes parémetros
para cada muestra, con un voltaje de 30 Kv y una corriente de
20 mA usando las rejillas de 2.0, 2.0, 0.6 y 0.6 del detector, el
barrido del muestreo fué desde una inclinacién del detector de
2°.00 a 70°.00. Este procedimiento se realizé con cada una de las
nmuestras.
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CAPITULO VI

RESULTADOS

Peliculas delgadas del sistema Al-Mn fueron producidas por
evaporaciéﬁ. Estas fuéron obtenidas a partir de las aleaciones
Al1-xMnx, =0.10, 0.14, 0.20, 0.25 y 0.32, y sometidas a un
tratamiento térmico en el microscopio electrénico de transmisién
analitico JEOL 100CX haciendo posible la observacién in situ de
las transiciones de fase presentadas por éstas. Las observaciones
de alta resolucién se hicieron usande un microscopio electrénico
de alta resolucién JEOL 400D0EX. Las aleaciones fueron hechas
fundiendo los aleantes en un horno de induccién dentro de una
atm6sfera de argédn y solidificando lentamente (aproximadamente 1
min). El andlisis quimico de las peliculas como de las aleaciones
fué realizado por RBS (Rutherford backscattering spectroscopy) y
por difraccién de rayos x.

VI.1 Andlisis quimico

El anilisis quimico de las aleaciones por RBS mostrd que
tanto las aleaciones como 1las peliculas presentan oxigeno. 8in
embargo las estructuras desarrolladas durante el tratamiento
térmico no muestran ningtin 6xido del sistema Al-Mn ni de los
elementos. La composicidn quimica de las aleaciones, a partir gdel
andlisis de RBS, resultaron ser:

Aleacién Resultado
1. Al7aMna024
2. Ala7Mnz20s3
3. Ale7Mni11022
4. Al91Mnsg
5. Al7sMnzz2

Tabla III. Resultados del andlisis quimico por RBS
de las aleaciones.
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Sin embargo, como se huestra en las Figuras 24, 25, 26 y 27
las im&genes de microscopia de barrido de las aleaciones presentan
dos o tres fases. Esto es corroborade por el andlisis por rayos x
cuyos difractogramas (Figs. 28A,28B y 28C) muestran la presencia
de mAs de una fase. Los plicos de los espectros de rayos x
mostrados en las figuras pueden ser completamente indexados (Tabla
III A), en cada caso, si se considera la superposiciétn de las
sefiales de las siguientes fases:

MUESTRA FASES
1/ AleMn Al
2/ AL, Alctn
3/ AleMn y A1
a AL AleMn
5/ 5_11.42 y AL

Tabla IV. Fases Observadas por Rayos X. Doble linea sefial

sefial intermedia y 1la 1linea

intensa, una linea
punteada ---- sefial débil.

Estos resultados, ademds, nos permiten saber gue las
aleaciones utilizadas se encuentran en el rango de B8 a 30 % At.Mn
del djagrama de fase del sistema Al-Mn (Fig.14).

Se utilizaron substratos de NaCl clivados al aire, los cuales
se encontraban a temperatura ambiente (muestras S/N) o a
temperatura del Nz (muestras C/N) al momento de la evaporacién.
Las peliculas asi obtenidas cuando se observan con el microscopio
electrénico de alta resolucidn muestran una estructura
microcristalina, con dimensiones de grano del orden de 30 nm en el
primer caso (Fig. 29A) y de 10 nm en el sequndo (Fig. 29B),
mostrando un contraste casi amorfo cuando se observaban con el
microscopio electrénico de transmisién a las amplificaciones
utilizadas en este trabajo (10,000X). Estos granos son los que
producen los anillos que presentan los patrones de difraccién de
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Fig.24 Imagen de la metalogrdfica Ge la aleacién 1. Muestra que
aleacién obtenida est& compuesta de al menos dos fases.
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Fig.25 Imagen metalografica de la Aleacién 2.

Muestra que
aleacién obtenida presenta mas de una fase.
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Fig 26 1Imagen metalogrdfica de la aleacién 3. Muestra que la
aleacién obtenida presenta tres fases.
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Fig.27 Imagen metalografica de la Aleacién 4.
aleacién obtenida presenta m&s de dos fases.

Muestra que

la
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PICO d(nm) Fases
1 0.651
2 0.388
3 0.300
4 0.240
5 0.233 Alai1), AleMnaazo)
6 0.217 | = meeme—e—a—
7 0.208 AleMn(aio)
8’ 0.202 Alzoor, AleMntan
9 0.194 ———mme——
10 0.188 AleMn(z21)
11 0.143 Al(220)

Tabla IIIA. Fases correspondientes a los picos de 1los

difractogramas, asi como su distancia interplanar.
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Fig.29 Imagenes de Alta Resolucién de las Peliculas. A} Muestra 2
a Temperatura ambiente (S/N) y B) Muestra 2 a Temp.

de Nz
liquido (C/N}.

Nétese el tawmafo de grano en cada caso
(indicado por la separacién entre las flechas).
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&rea selecta de las peliculas obtenidas (Fig.31). El anilisis
quimico por RBS nos dié la composicién quimica de las peliculas y
los resultados se encuentran en la tabla V .

MUESTRA S/N c/N
1 AlsaMnaO24 Al44Mni1004s6
2 AlesMneO3 Al62Mns0a2
3 Al77Mn1aosMos Al7sMni17Mos
4 AlvoMneO22 Al72Mnic0se
+ 5 Als1Mnz2017 AlseMni1701s

Tabla V Resultados del an&lisis por RBS de las peliculas delgadas
obtenidas.

Como puede cbservarse, existen algunas impurezas como el Mo y
el W, las cuales aparecieron en la mayoria de las peliculas pero
en cantidades mucho muy pequefias (menores a 0.3), a excepcién de
las peliculas obtenidas de la muestra 3. El origen de estas
impurezas debe ser los filamentos de Mo y W que se usaron en la
evaporacién. También debe notarse la aparicién de oxigeno en todas
las peliculas. El oxigeno se presenté a pesar de la limpieza en el
manejo de nuestras muestras y el vacio medido en nuestra camara de
evaporacién (10'5'1‘orrs) . Sin  embargo, como ya se menciondé
anteriormente, las estructuras obtenidas durante el proceso de
calentamiento no presentan oxigeno como elemento componente.

VI.2.Dependencia de la estructura observada con el espesor de la
pelicula.

El espesor de la pelicula es otro de los parémetros cuya
influencia en el desarrollo del presente trabajo fué& observado.
Cuando una pelicula delgada de cualquier material se somete a un
tratamiento térmico se producen varios fen6menos propios de las
transiciones de fase. Estos fenémenos comprenden la nucleacién de
una nueva fase, su crecimiento y la coalecencia de los granos que
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Fig.30 Imdgenes de la muestra 1 C/N con espesor de 50 nm A) imagen
a T=temp., ambiente. y B) su patrén de difraccién casi
amorfo C) imagen a T=730°C y D) su patrén de difraccién

complétamente policristalino. Las medidas representan las
distancias interplanares en el espacio real y estan dadas en
nanémetros.
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Fig.31 Im&genes de la muestra 1 S/N con espesor de 50 nm A) imagen
a T=temp.ambiente. y B) su patrén de difraccién C) imagen a
T=700°C y D) su patrén de difraccién. Las medidas
representan las distancias interplanares en el espacioc real
y estan dadas en nanémetros.
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la forman. Sin embargo se encontré que las estructuras
desarrolladas son completamente dependientes de 1la composicién
quimica de la pelicula y del espesor de é&sta: en el caso de
espesores de 50 nm s6lo particulas pequefias cristalinas se
obtuvieron al calentar la muestra (Fig. 30 y 31); en el caso de
espesores de 150 nm diferentes fases nuclearon y crecieron.

En general, iniciando el tratamiento térmico con las
peliculas tal y como se obtuvieron de la evaporacién, al alcanzar
una determinada temperatura el patrén de difraccidédn de anillos
aumenta en intensidad. Esto como resultadc de una nueva fase que
se esti nucleando. De aqui en adelante todo aumento de temperatura
implica el crecimiento de esta fase o la nucleacién y crecimiento
de otra. Estos cambios pueden ser simultaneamente seguidos tanto
en el modo de imagen (campo claro y campo obscuro) como observando
los cambios que presenta el patrén de difraccién de Area selecta
(Fig. 32). Para el estudio de las fases desarrolladas durante este
tipo de experimento es necesario dar el tiempo suficiente para que
la pelicula delgada presente el mismo contraste, es decir, el
contraste sea homogéneo. En caso contrario se pueden presentar
varias fases en una misma regién, tal como lo muestra la Figura
33, haciendo el andlisis bastante complicado.

VI.3 Estructuras observadas en las peliculas de 150 nm.

Las Figuras 34 a 43 muestran los cambios en contraste que
presentaron cada una de las muestras sometidas al tratamiento
térmico. N&tese como éste varia de muestra a muestra, dependiendo
de la composicién de la pelicula delgada.

Entre las fases que se identificaron durante este proceso se
encuentran AlsMn, Al«Mn, AlaMn, AlaiMna y la fase cuasicristalina
decagonal. Las Figuras 44 a 48 muestran los patrones de estas
fases en las direcciones mis importantes de acuerdo con su celda
unitaria.

Algunas de las fases - observadas en cada muestra son
mostradas en las Tablas VI y Tabla VII.
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VI.4 La fase AlsMn

t.a fase AlsMn, como se comentd anteriormente, tiene 24 &tomos
de aluminio junto con 4 &tomos de manganeso distribuidos en una
celda unitaria ortorrémbica centrada en las caras (Fig.6). De esta
forma su celda unitaria presenta un grupo espacial Cems, donde los
dos planos espejo pasan por el origen uno y a la mitad del eje b
el otro y son paralelos al planc (010). También presenta un eje
helicoidal 21 paralelo al eje c, pasando por el origen y el centro
del plano (001). Como una consecuencia de esta simetria las
reflexiones 001, con 1 impar, no deberian de aparecer en los
patrones de difraccién de esta fase, sin embarge lo est&n. Es
altamente probable que la aparicién de estas reflexiones
prohibidas se deba a gque, ya que una capa atémica de la red de la
fase AlsMn es bastante gruesa y compleja, existen m&s de un tipo
de capa atémica en la red. También podria ser un resultado de la
existencia de superestructuras en esta fase, Sélo por
conveniencia, vamos a considerar que los patrones de difraccién
mostrados en la Figura 45 son los originales de la fase AlsMn en
aste trabajo.

La fase AleMn (Fig.45 ) estuvo presente en todas los
tratamientos térmicos independientemente de la concentracién de
las peliculas. Sin embargo, muy frecuentemente se encontraban
diferencias en sus patrones de difracecién, principalmente a lo
largo de la direccién [110]. En algunos casos muestra reflexiones
extras (tales como los producidos por superestructuras),
dispersi6n difusa o cambios en la intensidad de los puntos. Esto
se muestra en la Figura 49. En la Figura 50 se muestran las
imdgenes de campo claro junto con sus patrones de difraccién.
vYoshida et al'” han interpretado algunos de estas diferencias
como el resultado de la aparicién de desorden en la secuencia de
apilamiento de los planos atémicos de la red de la fase AleMn a lo
largo de 1la direccién [100}, concluyendo que el tipo de desorden
que se presenta depende de la composicién quimica de la pelicula.
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Fig.32 Cambios generales gque surgen durante un tratamiento
térmico. (tomada de la referencia 1).
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Fig.33 Muestra una regién con varias fases presentes cuando el
calentamiento es no homogéneo. El patrén de difraccién A
proviene de la regidn A, el patrén de difraccién B de 1la
regién B y el patré6on de difraccidn C de la regién C. (tomada

de la referencia 1)
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Fig.34 Secuencia de los Cambios de la muestra 1 S/N con espesor de
150 nm. A) T=Temp.Ambiente, B) 340°C, ¢} 590°c, D) 660°C,
E) 770°C y F) B20°C. En los recuadros, el patrén de la fase

mayoritaria a cada temperatura es mostrado. Las fases
obtenidas a diferentes temperaturas son mostradas en 1la
tabla VI.
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Fig.35 Secuencia de los cambios de la muestra 1 C/H con espesor de

150 nm. A) Patron de difraccién a temperatura ambiente.
B)T=Temp.Ambiente, C) 370°C, D) 520°C, E) 570°C y F) 700°C.

En los recuadros, el patrén de la fase mayoritaria a cada
temperatura es mostrado. Las fases obtenidas a diferentes
temperaturas son mostradas en la tabla VII.
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Fig.36 Secuencia de los cambios de la muestra 2 C/N con 150 nnm
desde A)T=Temp.Ambiente, B) 390°C, C) 600°C, D) 650°C, E}
700°C y F) a T= 750°C. En los recuadros, el patrén de 1la
fase mwayoritaria a cada temperatura es mostrado. Las fases

obtenidas a diferentes temperaturas son mostradas en la
tabla VII.
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Fig.37 Secuencia de los cambios de la muestra 2 S/N con 150 nm.
desde A)T=Temp.Ambiente, B) 370°C, C) 400°C, D) 550°C, E)
650°C y F) T= 700°C. En los recuadros, el patrén de la fase

mayoritaria a cada temperatura es mostrado. Las fases
obtenidas a diferentes temperaturas son mostradas en la
tabla VI.
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Fig.38 Secuencia de los Cambios de la muestra 3 S/N con 150 nm.
desde A)T=Temp.Ambiente, B) 380°C, C) 4B0°C, D) 530°C, E)
660°C y F) T= 750°C. En los recuadros, el patrén de la fase

mayoritaria a cada temperatura es mostrado. Las fases
obtenidas a diferentes temperaturas son mostradas en la
tabla VI.
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Fig.38 Secuencia de los Cambios de la muestra 3 S/N con 150 nm.
B) 38B0°C, C) 480°C, D) 530°%C, E)

660°Cc y F) T= 750°C. En los recuadros, el patrén de la fase
mostrado. Las fases

desde A)T=Temp.Ambiente,

mayoritaria a cada temperatura es
obtenidas a diferentes temperaturas

tabla VI.

son mostradas en la

as



Fig.39 Secuencia de los cambios de la muestra 3 C/N con 150 nm.

desde A)T=Temp.Ambiente, B) 260°C, C)

740°C y F)T= 760°C. En los recuadros,
mayoritaria a cada temperatura es
obtenidas a diferentes temperaturas
tabla VII.
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Fig.40 Secuencia de los cambios de la muestra 4 S/N con 150 nn.
390°c, D) 470°C, E)

el patrén de la fase
mostrado. Las fases

desde A)T=Temp.Ambiente, B) 280°C, C)
650°C y F)T= 730°C. En los recuadros,

mayoritaria a cada temperatura es
obtenidas a diferentes temperaturas

tabla VI.

son mostradas en la
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Fig.41 Secuencia de los cambios de la muestra 4 C/N con 150 nm.
By 380°c, c) ss0°c, D) 600°C,

desde A)T=Temp.Ambiente,

E)620°C y F) 700°C. En los recuadros, el patrén de la fase

mayoritaria a cada temperatura es mostrado. Las

obtenidas a diferentes temperaturas son mostradas en

tabla VII.
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Fig.42 Secuencia de los Cambios de la muestra 5 S/N con 150 nm.
desde A) T=Temp.Ambiente, B) 420°C, C) 520°C, D)campo
obscuro de (C), E) 590°C y F) 610°C. En los recuadros, el
patrén de 1la fase payoritaria a cada temperatura es
mostrado. Las fases obtenidas a diferentes temperaturas son

mostradas en la tabla VI,
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Fig.43 Secuencia de los cambios de la muestra 5 C/N con 150 nm.
desde A)T=Temp.Ambiente B) 300°c, c¢) 380°C,
de (C), E) 660°C y F) 700°C. En los recuadros, el patrén de
la fase mayoritaria a cada temperatura es m

D)campo obscuro

ostrado. Las
fases obtenidas a diferentes temperaturas son mostradas en
la tabla VII.
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MUESTRAS S/N TEMPERATURA (°C) FASES OBSERVADAS
340 AlsMn
340 Al11Mns
1 660 AlaMn
770 Fases cuasicristalina
820 AlMn y Dispersién
difusa
370 AléeMn
550 A3Mn
2 650 AlaMn
700 Fases cuasicristalina
800 AlMn y Dispersién
difusa
270 AleMn
380 Alri1Mna
3 660 Al3Mn y “Huecos"
700 Fases cuasicristalina
800 AlMn y Dispersién
Difusa
280 AlsMn, Ali11Mns
4 650 Fases cuasicristalina
750 AlMn y Dispersién
Difusa
420 AleMn
5 520 Ali11Mna
600 AlMn y Dispersién
Difusa

Tabla VI. Fases observadas en las peliculas sin nitr6geno (S/N)

durante el tratamiento térmico.
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MUESTRAS C/N TEMPERATURA (°C) FASES OBSERVADAS
370 AlsMn
570 Ali1:1Mn4¢, AlaMn
1 600 Fases cuasicristalinas
700 AlMn y Dispersién
Difusa
390 AlsMn
600 AlaMn
2 €50 AlaMn
700 Fases cuasicristalinas
750 AlMn Yy Dispersién
. Difusa
260 AlsMn
520 Ali1iMng
3 740 Fases cuasicristalinas
800 AlMn y Dispersién
difusa
340 Alii1Mna
380 AlsMn
550 AlaMn y "Canales"
4 620 Fases cuasicristalinas
650 AlMn
700 AlMn y Dispersién
difusa
290 AlsMn
5 660 Al11Mng
700 AlMn y Dispersién
difusa

Tabla

NOTA:

VII. Fases observadas en las peliculas con nitrégeno (C/N)
durante el tratamiento térmico.

Se .elevo' bastante la temperatura en todas las muestras
(800 C) gque al final comenzaban a aparecer particulas
grandes Yy gruesas, Y generalmente proyectan una forma
hexagonal.
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Fig.44 Patrones de Difraccibn de la fase AldMn.
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Fig.45 Patrones de. Difraccién de la fase AlsMn.
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Fig.46 Patrones de Difraccién de la fase AlaMn.
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Fig.47 Patrones de Difraccién de la fase Decagonal.



Fig.48 Patrones de Difraccién de la fase AliiMna.
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Fig.49 Diferencias entre los patrones [110] de la fase AleMn a
diferentes temperaturas. El incrementec de la temperatura va
de A) a C).
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Fig.50 Campo claro
patrones de
presenta A)
difraccién

superestructuras

de la zona con estructura AlsMn junto a sus
difraccién. N&tese el tipo de defectos que
patrén de difraccién normal, B) patrén de
con puntos prohibidos provenientes de
Y pequefias lineas de dispersién

difusa. (tomada de la referencia 1).
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VI.S.Fases cuasicristalinas

Obsérvese que las fases cuasicristalinas siempre aparecen a
muy altas temperaturas (>7oo'c). Durante el calentamiento, cuando
una fase es desarrollada, si bajamos la temperatura a temperatura
ambjente lo mis rdpido posible la fase se mantiene. Esto nos
permitié estudiar en detalle la estructura de 1la fase por
microscopia electrénica utilizando un portamuestras de inclinacién
De esta manera se logré identificar que la fase cuasicristalina es
decagonal (figs. 47 ) y no obtuvimos ningGn indicic de la fase
cuasicristalina icosaedral.

$i se comparan los patrones de difraccién de 1la fase
decagonal con los obtenidos de la fase decagonal de las aleaciones
cuasicristalinas del sistema Al-Mn, que es el sistema de las
peliculas delgadas analizadas en este trabajo, inmediatamente nos
damos cuenta gue los obtenidos en las peliculas delgadas presentan
reflexiones que dificilmente t’.ienen la simetria cinco o diez
caracteristica de estas fases. Sin embargo, por medio de las
imSgenes de alta resolucién se confirma la existencia de &stas. La
Figura 51 muestra la imagen de alta resolucién en la direccién
diez de la fase cuasicristalina decagonal, la cual muestra todas
las caracteristicas reportadas en el caso de esta fase: cinco
puntos formande pent&gonos, diez puntos formando decigonos,
familias de 1lineas a 1lo largo de 1las cinco direcciones del
pentigono, la autosimilitud, etc.

La razén por la cual los patrones de difraccién presentan un
gran nfimero de reflexiones aparte de las producidas por las fases
cuasicristalinas es que &llos son el resultado de la superposicién
de é&stas con las producidas por fases cuyas estructuras se
encuentran dentro del proceso de transicién de la estructura
cuasicristalina a su correspondiente fase cristalina. La Figura 52
presenta una imagen cuya amplificacién es menor gue la mostrada en
la Figura 51 y en donde se observan regiones cuasicristalinas
{zona A) con regiones que son cada vez mis cristalinas (zona B).

Las fases cuyas estructuras se encuentran comprendidas entre
la de la fase cuasicristalina y la de la fase cristalina se les
llama fases aproximantes a la fases cuasicristalinas. La Figura 53
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muestra cuatro patrones los cuales son muy similares entre si,
Como puede observarse, sin embargo, a lo largo de la direccidn
marcada por la flecha muestran diferentes caracteristicas. E1
patrén de difraccién A es aperiédico y su aperiodicidad estd
relacionada con T, la razén aurea, y por lo tanto representa la
direccién 2 de la fase decagonal. Por otro lado, el patrén D es
completamente periédico a lo largo de la misma direccién,
representando el eje de zopa (1000] de 1la fase cristalina
A{AleMn). Los otros patrones, B Yy C, representan estructuras
aproximantes de la fase decagonal.

VI.6. El fenémeno de los canales

Un fenfmeno interesante en este experimento es el que se
observd al calentar la muestra 4 C/N. A la temperatura de 550 °c
comenzaron a aparecer varios "CANALES". Las Figuras 54 y 55
muestran la secuencia tomada a partir del video tape que se grabd
durante el desarrollo de este fenbmeno, es decir, son la secuencia
temporal del fendmeno. De momento, cuando aparecieron los canales
(Pig. 54A) pensamos que la pelicula se partirfa en varios pedazos,
pero al momento en que dos canales se iban a cruzar é&stos se
"rechazaban"™ y preferian cambiar de direcci6n antes de cruzarse
(£fig. 54B-F). Estos canales aparecen como el resultado del
desarrollo .de una nueva fase. Al analizar los patrones de
difraccién de las zonas alrededor de los canales se obtuvieron los
pertenecientes a la fase AlaMn, la fase AluMns y los de la fase
cusicristalina decagonal. Después de 2 min. a esta temperatura,
toda la pelicula mostraba una serie muy interesante de canales
(Fig. 54f). Al alcanzar la temperatura de 600 °c pasaba otro
fen6meno aGn mds interesante: los canales se cerraban dejando a la
pelicula como un continuo de nuevo (fig. 55). La fase que se
obtuve en este caso fué Al-Mn.

Un fenSmeno muy parecido a éste pero con huecos fué observado
en la muestra 3 S/N. Los "huecos" aparecen al llegar a la
temperatura de 660°C y se cierran a los 700°C. En este caso las
fases que coexistfian con los huecos también fueron las fases
cuasicristalinas.
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Fig.51 Imagen de alta resolucién de la fase cuasicristalina

decagonal en la direccién 10 y en el recuadro se
muestra su patrén de difraccién.
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una zona

Fig.52 Imagen de alta resolucién en donde se muestra A)
cuasicristalina y B) una zona cristalina. Los recuadros
muestran las zonas A y B amplificadas. El1 patrén de
difraccién proviene de ambas zonas y es el resultado de la
superposicién de ambas estructuras.
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Fig.53 Patrones de difraccién de A)fase cuasicristalina decagonal
Y de B) a D) sus aproximantes. Obsérvese la aparicién de
nuevos puntos en cada caso (a 1lo largo de la flecha) y 1lo
cual hace que el patrén A se.tienda a ser cada vez méas
periédico (patrén D).
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Fig.54

Secuencia de la creaci6n de canales observada en la muestra
4 C/N a 550°C. El tiempo transcurrido entre [A y C] ¥ [D ¥y
F] es de 3 minutos. Obsérvese la franja clara que rodea al
canal y que es indicada por las flechas en B.
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Fig.55 Cierre de canales muestra 4 C/N a 600°C. El tiempo
transcurrido entre A y F fué de 5 minutos. R representa un
punto de referencia.



CAPITULO VII

DISCUSION

Los resultados obtenidos en el capitulo anterior muestran que
la caracterizacién de las estructuras observadas en peliculas
delgadas durante un proceso térmico es altamente complejo, pero
una vez conocidos los resultados de los trabajos gque preceden a
éste, la caracterizacién de futuros resultados ser& cada vez mis
facil. En este capitulo haremos los comentarios surguidos a partir
de los resultados presentados en el capitulo anterior. Por este
motivo iremos comentando paso por paso cada uno de ellos de manera
de presentar las conclusiones obtenidas de la forma mis clara
posible.

VII.1. Anadlisis quimico

Observando los resultados obtenidos en la seccién anterior,
inmediatamente surge el hecho de que a partir de una aleacién con
una concentracién dada es posible obtener peliculas delgadas con
distinta concentracién que la de la aleacién origen, y en cada
caso también distintas a las presentadas entre ellas. Esto es un
resultado de la diferencia de las presiones de vapor de cada
elemento (entre otros factores). En nuestro caso, también es un
resultado de la presencia de diferentes fases en las aleaciones
originales. De esta forma, ya que se hace polvo la aleacién
original y esto hace que la presencia mayoritaria de una fase sea
al azar, es altamente probable que cada vez que se produzca una
pelicula delgada su concentracién seri diferente a otra, aGn
proviniendo de la misma aleacién. Esto nos lleva a concluir dque,
en lugar de hacer varias aleaciones para obtener peliculas
delgadas con concentraciones diferentes, es suficiente tener una
sola aleacién y hacer varias evaporaciones. Desafortunadamente
este es un método gue no nos permite tener un control adecuado en
la concentracién especifica de la pelicula la cual querramos
analizar.
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En el caso de las aleaciones, el an&lisis hecho por RBS no es
el adecuado puesto que é&stas constan de varias fases, cuyos granos
tienen dimensiones de um, y la regién -que se estudié tenia
dimensiones de mm. De este modo la concentracién que resulta es un
promedio. El andlisis por rayes x es, por 1lo tanto, el mas
apropiado en este caso puesto gue nos permite conocer las fases
que se encuentran presentes de una manera répida. En el caso de
las peliculas delgadas, puesto gque una vez liguido el polvo de 1la
aleacién éste se homogeniza y su temperatura de evaporacién es
fija para la concentracién que se obtenga, la pelicula es mas
homogénea y el andlisis gquimico por RBS es mAs representativo de
la concentracién real de ésta.

Un resultado interesante en esta seccién es la obtencién de
oxigeno en todas las peliculas. Y es interesante porque durante
todo el proceso posterior de calentamiento las fases que se
observaron fueron solamente del sistema Al-Mn y ningGn &xido de
las fases o de los elementos se observaron. Ademds, si comparamos
los contrastes obtenidos en el trabajo de Yoshida y las fases
observadas en ese caso'”, podemos encontrar bastante similitud
con los huestros. Esto junto con los resultados de RBS nos permite
concluir que el rango de concentracion de nuestras peliculas es de
8 a 30 % atSmico del diagrama de fase.

VII.Z2. La pelicula "amorfa"

La técnica de solidificacién rapida wusada en nuestro
experimento para producir las peliculas delgadas (la temperatura
del substrato mantenida a nitrégeno liquido) es uno de los métodos
comunmente usados para producir peliculas delgadas con estructura
amorfa. Su principio fisico es similar al de la técnica de 1la
rueda giratoria para las aleaciones en la gque se alcanzan
velocidades de enfriamiento bastante altas. Por lo tanto, cuando
la aleacién del sistema Al-Mn es evaporada, los 4&tomos (o las
moléculas) son congeladas en el substrato. En estas condiciones,
la movilidad atémica es reducida y éstos no pueden ocupar una
posicién . normalmente requerida para producir 1la estructura
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cristalina estable del sistema. Sin embargo, como se observa en
los patrones de difraccién de las muestras C/N obtenidas (Fig.30)
y en su imagen de alta resolucién (fig. 29) correlacién atdmica a
corto alcance es alin asi presente. De hecho una estructura amorfa
debe de estar constituida por conglomerados atémicos icosaedrales
con dimensiones de décimas de nm, pero en nuestro caso obtuvimos
peliculas con nanoestructura, es decir, existen granos cristalinos
del orden de nandmetros, Yy esa es la razdn de que mencionemos la
palabra amorfa entre comillas.

En cierta forma este método funciona para la obtencién de
peliculas delgadas con estructuras relativamente amorfas. Como se
puede observar en la Figura 29, la pelicula obtenida a temperatura
ambiente (S/N)} muestra estructuras tres veces mayores que las
obgenidas en el caso de las muestras C/N. La conclusién de ésto es
que la técnica que se debe de usar para obtener peliculas
realmente amorfas debe de permitir el uso de temperaturas menores
a la del nitrdégeno liquido o la obtencién de velocidades de
enfriamiento mayores que las obtenidas con esta técnica.

Con respecto a la variacién de la temperatura del substrato,
Yy en base a los conocimientos que personas dedicadas al estudio de
particulas pequefias, fué el analizar los cambios que en tipo de
estructura a desarrollarse podrian presentarse. Sin embargo, como
puede observarse en nuestros resultados, no existe realmente una
diferencia entre las estructuras obtenidas con ambos tipos de
peliculas al someterlas a un tratamiento térmico. De hecho,
algunos de los contrastes observados son muy parecidos entre las
peliculas C/N y las peliculas S/N. Como ejemplo tenemos que el
contraste observado en la muestra 3 C/N es muy semejante al
observado en la muestra 3 S/N. Por lo tanto, podemos concluir que
el tipo de proceso reportado en este trabajo puede ser observado
tanto en muestras C/N como S/N, es decir independientemente de la
temperatura del substrato al evaporar.

VII.3. El espesor de la pelficula y la estructura observada

Hemos obtenido como resultade que dependiendo del espesor de
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la pelicula es el tipo de estructura observada durante el
tratamiento térmico. Peliculas de espesores de 50 nm solo muestran
particulas pequefias y peliculas de 150 nm muestran todas las
transiciones de fase presentadas en este trabajo durante el mismo
tipo de proceso. Esta no es la primera vez qgue se observa este
tipo de resultado. Anteriormente, y s6lo por citar un ejemplo,
Reyes Gasga y Hernandez'®"’ al trabajar con peliculas de Bi-Mn y
Al-Cu-Co-Si habfan obtenido el mismo resultado. Sin embargo,
pensando que este fuera un resultado bastante conocido, en el
presente aun encontramos reportes en donde se estudia las
caracteristicas estructurales de las peliculas de espesores del
orden de um y se comparan con resultados de peliculas del orden de
nm con la idea que su comportamiento estructural es el mismo'®®, .
Grave error. Reyes Gasga Yy Herndndez'™’ formularon una hipétesis
para explicar, en forma cualitativa, este resultado y creemos que
se puede aplicar también en nuestro caso. La idea es gue en el
caso de espesores delgados el material existente es relativamente
poco. Al someter la pelicula a un tratamiento térmico el material
nuclear& una estructura la cual empezarid a crecer. Existirid un
gran nfimero de nGcleos sobre la pelicula. Sin embargo, habri un
momento en que los &tomos disponibles se agotarin y no prodra
crecer mis. Existen estudios teéricos en los que se demuestra que
el tipo de semillas que son mds favorables a nuclerase son los
icosaedros‘® . para crecer, estos icosaedros van 1llenando capas
de tal forma gque se obtenga siempre la misma simetria. Al faltar
algquno de los 4tomos constituyentes se rompe la simetria y otra
estructura se genera. Se ha demostrado también que una de las
estructuras probables que se producen a partir de un icosaedro
cuando ésto llega a suceder son las particulas mnultiplemente
gemeladas‘”’, las cuales son generalmente observadas en peliculas
delgadas. Por otro lado, cuando el espesor es relativamente grande
se tiene material suficiente para que la estructura de la fase
estable que estaba nucleando crezca Yy no se quede en forma de
particulas pequefias.
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VII.4 Las Fases observadas y el diagrama de fase del Sistema Al-Mn

Como ya lo mencionamos anteriormente, el diagrama de fase del
sistema Al-Mn estd hasta nuestros dias incompleto. Por otro lado,
no todas las fases reportadas en é1 han sido completamente
caracterizadas estructuralmente. A raiz del descubrimiento de la
fase cuasicristalina icosaedral en la aleacidn AlssMni« se inicié
un reestudio de este diagrama de fase con la finalidad de incluir
dichas fase. El resultade fué que el nGmero de fases estables . y
fases metaestables que no aparecian en él era grande. Ahora gque se
tiene conocimiento de las fases cuasicristalinas y varias fases
aproximantes a ellas se tiene también necesidad de incluirlas en
el diagrama de fase para completarlo.

con la idea de presentar un diagrama de fase mas completo,
Goedecke Yy Koester'’ realizaron una revisién detallada del
diagrama de fase de Al-Mn. Como resultado se obtuvo éste en el que
se incluian las posiciones de fases estables que anteriormente se
consideraban comoc metaestables. Sin embargoe, la composicién y
temperatura de las fases cuasicristalinas no fué incluido.

En 1987 Murray et a1, " presentan un diagrama de fase Al-Mn
en el que se incluyen tanto las fases estables como 1las
metaestables., Este diagrama estd en concordancia con el presentado
por Goedecke Yy Koester(“’ pero con la diferencia de gue presenta
por primera vez la posicién de las fases cuasicristalinas y sus
fases aproximantes y un mapa de fases metaestables sucesivas.
Experimentalmente ellos utilizaron listones de varias aleaciones
en el rango de 10 a 55 ¥ at. Mn del sistema Al-Mn obtenidos por
enfriamiento rdpido usando la técnica de "melt spinning".

Si comparamos nuestros resultados con el diagrama de fase
propuesto por Murray et a1, observamos, sin embargo, algunas
diferencias. En nuestro caso tenemos que generalmente a bajas
temperaturas (_<500°C) la estructura cristalina correspondiente a
composicién del djagrama de fase es obtenida. Sin embargo, a
mayores temperaturas (mayores de 650°C) observamos un corrimiento
hacia la derecha del diagrama de fase. Esto significa que nuestra
pelicula al calentarse a altas temperaturas aumenta en el
contenido de Mn, tal vez por evaporacién de Al, sin importar 1la
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concentracién de cada una de las peliculas.

otro dato importante se observa al comparar la posicién en el
diagrama de fase de las fases cuasicristalinas. En el trabajo de
Murray et al., y como un resultado del procedimiento experimental
que usaron para obtener sus muestras, obtuvieron las fases
cuasicristalinas a bajas temperaturas (<4oo°c), mientras que en
nuestro caso las fases cuasicristalinas se presentan a
temperaturas altas, generalmente a 700°C, tal vez también como
resultado de nuestro procedimiento experimental. Debemos resaltar
agui que estas fases cuasicristalinas en general estaban presentes
después de la fase AlsMn y en coexistencia con la fase AlsMn, 1la
cual es ahora reconocida como una de 1las fases fuertemente
relacionada con la fase cuasicristalina decagonal, la Gnica fase
cuasicristalina observada en nuestros resultados.

Comparando nuestros resultados con los reportados por Yoshida

et.al.'®

encontramos ciertas similitudes. Ellos observaron
también que independientemente de la concentracién de la pelicula
la primera fase que se presentaba es AlsMn, lo cual estd de
acuerdo con el diagrama de fase del sistema. Sin embargo, a altas
temperaturas (650°C), e independientemente de la concentracién de
la pelicula de nueva, la fase gue sSe observa es AlaMn, la cual
ellos la llamaron Xi1. La concentracién de esta fase de acuerdo con
el diagrama de fase es 26% at. Mn. Por lo tanto, un corrimiento
hacia la derecha del diagrama de fase también se presenta en sus
resultados. .

Por todo lo dicho en esta seccién podemos concluir que el
diagrama de fase obtenido a partir de aleaciones no se puede
aplicar directamente a 1los resultados obtenidos a partir de
peliculas delgadas. En principio se muestra la necesidad de hacer
un estudio detallado de las fases observadas en peliculas delgadas
con el objetivo de conocer las diferencias existentes con el
diagrama de fase hasta ahora establecido.

VII.5. Los Canales

La aparicién de canales y de huecos en las peliculas delgadas

115 -



es un fenémeno no observado anteriormente. Siendo un hecho de que
después de un pequefio incremento de temperatura, estos canales y
huecos se vuelven a cerrar dejando la muestra de nuevo como un
continuo, este fenémeno es realmente interesante. Hay que
mencionar aqui que algin reporte sobre éste ha sido buscado y no
se ha encontrado informacién alguna por lo que nos hace suponer
que lo estamos reportando por primera vez a nivel mundial. Debemos
también mencionar que en un trabajo reciente de Barna et a1,
sobre peliculas delgadas de Al-Mn se muestra una foto de canales
muy similar a la presentada en este trabajo, pero la dinamica de
éstos no es mencionada, aungue mencionan que aparecen por difusién
del Al hacia el Mn con el propésito de dgenerar la fase
cuasicristalina icosaedral. Nosotros nos basaremos en ésta idea
para dar una primera explicacién del comportamiente de este
fenémeno.

Al aparecer los canales, se observa en las imédgenes, que
ellos estan acompafiados de una transicién de fase, presumiblemente
del AlsMn a AlaMn y fase cuasicristalina decagonal. La regién de
donde la transicién se ha llevado a cabo es una banda alrededor
del canal con un ancho de aproximidamente 0.3 um (Fig. 54 b y c).
Al terminar el proceso de la produccitn de los canales La
transicién de fase también termina. Cuando se incrementa 1la
temperatura estos canales se cierran, pero también este proceso es
acompafiado de una nueva transicién de fase ahora hacia AlMn.

La observacién de los canales, como se puede concluir de
nuestros resultados, dependen fuertemente de la composicién de la
pelicula. En s56lo la muestra 4 obtenida a temperatura del
nitrégeno 1liquido se observaron. Los huecos, gque tienen un
comportamiento igual a los canales se observaron en la muestra 3
obtenida a temperatura ambiente. Al igual que en el caso de los
canales, los huecos fueron acompafiados de la transicién de AleMn a
AlaMn y fases cuasicristalinas. En ninguna otra pelicula fué
observado un fenémeno similar a éste.

La no intersecci6én de los canales es una de las hechos més
inpresionantes en este fen6meno. A primera vista este fenbémeno se
antoja interpretarlo como repulsién de cargas: los canales
llevarian una carga efectiva de tal manera que al encontrarse con
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otro se rechazan. Sin embargo, esta carga deberia de afectar el
' paso de los electrénes de una forma caracteristica, y no se
observa ningGn indicio de ésto. Nuestra interpretacién de este
resultado esta basado en la banda de la fase nueva que se forma
alrededor de &stos. La aparicién de los canales es el resultado de
la nucleacién de ésta fase en donde el aluminio se difunde de una
regién a otra, es decir, a 550°C el elemento de mayor difusién es
el Al. De esta manera, cuando dos canales se encuentran y estan a
punto de intersectarse, uno de los canales llega a la banda de la
fase nueva, que es la de equilibrio a esa temperatura y es el
origen de los canales, y el motivo de avanzar hacia adelante y
cruzar el otro canal desaparece. Después de é&stoc la dunica
direccién de avance es hacia donde existe todavia fase vieja, y
esto produce el desdoblamiento del canal.

Esta idea es una primera aproximacién a la explicacién del
fenémeno de 1los canales. La elaboracién de una hipétesis mas
completa es una de las préximas metas a seguir en el futuro del
estudio de este campo.
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CONCLUSIONES

Al someter a un tratamiento térmico una pelicula delgada con
estructura casi amorfa, procesos muy interesantes propios de las
transiciones de fase ocurren. Y Resumiendo las conclusiones ya
mencionadas en la discusién tenemos:

1. Las transiciones de fase reportadas en el presente trabajo
pueden ser observadas independientemente de la temperatura a 1la
cual se encuentre el substrato al momento de evaporar. Cuando el
substrato se encuentra a temperatura ambiente al momento de
evaporar se producen pequeflas particulas cristalinas del orden de
nanémetros pero tres veces mds grandes que en el caso en gue éste
se encuentra a temperatura del Nz 1liquido. Sin embargo la
nucleacién y crecimiento de las estructuras desarrolladas durante
el calentamiento in situ en el TEM no son modificadas por la
presencia de estas particulas, las cuales son diluidas al aumentar
la temperatura para dar paso a las transiciones de fase
mencionadas.

2. En el estudio del proceso presentado en este trabajo, la
concentracién de las peliculas que se preparen con este fin es una
de las variables que deben ser controladas. 'El método que
utilizamos (la evaporacién de una aleacién) no nos permite hacerlo
con precisién ya que la evaporacién de una aleacidn con dos o mas
fases nos produce peliculas cuyas concentraciones varfan de una a
otra.

Por lo tanto, en el futuro, si queremos realizar un estudio
de las diferencias gue existen entre las fases presentes durante
un tratamiento térmico de una pelicula y el diagrama de fase del
sistema Al-Mn, como se comentd en la discusién, la concentracién
de éstas serad definitivamente un factor muy importante y el método
que utilicemos para producirlas debe ser diferente, tal vez
utilizando el método utilizado por vYoshida 6 el método de
Sputtering.

3. La obtencién de las estructuras reportadas en un proceso
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térmico depende fuertemente del espesor de las peliculas delgadas.
Esto es un resultado de la relativa poca cantidad de material que
se tiene en el caso de peliculas extremadamente delgadas. Al
intentar crecer una fase después de que ha sido nucleada
(existiendo nlcleos de esta fase en toda la pelicula) no se tiene
material para hacerlo mas alla de unos cuantos nanémetros. Con
peliculas relativamente gruesas (después de un espesor critico)
existe material suficiente para crecer mas alld de micrémetros. En
este caso se deben utilizar peliculas con espesores mayores a 100
nm. En espesores menores a éste s6lo particulas pequefias se
forman. Este es un resultado bastante conocido en el campo del
estudio de particulas pequefias de elementos (por ejemplo Au).

4. Las fases reportadas en este trabajo , en conjunto con las
temperaturas a las cuales se observan, no concuerdan completamente
con el diagrama de fase del sistema Al-Mn, principalmente a altas
temperaturas. Esto se debe principalmente a que durante un
experimento como el desarrollado en este trabajo, evaporacién del
aluminio es presente. Por lo tanto, existe un aumento en 1la
concentracién de Mn. Y podemos interpretarlo como un corrimiento
hacia la derecha del diagrama de fase del sistema Al-Mn.

5. Durante el proceso de transicién amorfo-cristal existe un
fenémeno interesante de formacién y cierre de canales y huecos en
un rango pequefio de concentracién (aproximadamente 70% at.Al). Los
canales nunca se cruian, de hecho se comportan como si se
rechazaran (al modo de repulsi6én de cargas). Y al cerrarse lo
hacen en forma casi inversa a como se van formando. Hemos dado una
primera aproximacién a la interpretacién de este fenémeno en base
a la transicién de una fase a otra.

6. Un estudio que debe de ser realizado en un futuro
inmediato es aquel que nos permita conocer el papel del oxigeno en
todo este proceso, puesto que, aungue el analisis gquimico nos
mostré su presencia, en todo el desarrcollo experimental en ninguna
de las fases obtenidas no observamos indiclios de &l.

119



5.
6.
7.
8.
9.
10.
11.
12.

13,

14.
1s5.
16.
17.

18.

19.

20.

21.

22.

23.

REFERENCIAS

José Reyes y M.J.Yacamén, J. Vac. Sci. Tech., AB(4)},

3455 (1990).

Reed-Hill E. R., Principios de MetalGrgia Fisica, Ed.
Continental, México (1982).

Brophy Jere H., Rose Robert M., Wulff John, Propiedades
Termodindmicas, Ed. Limusa, Mexico (1978).

Swalin R.A., Thermodynamics of Solids, Ed. John Wiley and Sons
Inc., U.S.A. (1972).
McGrow-Hill, Encyclopedia of Sci. and Tech., 8, 98 (1977).
Koester and Bechthold, z. Metallk, 30, 294 (1938).
Hofmann W., Aluminiun Berlin, 20, 865 (1938).
Nicol A.D.I., Acta Cryst., 6, 285 (1953).
Bland J.A., Acta Cryst., 11, 236 (1958).

Taylor M.A., Acta Metall., 8, 256 (1960}).

Bendersky L., J. Microsc., 146, 303 (1987).

J.D.Fitz - Gerald, R.L.Withers, A.M.Stewart and

A.Calkas, Philosophical Magazine B S8, 15 (1988).

T.L. Daulton, K.F.Kelton, and P.C.Gibbons, Philos.Mag.Lett.,

63, 257 (1991).

Shechtman D., Blecch J., Phys.Rev.Leff 53, 1951 (1984).

Bendersky, L., Phys.Rev.Lett 55, 1461 (1985).

R.J.Schaefer and Bendersky, Scripta. Metall., 20, 745 (1986).
K.Urban, J. Mayer, M.Rapp, M. Wilkens, A.Csanady, and
J.Fidler, J. Phys. (Paris) 47, C3-465 (1986).

Gadner M., Sci. Am. January, (1977).

T. Goedecke and W. Koester, Z. Metallfd, 62, 727 (1971).

H.W.L. Phillips, J. Inst. Metals, €9, 275 (1943).

J.L. Murray, A.J.McAlister, R.J.Schaefer, L.A.Bendersky,
F.S.Biancaniello and D.L.Moffat, Metallurgical Transactions,
18A, 385 (1987).

Kentaro Yoshida, Akira Takekawa, Thin Solid Films, 48, 293

(1978).

Gareth thomas, Michael J.Goringe, Transmissién Electron
Microscopy of Materials, Ed. John Wiley and Sons, New York
(1979).

120



24,

25.

26.

27.

28.

29.
30.

Rodriguez Ferndndez L., Tesis Licenciatura, Comparacién de los
métodos de andlisis Pixe y RBS en medicién de espesores de
peliculas delgadas a bajas energfas, México (1988).

Vigil Santos E., Introduccién a la fisica del estado s6lido,
II, Ed. Pueblo y Educacién, Cuba (1986}).

L.H. Schwartz and J.B.Cchen, Diffractién from Materials, Ed.
Academic Press. Inc., Londres (1977).

J. Reyes-Gasga y R. Hern&ndez, Thin Solid Films, 1992 (en
prensa).

L.C. Chen and F.Spaepen, J. Mater. Res., 5, 1871 (1990).

D. Romeu, Int. J. Phys., B2, 77 (1988).

P.B.Barna, J. Mater. Res., 7, 1115 (1992).

121



	Portada
	Índice
	Introducción
	Capítulo I. Conceptos Fundamentales
	Capítulo II. El Sistema Al-Mn
	Capítulo III. Objetivos del Presente Trabajo
	Capítulo IV. Equipo Utilizado
	Capítulo V. Desarrollo Experimental
	Capítulo VI. Resultados
	Capítulo VII. Discusión
	Conclusiones
	Referencias



