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RESUMO

Este trabalho descreve a construgao e operagao de dois

fornos especiais para crescimento de monocristais pelas tecnicas

e Bridgmann e Czochralski. Varios cristais de LiF puros e dopa-

jon

dos foram crescidos nesses fornos e suas propriedades testadas.
O fornc para crescimento pela técnica de Bridgmann po-

o . ~ .
800°C em atmosferas agressivas nao oxidantes (por

até 1
). Com esses fornos podem ser crescidos monocris-

teis de MnF., e PbF,,.
2 2
O forno para crescimento pela técnica de Czochre =i

permite a preparacgac de monocristais de Nitreto de Litio
partindo do Litio metalico e de Nitrogenio gasoso sob pres: .

Os fornos e sua operagao sao descritos em detalhes per

mitindo sua reprodugao.
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ABSTRACT

This work describes the construction and operation of
two special furnaces for crystal growth using Bridgmann and
Czochralski techniques. Several LiF single crystals, pure and
coped, were grown in these furnaces and their properties tested.

The Bridgmann furnace allows operation at temperatures
s nigh as 1.800C and no-oxidational agressive growing conditions
‘cry EF gas for example). In this furrnace it is possible to grow
Man and PbP2 single crystals.

The Czochralski furnace allows the growth of Li3N
starting from Li metal and gaseons N2, under pressure.

The furnaces and their operation are described in

details allowing their reproduction.



capiTuLO 1

INTRODUGAO

-

I.1 - Objetivo deste trabalhc

Depois de termos crescido mais de 50C monocristais halo-
genetos e cianetos alcalinos, puros e dopados, pelo método Czochralski
e diversos outros por solugao, desenvolvemos este trabalho baseado
nas experiéncias adquiridas nesses cristais, nos conhecimentos acu
mulados nos cursos dae pds-graduagao e em leituras especializadas.

Entretantoc, este trabalho nac okjetiva trazer uma contri
buigao nova, nem fornecer novas informa¢bes aos especialistas  na
area de crescimento de monocristais fora do pais. £ um avangc den-

tr

o

das nossas condigoes.

O nosso objetivo principal, como primeira Dissertacaoc de
Mestrado na area de crescimento de monocristais do Instituto de FI
sica e Quimica de Sao Carlos, & apresentar uma teoria acessivel ao
nac especialista nesse setor, nos pontos que julgamos ser de maior
importancia e uma parte experimental onde desenvolvemcs dois méto-

dus para crescimento de monocristais por fusao. Esta primeira eta-

pa & dedicada ao crescimento de fluoreto de litio pelcs métodos
Bridgmann e Czochralski e, posteriormente, em uma segunda etapa,
ao crescimento de outros fluoretos e nitretos, tais como MnF .,
PbFz, CaF2, Li3N, etc.

O fluoretc de litio normalmente & crescido no vacuo. En-
tretanto isso provoca uma perda apreciavel do sal devido & evapora

cac. Para evitar esse inconveniente desenvolvemos um forno espe-



cial onde podemos crescer esse tipo de cristal e o LiBN em pres-
sdes de gases inertes acima da pressao atmosférica, pelo método
Czochralski.

Os fluoretos de Manganés, Calcio, Chumbo, etc., exigem
em seus crescimentos um grau bastante alto de pureza, tanto no am
biente de crescimento gquanto nos sais. Para que essas condigoes
fossem conseguidas, desenvolvemos um forno resistente ao ataque
quimico do HF, afim de que os monocristais pudessem ser crescidos
em uma pressaoc parcial dessa substancia.

Evidentemente, ndoc tivemos a pretencdao de analisar to-
dos os aspectos de um assunto tac vasto e complexo como © cresci-
mento de monocristais, nem de sermos rigoroscos em nossas demxﬁes,
ficando para o proximo trabalho um tratamento mais minucioso do

assunto.

1.2 - As Propriedades e Importadncias dos Fluoretos

Os fluoretos mais importantes sob diversos pontos de vis
ta sao os fluoretos dos metais alcalinos terrosos (Ban, SiF2 '
Can), puros e dopados, o fluoreto de litio, os fluoretos de me-
tais de transigao especialmente - © MnF, e ligas com outros com-
postos tais como Con, ZnF2 e o PbFz.‘

Sob o ponto de vista de aplicagOes os cristais de Car,
e LiF tem largo uso em janelas e componentes Oticos devido & sua
alta transmitadncia na parte ultravioleta do espectro e a nao serem

higroscopicos.

Do ponto de vista do entendimento de processos basicos



em fisica dos sblidos os sais de CaF2 foram extensivamente estu-
dados com relacao a fisica dos defeitos em sOlidos (especilamen-
te pelo grupo de Oxford)'. O estudo de centros fotocrdmicos com
vista a aplicagles em memdorias Oticas foi feito  principalmente
pelo grupo de RCA -em Princeton. Os sais de manganés e suas ligas
tém importancia bem definida no estudo das excitagOes coletivas
de spins (mangnons) 2.

Os sais de chumbo vem ultimamente sendo estudados como
condutores idnicos do tipo sdlido superionico onde os ions que

-

sao responsaveis pela corrente seriam os aniontes (F )°?.

I.3 - Métodos de crescimento de monocristais por fusao -

- Bridgmann e Czochralski.

I.3.1 - Bridgmann

O método Bridgmann de crescimento de monoc:istais
foi desenvolvido por P.W.Bridgmann em 1925. Esse método con-
siste na solidificagao fracional de um material pre&iamen—
te fundido, em um gradiente de temperatura. A solidifica -
¢ao fracional serd discutida em detalhes no paragrafo I.S.

Podemos representar esquematicamente o método pela
figura 1. O forno utilizado possui um gradiente de tempera
tura, onde a parte superior € a mais guente e o ponto in -
termediario da "regido de crescimento" & o ponto de fusao
do monocristal que esta sendo crescido.

Quando o cadinho passa através desse gradiente de

temperatura, ou guando fazemos o ponto de fusao caminhar



\ Altura
/ J L
/ \
/| \
/ >
/ \
\
/ \
<P 74 I I \
: / \
: / \
i / \
i / \
|Tf / Q
} =T
Figura 1

através do cadinho estdtico, ha uma solidificagao fracional
do cristal, pela perda do calor de solidificagao para a par
te inferior do forno. Se a velocidade de solidificagao & su
ficientemente lenta, (e na auséencia de fatores estranhos )
obtemos um monocristal.

Os fatores que influenciam a obtengao de monocris-
tais de alto grau de perfeicao, neste método de crescimento,
podem ser divididos em duas categorias:

a) Fatores Controlaveis - que podem ser modificados de algu

ma maneira pelo crescedor:

Ambiente de crescimento;

- Pré-purificagao do material;

Gradiente de temperatura;

Velocidade de crescimento

b) Fatores nao Controlaveis - propriedades intrinsica do sis

tema cadinho-material que estid sendo crescido:



(@2

- Coeficiente de segregagao (discutido no paragrafo 1.5);

- Coeficiente de difusao de impurezas na fase liquida;

- Redugao do ponto de fusao por unidade de concentracgao
de outras impurezas;

- Outras propriedades intrinsicas do sistema, tais como:
a volatilidade da substancia, condutividade térmica do

sistema, reacgoes quimicas, etc..

I.3.2 - Analise dos fatores controlaveis

Como nao podemos manipular os fatores nao controla-
veis, devemos fazer uma melhor analise dos fatores controlé
veis, a fim de que possamos melhorar as condigoes de cresci
mento e adapta-las a cada cristal desejado ou melhorar a
qualidade dos cristais obtidos.

- Purificagao do ambiente de crescimento:

0 ambiente adequado no crescimento de monocristais é
um dos fatores mais importantes a serem controlados se
guizermos obter monocristais puros.

No método Bridgmann o ambiente geralmente € o vVacuo,
ou um fluxo constante de um gas inerte como o Nitrogénio,
Argonio, etc.. Entretanto, esses gases normalmente pos-
suem impurezas indesejaveis, como a umidade e © oxigénio
que devem ser eliminadas, principalmente no crescimento
de fluoretos ou em fornos que utilizam resisténcia de gra
fite, pois além da contaminagao dos monocristais ha o in-
conveniente da destruigao da resisténcia.

A purificagao do Argonio, por exemplo, pode ser facil



mente feita através de um secante e um retentor de oxigé-
nio, como veremos na parte experimental. Nos metodos mais
recentes, entretanto, utiliza-se uma pressao parcial de

HF na atmosfera de crescimento.

Pré-purificacao do material:

Certos materiais encontrados comercialmente nao sao
ideais para o crescimento de monocristais devido as impu-
rezas. Os fluoretos, por exemplo, possuem um grau de pure
za imprOprio para o crescimento de monocristais, uma vez
gue a umidade e os Oxidos estao presentes em uma quantida
de significativa. E necessadrio, portanto, uma prévia puri
ficagao em atmosfera de HF, onde os Oxidos sao eliminados

por reagao do tipo:

MnO + 2HF = MnF2-+H20 .

O equipamento utilizado nessa reag¢ao tem gue ser resisten
te ao ataque quimico do HF. Sao poucos os materiais que
possuem essa propriedade. Normalmente se utiliza um tubo

de platina, o que torna o sistema caro.

Gradiente de Temperatura

Um forno ideal para o crescimento de monocristais pe-
lo método Bridgmann deveria ter um gradiente de temperatu
ra infinito, para que o crescimento fosse efetuado em ca-
madas de espessura aproximada do parametro da rede. Entre
tanto, esse gradiente, na pratica, & impossivel de se con
seguir, e a obtengao de um grande gradiente leva a difi -

culdades teécnicas muito complexas.
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Para podermos entender a importancia de grandes gradi
entes de temperatura, devemos fazer uma anadlise da ener-
gia livre molar de uma substancia pura. Podemos escrever

a variacao da energia livre molar como:
du=-sdT+vdpP -xdY .

Como o crescimento & geralmente efetuado a P e Y constan-

tes, temos:
du = -s dT .

Se supuzermos gue a variacao da entropia em uma fase seja
desprezivel em relagao as descontinuidades da entropia de
mudanga de fase, podemos integrar a entropia constante, e

temos a energia livre molar em fungao da temperatura:

M- Hy = - j s dT

= -s T+ .
M sT+u,

Podemos portanto graficar u(T) xT (figura 2).

No grafico podemos notar que existem posicoes metaesta -

veis, isto &, com maior energia livre, que sao denomina-
das de regioes de super-resfriamente. Quando o material
fundido & esfriado, geralmente o material nao se solidifi
ca no ponto de solidificagao, mas continua na curva do 1i
gquido de maior energia livre. Quando o abaixamento da tem
peratura torna o ponto de super-resfriamento insustenta -
vel, haverda uma solidificacao rapida e incontrolavel da
guantidade de liquido dessa regiao, que independe da tem-

peratura. Isso provoca O aparecimento de diversos pontos
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Figura 2

de nucleagao e o resultado da solidificagao & um pélicrig
tal. Devemos, portanto, reduzir a quantidade de liguido
da regiao metaestavel atraves do gradiente de temperatura,
como podemos verificar no esquema da figura 3.

Nas substancias naoc puras, temos um caso especial de
super-resfriamento que & denominado de super-resfriamento
constitucional.

Como podemos notar na figura 6 as solubidades das im-
purezas nas fases sdlida e liguida nao sao iguais, causan

do concentracoes diferentes em cada fase em equilibrio.
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Notamos gue a temperatura de transicac de fase é uma fun-
¢ao da concentragao e para o caso particular esquematiza-
do a solubilidade das impurezas na fase sdlida é menor

gue na fase ligquida:

/
To liquido
T 4
| l
! i
! !
! |
I'solido
' |
' |
l L :
» Concentragao
XS XL
Figura 6
Dizemos, entao que as impurezas foram segregadas para a
fase liguida. Esse aumento da concentracao de impurezas

na fase liguida normalmente tende a diminuir a temperatu-
ra de solidificagéo na interface de crescimento, pois a
velocidade de crescimento & diferente de zero e a difusao
de impurezas na fase liquida nao & instantanea. Esses fa-
tores provocam um gradiente de concentragac das impurezas
na fase liguida, (figura 7), onde a parte mais concentrada

& a interface de crescimento.



[ -
[

liguido

so6lido

distancia
Figura 7

Desde que o0 abaixamento da temperatura de fusao & normal
mente proporcional a concentracao de impurezas:

R T2
AT, = X (Apéndice A)

f AH 2
£

(onde TO & a temperatura de fusao do material puro e AHf
& o calor de fusao da substancia pura), ha um gradiente
na temperatura de solidificagao na interface de crescimen

to:

Distancia

e m— ae— —

e e - - - = e e ———

I
I
l
|
I
' e
T S . £ “concentragao
2
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Se o gradiente de temperatura obtido no forno & menor que
o gradiente da temperatura de solidificagao da substancia,
o super-resfriamentc constitucional ocorrerad, isto &, ha-
verd uma solidificacgao preferencial em regices onde a tem

peratura de solidificagéo ainda € alta:

distancia

~ - - liquido

ExXcesso de N
impurezas apri [ — — = = = — — == ——-
sionadas

solido

Figura 9

Isso causa o aparecimento de diversos pontos de nucleagao
e o aprisionamenﬁo do excesso de impurezas no cristal.
Tanto o super-resfriamento como o super-resfriamento cons
titucional podem ser evitados se o equipamento utilizado
na obtengao do cristal possui um grande gradiente de tem-
peratura, 0 que, entretanto, nem-sempre é possivel na pra

tica.

Velocidade de crescimento
Os processos de super-resfriamento e super-resfriamen
to constitucional podem ainda ser evitados através do con

trole da velocidade de crescimento. Com a diminuigao da



[
w

velocidade de crescimento temos um aumentc na probabili-
dade de aparecimento de pontos de nucleagac e a diminui-
cao de fluxos de impurezas para a fase ligquida, no caso
do coeficiente de segregacao ser menor que a unidade.

A velocidade de crescimento, isto &, o rendimento de

um forno para crescimento de monocristais pelo método

Bridgmann estd diretamente ligado ao seu gradiente de
*

temperatura

I.3.3 - Czochralski

O crescimento de monocristais pelo método Czochralski
ou por puxamento foi desenvolvido por J. Czochralski em 1918.

O principio do método pode ser esquematizado como:

T;/dedo frio

semente
- cristal
/Y
— X
~1iguido . |T™cadinho

Figura 10

(*) apendice B
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isto &, o material a ser crescido & totalmente fundido e em

sua superficie & colocada uma semente para servir de ponto de

nucleagdo e dar orientagao ao monocristal. Nessas condigoOes

temos um equilibrio dindmico entre as fases sdlida (semente)
e ligquida. Com o abaixamento da temperatura de maneira lenta,
a condigao de equilé&fio dinamico passa para uma outra condi
cao de "quase-equilibrio dinamico", favorecendo a fase s0lida,
isto &, o fluxo de elementos para a fase sblida & maior gue ©

fluxo de elementos para a fase liguida, uma vez gue a redugao

da temperatura causa esse sentido preferencial para o fluxo
devido as alteragoes dos potenciais quimicos das fases.
monocristais

T0 parametro de contrdle no crescimento de
por fusao € o fluxo de calor associado com o calor latente de

solidificacao liberado na interface de crescimento. £ portan-

to de vital importancia a otimizag¢do na dissipagao desse ca-

lor. Para isso o método utiliza um gradiente de temperatura

no monocristal, fazendo com que o calor flua para fora do

sistema, através do "dedo frio", como podemos esquematizar

através da figura 11l.

Para a obtencdo de monocristais com poucas imperfeigoes,
se impde que a interface sblido-liquido seja plana (crescimen
to por camadas completas)*. Isto requer que tenhamos uma iso-
que

terma aproximadamente normal a diregéo do crescimento, ©

implica no gradiente de temperatura radial nulo. Portanto te-

mos:

(*) Apendice ¢



= K (gradiente paralelo ac crescimento)
ay
ar . 0 (gradiente normal ao crescimento)
dr

fluxo de calor

[

csradiente de Temperaturd

—

SOV

Ficura 11

£ de muito interesse fazer um estudo mais detalhado do
fluxo de calor no crescimento de monocristais pelo método Czo=
chralski. O fluxo de calor gue passa através do monocristal du
rante o crescimento & dada por:
QC=QL+ U
. onde QL & o fluxo de calor associado ao calor latente de soli-
dificagao e Qn & o fluxo de calor provindo da fase liguida. Te

mos ainda que:

QL= AQSL'dl,‘
dt



16

m Log
44
QC = .Zk_ "S _@_,r._
dys

onde A é a area externa co cristal, ¢ é& a densidade do sdlide,

-

L ¢ calor latente de sclidificacgao, dy/dt &€ a velocidade decres

cimento do cristal, k. a condutividade térmica dc liquido, k e

a condutividade térmica do monocristal e 4dT/dy, e dT/dyS sao os

L

v L=

gradientes térmicos do liguidc e do monocristal respectivamente.

[

1

Substituindc, temcs:

v} T 2 .
. a1 . Qy , aT
A = A B L — K
s . S , J R
av _ dt ay
) 1.

logc a velocidace de crescimento € daco por:

- - i N - M
1R : . 2 asl A~ '
[ShN < i G . [OUY

—— D e— K —— W7

[N

- oL dv_ Tody,

Pela expressac acima, podemos concluir gue temos uma maior ve-
lccicdade de crescimento, guando temos um grande gradiente de
temperatura na fase cristalina e um gradiente nulc na fase 1i-
guida, pois as condutividades térmicas saoc constantes. O casc
de um gradiente negativo na fase liguida rac favorece © cresci
mento, uma vez que ¢ liguidc se torna instavel (super-resfria-

do) o gue d& crigem ac crescimente Gendriticc’ na interface.

Podemcs ainda notar que a condutivicdade térmica de um

(3

monocristal & um fator determinante em seu crescimento pelo me

tode de puxamento. Baixas condutividaces térmicas provocam pe-

(*\
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guenas velocidades de crescimeénto e em alguns casos ¢ tempo

-

‘de crescimento & tal que & impossivel a/utilizagao desse mé

todo.

‘2 influéncia da condutividédg térmica na velocidade
de crescimento pode‘ser determihaaé‘atravéé‘defdopagens efe
tﬁadas em/cristaisi;énicos,.uma vez que certas impurezas

exercem grande influércia na condutividade térmica.

SR

Diagrama de. fase e sua aplicacac nc crescimento de cristais
mixtos e dopados ERE
I.4.1 - Introducgac E

O crescimento de cristais pode ser denominado, em

um sentido amplc, como a ciéncia e tecnologia de controle

2

da transigac de fase para obter um sdlido monchisﬁai.HCon—
sequentemente ¢ conhecimento aa termodinémica.aartransigéo
4é fase e 'a habilidade de deduzir do diagrama de fase as
conseguéncias para ¢ crescimento do cristal sao as  chaves
para um eficiente trabalho nesta &rea de pesquisa. ot

1.4.2 - Estabilidade dos SiStémas~termodinamicosm-a e

A estabilidade dos sistemas termodinamicos esta ba-
seada nos principios de maxima entropia e minima  energia
(equilibrib). e |

No equilibric, portanﬁo, e nedéséério qﬁe«o sistema
possua & maxima entropia compativel coﬁ sua enefgia, ou em

tratamento reciproco, a minima energia para uma determinaca

entropia. )




Se cptarmos pelo critério de minima energia, para
um sistema de energia E=E(S,V), devemos ter as seguintes
condigoes:

. oy
2y ag=|E| as+ |&] av =0
38V 3V ;S
AZp ) 2 a2 ) ]
5 a’E = (B (@s) + 2 LE dasav + == (@) ® >0
e 588V Lav?

fazendo uma mudanca de variavel para eliminar o termoc cruza

2 ~n 2
ar = &£ gs + av
38° 485V
{2
42E = —2— (am ¢ + |2 L @vi‘so
3°E av‘j T
3s*

Ficamos, portanto, reduzidos a resolu@éo de uma equa
cao do tipo:

2 L 5@ ?so

A(4dT)
Para gue tennamos a minima energia para todos os valores de

dT e A&V (com excegac de AT =dV =10), devemos ter:

A>0 e B>0
como
A= 1 _ 1 _ [8s
= = = |82
3%E fgg} 3T | Vv
98*? EEIAY



3%E \,
5o B2°E _ 1885V =_!’§g
av? 3°E Lav )T
5872
_ _ 8P 3T 85 _ _{3P |
B=-|= - = = -|=
L3V T EAENY 5V T
iocgo a equacgac se reduz a:
58 | 2 : 3 )
= (dT)A+!—[3-E), - (@v)
oT ;¥ Loev T
e
B_S.E = _Cl:. > 0 e
8T | V T

Ve ey £ ~i o
» NOS garantem uma superficie

w7,
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_[ar}*
v _ _(8B) _ T 2 3s
_’gg“! (V)T 9V 3V 3T
{551V
0
_}E’_P\g > 0
{5V ) T

estabilicade do sistema,

jo

[ —

Figura

Y
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istce

e mirima energia no espaco
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A primeira condigao & sempre obedecida pois os valores de
Cv e T sao sempre positivos em condigoes normais. A segunda
condigcao €& que a compressibilidade isotérmica do sistema se
ja positiva, que e definida por:

aT

oP | T
4

K = - 1 >0 .
Y

T

Esses dois critérios, gque sao conhecidos como o  principio
de Le Chatelier, podem ser resumidos como: "Pelo criteéerio
de estabilidade um sistema tende a restabelecer o equili-
brio quando, por um método qualquer, foi desviado do mesmo'.
Se representamos um sistema homogeneo por uma equa-
cao de estado, ele se manterd em eguilibrio estavel, para
todos os valores da equagao de estado que satisfagam essas
inequagoes gue garantem a energia minima. Entretanto se es-
sa equag¢ao de estado possuir valores para oOs quais as ine -
guagbOes nac sejam satisfeitas o sistema nao poderd se man-
ter homogéneo para esses valores, pois a homogeneidade nes-
se ponto implicaria em uma energia maior que a minima para
o sistema. A tendéncia a minima energia do sistema fara com
que se torne heterogéneo, dividindo-se em fases distintas.

-+

I.4.3 - Transicao de fase de primeira ordem-monocomponentes

Para ilustrar uma mudanca de fase & usual utilizar
a equagao de Van der Waals, para um gas real:

2
a
2

N
V - bN v

que & uma equagac que pode representar uma grande quantida-
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de de sistemas homogéneos devido a sua generalidade.
Podemos notar que o critério de estabilidade nac &

satisfeito para qualguer valor da temperatura:

5P ) NRT L 2 N"a
i B Y
5V T (v-bN) 2 O

a?

Portanto o critéric de estabilicdade sb & satisfeitc para to
dos os valores dc volume em altas temperaturas.
A viclacaoc desse critéric pode ser notadc graifica -

mente:

L gy o e
piaura Lo

Notamos que o critéric é violadc no intervaio EDC
do grafico, a substdncia nac poderd se manter homogenea e
uma transicac de fase deve ocorrer.

f necessaric, ainda, saber para gue valcres da cur-
va p=pl(v) da isoterma, OCOIre essa transicao. Para isso
utilizamos a eguacac de Gibbs-Duhenr, gue relaciona a ener-
gia livre molar (potencial guimico) cor a pressac e temperég

tura:
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para a temperatura constante, temos:

E portanto, conveniente representar os valores de P
como abscissa e v como crdenada, para gue a area sok a cur-

va nos dé a variagac da energia livre:

Figura 14

Pela condicao de minima energia livre, temos que a

area I deve ser igual a area II, ou ainda Hp = Hp- Portanto
ficam definicas duas fases distintas, caracterizadas pela
descontinuidade de voliume:

P

[
(@l

Figura
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Evidentemente guando o sistema passa do volume vy
para © volume Vo realiza um trabalho dado por PAv. Para que
© sistema se mantenha a T constante & necessario que seja
fornecida uma guantidade de calor AH (calor latente de vapo
rizagao) .

Podemos ainda relacionar o calor latente de vapori-

zagao a temperatura e pressao constantes, com a variagao da

entropia:
AS = .AE .
T

Podemos agcra reescrever a variagao da energia 1li-

vre de Gibbs, para a transigéo de fase:
LG=AB~-T AS =0 .

Notamos que a variacac da energia livre em uma mu-
danca de fase e nula, conforme ja tinhamos concluido (uEa#Q
isto &, o aumento da energia no fornecimentc de calor é
compensado pelo aumento da entropia o gque d& uma nova posi-
cao estavel ao sistema.

Podemos ainda esquematizar, de acordo com a equagao
de Gibbs-Duhenn, o potencial quimico como fungao da pressao
e da temperatura, isto &: p=u(p,T) (ver fig. 16).

Notamos que existem curvas originadas pelas intersecgoOes das
superficies, que representam as "linhas de coexisténcias" de
duas fases, isto &, as fases possuem o mesmo potencial qui-
mico, estando portanto em equilibrio. Cada linha de coexis-

téncia especifica & combinagido entre a pressao e a tempera-

tura para que as fases se mantenham em equilibrioc.
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’

Figura 1leo

-3

Projetando as "linhas de coexisténcia" no plano PT,

obtemos o bem conhecido diagrama de fase em duas dimensoes:

liguide

Y

Figura 17

As linhas de coexisténcia, apesar dessa denominagag,

-~ . . : (oL i
nao possuem caracteristicas de linhas bem definidas, mas de
uma regido de ecuilibrio de fase, devido & metaestabilidade
do sistema, como podemos notar na esquematizagao do poten -

cial quimico em fungao da temperatura:
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, fegiao metaestavel
\ S. <685

Q

N Z——=eoullinrio de fase

vy
S 2 .
- ' \\
:1 “™reciac metaestave!
[ R
[ h
] -
T - T
m
Figura 18
I.4.4 - Sistemas Binariocs

Quando estudamos Os sistemas monocomponentes, ver:
ficamos gue a equagac de Van der Walls apresentava, para
baixas temperaturas, uma regiao de instabilidade, fazendo
com gue © sistema nessa regiac se dividisse em fases dife-
rentes.

Analcogamente, ¢ mesmo deve acontecer para 0s siste-
mas bindrios, onde & energia livre & uma funcgac que cGepende
da pressao, temperatura e concentragac.

Para podermos analisar uma possivel instakilidade
nos sistemas binarios, devemos primeiramente veriiicar a va
riacac das tendéncias de escape (fugacidade)* dos sistemas.
Para }sso vamos supor gue uma solucao kindria foi fundida a
uma temperatura T, em eguilibrio com sua pressac de vapor P
e gque podemos variar a concentragao dessa solugao ilimitada

mente. No equilibrio podemos graficar:

*
s
i)
[\
X
Q,
o
Q
©
ey
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A A T 0 B
f = 2% »curva ideal
~
~
N 7/
N S J—=—1wcurva real
N Ve
NS
Ve ~N
e
~ NN
Ve
/
Ve
0 XA 1
Figura 19

Se a pressao parcial de vapor de um dos componentes
~da solugdo pode ser considerada ideal, isto &, © vapor pos-
suir o comportamento de uma gas ideal, a medida da tendén-
cia de escape (fugacidade) & por definicaoc igual a essa pres
s3o, na fase de vapor. Sabemos ainda que no equilibrio ha
troca constante de moléculas entre as fases, isto &, salvo
pequenas flutuagbes, o numero de moléculas que passam da fa
se liguida para a fase do vapor e vice-versa &€ o mesmo, Ou
ainda "as fugacidades dos elementos de cada fase saoc iguais'.

Para um sistema binadrio no equilibrio, temos ainda

fA=PA e fB=PB .

Para o caso da pressao de vapor nac ser ideal, pode

mos avaliar a fugacidade como:
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]
-~

)

onde P, . € a pressao parcial que um gds teria na pressio P,.

As energias livres parciais molares sao dadas por:

Fa

i

RT &n fA e FB = RT ¢n fB

isto &, as energias livres parciais molares sdo fungdes cres
centes das fugacidades. Evidentemente a fugacidade é uma
fungao da temperatura e analogamente aos gases reais podemcs

tragar as isotermas, no espago f x x:

b
A T1
f
T, T
3 . T-‘ .7>12>T3
2
T3
a ————————
B
X

0 Figura 20 1

Para temperaturas abaixo de T, (critica), a solugao
nac poderad se manter homogénea na regido em que a tendéncia
de escape diminui com o crescimento da fragao molar. Na pra

tica, entretanto, com excegcao a um pegquenco grau de uma pos-

(*) Apendice »
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sivel supersaturagdo, ocorre a separagac em duas fases, com

a mesma fugacidade:

A \B
T
T

T3

a g

] X 1

Figura 2!
Torna-se evidente, portanto, existir um limite de

"solubilidade" para uma determinada temperatura e gue para
temperaturas inferiores a esta, o sistema nao podera mais
manter-se homogéneo, dividindo-se em fases distintas.

Para podermos representar um sistema binario em um
diagrama de fase, devemos representd-1o no espago tridimen-
sional, nas variaveis T, p e X conforme figura 22.

Entretanto essa representagao se torna laboriosa e
inconveniente para sistemas mais complexos. O diagrama, por
tanto, € usualmente tratado como bidimensional, deixando
umas das variaveis constante , mais freguentemente a pres-
s3o; os diagramas sido apresentados em secgoes isobaricas que
sdo projecoes dos diagramas tridimensionais. Como a maioria

dos sistemas de interesse, principalmente na metalurgia, es
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tac nas fases condensadas a pressoes cordindrias, nac inclu-
inde os contornos de fases entre vapor-sdlido e vapor-ligui
do, cue possuem, entretanto, grande importancia no crescl

mento de determinados monocricstais.

X R
seccao isobarica
Figura 22
Podemos classificar os diagramas de fase dos siste-

mas binarios em:

a) Solubilidade total nas fases soOlida-liquida
Para um sistema binadrio, onde existe uma sclubilida
de total dos componentes podemos graficar conforme fig. 23.

A sclugao liquida que contém a fragao molar ¥, com

io

¢a a solidificar-se 3 temperatura t Para esta temperatura

1
¢ liquido de composigaoc ¢ estd em equilibrio com o sOlido
de composigao p, entao um cristal obtido nessas condigoes ,
possui primeiramente composig¢ao p. Consequentemente a solu-

¢ao liguida & enrigquecida do componente B. Quandc a tempera

tura & diminuida a composig¢ao do cristal tende a mudar por
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um processo de difusao, seguindo a curva dos sdlidos. Na
temperatura tz, temos o cristal com a composigao q e a solu

¢3o liguida com a composigao m, o que evidencia um gradien-

te de concentracao na formacgao do cristal.

TmA )
Solucao 1iguida
|
—_— =
| |
| | ' e
L |
| So1uaao solida |
| ]
A | I | 8
X] X2 X
Figura 23
Outra informacao importante gque podemos obter do
diagrama de fase & a razao entre as quantidades das fases

em equilibrio:

quantidade do sdlido de composigao g _ sm

quantidade do liguido de composigaoc m  sq

b) Insolubilidade total na fase sdlida

vamos considerar duas substdncias A e B que sao com
pletamente insol@veis uma na outra no estado sdlido, mas

sdo completamente soluveis no estado liguido. O diagrama de

fase & dado por:
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T
Solucao
Tiquida |
s51ido A Solucacy B
l +
+ ] |
30lucdo 1ﬁquida Solucao liguida
c ‘ i D
| Solido A | I
|+ l I
| S1ido B | |
I I |
' l
I i '
A l : I B
XL Xe
Figura 24

Podemos notar que para altas'temperaturas existe uma Qnica
fase, uma solugao liguida. Com a diminuig¢do da temperatura
o liguido comegara a solidificar-se, por exemplo, na con-
centracao Xl’ no ponto s da curva liquida AE. Um cristal
do sdlido puro A comegara a aparecer nesse ponto, em equi-
librio com a solugao liquida. Evidentemente a solugao 1li-
quida se enriquecera do componente B. Isto significa que o
crescimento do cristal do componente A fara com gue a com-
posigdo da solugao liquida varie seguindo para o ponto E .
O ponto E representa a menor temperatura que a solugao li-
quida possa existir, e abaixo dessa temperatura, a solugao

s : : - , -, *
ligquida se solidificara formando "a mistura eutéetica".

(*) Apendice ¢



32

A estrutura final desse processo serd um cristal de A puro
mais uma mistura eutética. Para a concentragao X, teremos

analogamente a mistura eutética mais um cristal puro de B.

c) Solubilidade sdlida parcial

£ muito comum encontrar sélidos que sao parcialmen
te solliveis um em outro, enquanto que na fase liquida sao
completamente soluveis. Um diagrama de fase representando

uma solubilidade parcial na fase sdlida & representado por:

B+L

I
|
|
|
|

. A+B Sol solida |
2 = |
I

I

|

X

1
Figura 25

Vamos a concentragao X,: A solidificagcao tem ini-
cio em t,, com a formagdo do sdlido B de composigao O. Com
o esfriamento continuo a composigao do ligquido varia ao
longo da curva BE, até o ponto E, e o sbdlido B varia ao
longo da curva OD. Quando o ponto eutético é alcangado, te
remos um cristal B e uma mistura eutética.

Na concentragéo X2 um novo conceito aparece, pois

ha uma mudanga de fase no estado sdlido. Quando a tempera-
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imite

-

tura € diminuida para ur pontc abaixc de t c

solubilidade é excedido e © excessc dc componente B € re-

{

jeitado da solugac como precipitado.

I.4.5 - Sistemas Ternarics

Como a soma das fragoes molares dcs componentes &
unitaria, isto €, Xl-+X2-¥X3:=l, ¢ sistema ternario & defi
nidc com a especificacac da fracgac molar de dois componen-
tes, da pressac e da temperatura. (Consequentemente um sis-
tema terndrio possui 4 graus ce libercade. Se mantivermos a

pressac constante podemos representar craficamente em 2 di

mensoes, sendo usual representar a temperatura pelo eixo z:

<

B
Figura 26
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Projetando no plano ABC, temos:

Figura 27

Portanto podemos representar um diagrama de fase
terndrio, por um tridngulo equildtero, a pressdo e tempera
tura constantes, onde se adota as seguintes convengoes:

1 - Cada vértice representa 100% do componente respectivo
e o lado oposto 0% ;

2 - Os pontos sobre as linhas paralelas a um dos lados re-
presentam a concentragao do componente do vértice opos
to constante;

3 - Os pontos sobre as linhas que dividem um vértice repre
sentam composi¢oes com razoes fixas dos outros dois
componentes;

4 - Para encontrar a percentagem dos componentes A e C do
liquido Ll da figura, tracamos uma reta paralela aos
lados opostos de A e C e obtemos a composigao Y% de A

e X% de C.
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Um sistema um pouco mais cormplexc pode ser repre-

sentado por sistemas bindarios gue exibam pcntos eutéticos:

B

~
L

Figura 28

Projetando, temos:

o

b

Figura 29
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Evidentemente, podemos notar que esses componentes

sdo insoliiveis entre si. Podemos ainda representar um sis-

tema terndrio que apresenta um "gap" de solubilidade:

Figura 30

Notamos nesse caso que o acréscimo do solvente S no siste-
ma bindrio AB, que apresenta um "gap" de solubilidade, faz
com que essa insolubilidade decresga até que se tornem to-
talmente sollveis.

Evidentemente, existem grandes variagoes nos dia -
gramas de fases terndrios, que sao especificos para cada
combinagao de substdncias, e gue nao cabe examinarmos nes-

se trabalho, uma vez que o assunto & extenso e exaustivo.

1.4.6 - Principais informagoes que podem ser obtidas dos

diagramas de fase

N3o pretendemos analisar todas as informagoes que

podem ser obtidas dos diagramas de fase, mas extrair o que
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& de maior importancia, em nosso julgamento, pafa O rIresci
mento de monocristais. Entretanto devemos ter em conta, que
Os diagramas de fase nao apresentam a precisao desejada e
nem apresentam a fase gasosa, uma vez gue em metalurgia as
fases de maior interesse sao as fases condensadas, que, no
entanto, seriam de grande interesse no crescimento de monoe
cristais.

As informagoes mais importantes, em nosso enten-
der, sao:

1) Ponto de fusao dos elementos puros ou dos COmMPOStos que

fundem congruentemente e intervalos de temperaturas de

crescimento

Um dos fatdores limitantes no crescimento de cris-

tais & sem divida o ponto de fusao dos monocristais deseja

dos. Isso devido , principalmente, aos equipamentos gue se
rao utilizados no crescimento, bem como das propriedades
dos cadinhos que irao conter os sais fundidos. Por isso,

devemos como um primeiro passo conhecer através do diagra-
ma de fase a temperatura em gue vamos operar. Podemos en-
tao esquematizar na figura 31 um diagrama de fase das subs

tancias A e B e de um composto y==Aan que funde congruen

temente.

Do diagrama podemos obter gue a cristalizacgao do
elemento o com uma peguena concentracgao de B(Xl) devera
ocorrer no intervalo de temperatura entre TA e Te2 , onde

Ty € a temperatura de fusdo do elemento A puro, a cristali

zagao de R com uma pequena concentracdo de o analogamente

devera ocorrer no intervalo entre TB e Tel’ onde TB e a
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temperatura de fusao do elemento B purc. Para obtencac de
Cristais do composto y, temos tres possibilidades:

a) crescimento estequicmétrico

Nesse caso a concentracao de A deverad ser Xrn e a tempe-
ratura de solidificagao serid t.

b) crescimentc de y em uma solucao liguida rica em B

Nesse caso o intervalo de temperatura de crescimento se

e?

c) crescimento de y em uma solucao liguida rica em 2

ra entre Ty e T

Nesse casc o intervalo de temperatura de crescimento se

ra entre Ty e T

el °

L+R

yt+g

e e e

1 y=Aan

Figura 31

2) Cristais que devem ter crescimento nao estequiométrico

a) Cristais que fundem incongruentemente

Nem sempre & possivel crescer um determinado cris-

tal estequiometricamente, isto &, o cristal que é obtide



possul uma composicao diferente da composicac do nutriente,

fu?

As informacoes do diagrama de fase, nesse casc, Sac de gran
de importancia para podermos determinar o intervalo de cor
posicao onde a linha de liquide estd em equilibrioc com o

s6lido desejado.

Tomencs como exemplo ¢ diagrama de fase dos compo-

nentes RbI e AgI, donde queremos obter um monocristal ce
RbAg415, (super-idnico)
T
1iquido
i
i
i |
| i
i |
i !
] |
L 100
0 X X % RbI
a b
Figura 32

Podemocs notar portanto gue a concentragéo do liqui
do deve estar entre X e X, e nao na composigac estequiomé
trica do composto RbAg4IS. Portanto guando um cdeterminadc
cristal funde incongruentemente, ¢ crescimento pode ser efe

tuado em um nutriente de composigac diferente do cristal

desejade.

b) Cristais gue apresentam alta pressac de vapor de um

dos componentes.

Quando um dos componentes possul uma pressac de va
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por inconvenientemente alta devemos reduzir a concentragao
desse componente no nutriente a fim de reduzir a sua pres-
sdo parcial, pois como sabemos a pressao parcial é uma fuﬁ
cac crescente da concentragac, para substancias normais.To
memos como exemplo o GaP onde P posSui alta pressaoc de va-

por no nutriente estequiométrico:

T
Tiguido
p=~38 atm
GaP
A
|
4
154'
7
Ga 5 10 50 p
Figura 33

Podemos portanto obter o cristal de GaP de um nu -
triente com baixa concentragao de P, isto &, 5 a 10%, onde

a fugacidade de P & pequena e comparavel com a do Ga.

c) Cristais gue apresentam transicoes de fase sblidc-so

lido no abaixamento da temperatura

Quando um cristal apresenta transicoes de fase so-
lido~sdlido em altas temperaturas no crescimento estequio-
métrico, normalmente apresentam tensoes e outros defeitos
3 temperatura ambiente. O uso de um nutriente nao estequio

métrico pode evitar a temperatura de transicao de fase, pos

——



sibilitandc assim o crescimento er uma temperatura mercr.
Como exemplio, O titanato ce bario, em um nutriente estequico-
nétrico solidifica em uma estrutura hexagonal, transicio -

nando para a fase clbica posteriormente:

Hex BaTiO,

Hex BaTiO3 + L
b
cubico Tiquido
BaTiO, + L
3
!
t
1
|
I
|
[
!
4
L 1
Ba 50 64% 0 TiO2
Figura 34

Pocemos portanto obter o BaTiO3 diretamente na fa-
se c{bica utilizando um nutriente nao esteguiométricc de
composicac 64% de Tic, e 362 de BaC, evitanco os prclblemas
advindos da transicadc de fase sblido-sdlido.

3) Escolha de solventes para crescimento por solucao ou

por fluxc

O crescimento de cristais por solucao pode ser en-

tendido um crescimentc de um sistema multicomponente, onde
o solvente tem sido adicionado intencionalmente para obter
o cristal a baixa temperatura © que nac seria permitido no

material purc evitandc na maioria dos casos a fusao incon-
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gruente do soluto.

No entanto o crescimento de sistemas multicomponeé
tes apresenta a desvantagem do "solvente" prejudicar a
transferéncia de massa para o soluto (cristal) na interfa-
ce de crescimento. Um solvente polar, por exemplc, apresen
ta problemas de solvatacao dc soluto o gque prejudica a ve-
locidade de crescimento.

Quando o crescimento de um multicomponente & efetu
ado er altas temperaturas o crescimento € denominadc de de
"fluxo" ou por solucoes de altas temperaturas.

Podemos entao utilizar o diagrama de fase para se-
lecionar os solventes apropriados e o intervalo de concen-
tracao conveniente. Tomamos como exemplo o diagrama de fa-

se entre o BaTiO, e o KF:
-~

"
T -
~
'
/ .
/7 Hex BaT1O3
/
/
he b
R P -, Cubico
2 : BaTi0.
|
!
|
!
|
T _ e
€ KF + cubico ,BaTi0, _
< N BaTi0,

2
Figura 35
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Podemos entac obter cristais cubicos de BaTi0, quan
do a temperatura decresce de T, ate Te de uma solugao de
BaTiO, em KF cuja concentracgao e X,. Isso & possivel devido
ao fato que o BaTiO3 & completamente sollvel na fase ligui-
da em KF e completamente insoliivel na fase sdlida. Na prati
ca, entretanto, ha sempre uma peguena contaminagao do cris-
tal pelo solvente, uma vez que a segregagao pode ser grande
mas nao infinita.

Neste casc estd implicito no sistema uma proprieda-
de importante:"os constituintes do sistema sao saturados
congruentemente no solvente'. Isto significa gue a satura-
cao dos constituintes do sistema a ser crescido estac pre-
sentes na solugao em razac estequiométrica. Para o BaTiO, ,
implica que as solubilidades do BaO e T102 em KF sao iguais,
c gue nac deve necessariamente acontecer para todos ©0s sis-
temas. Devido a isso devemos utilizar um sistema ternario
de diagrama de fase para obter essa importante informagao.

Tomemos por exemplo, um diagrama de fase ternario,
(figura 36) onde temos dois solutos A e B e um solvente Sj,

e ainda um composto sdlido desejado gue é dado pela formula

Se o limite de solubilidade, linha 2-3, interscepta
a linha estequiométrica, o soOlido Aan pode ser obtido dire
tamente de uma solucao saturada estequiometricamente de
Aan. No caso, entretanto que os componentes A e B apresen-

tem uma saturacao incongruente no solvente 82, o) diagra-
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Figura 36

ma de fase pode ser representado como:

nm
Figura 37

As linhas de solubilidade e estequiométrica nao se
intersceptam. Portanto a cristalizacac tem inicio com o sd
lido A até que a solucgao liguida apresente uma concentra-

cao do ponto 2 no grafico, quando tem inicio a solidifica-



cao do componente Aan. Lego a saturaggo congruente & ne-
cessaria se desejamos obter somente o sdlido Aan da solu-
¢ao liguida.

Poder-se-ia, entao, nesse caso, crescer o cristal
de composicao B B nao estequiometricamente em uma  razao
entre 2-3. Na pratica, entretantc, a maior concentragaoc de
ur componente na fase liquida, faz com que haja um gradien
te de concentracdo entre as fases liguida e sdlida e ainda
um gradiente de concentragéo na propria fase liquida quan-
do esta apresenta uma baixa difusao do componente secrega-
do, o gue evidentemente dificultard o crescimento.

Pcdemos, entao, através do diagrama de fase terna-
rio selecionar um solvente conveniente para 0s compostos A
e B. Por exemplc © Y3Fe5012: 0s componentes Y203 e Fezo3

saturam-se em razoes nao estequiométricas em fluxo de PbC,

enguantc que no Pal.6B saturam-se congruentemente.

-0
273

4) Selecao do cadinho

Um fator importante na obtencao de monocristais de
alta pureza é sem diivida a selegdo de um cadinho "compati-
vel" com o fluido especificc dc cristal. Podemos para isto
obter informagaes preciosas através dos diagramas de fase,
evitando desse modo a destruicao do cadinho e a contamina-
gao do cristal.

Um cadinho, por exemplo, de alumina A1203, nao po-
de ser utilizado nc crescimento de 6xidos, como TiOz, sem

que haja contaminacao do cristal, comoc mostra o diagrara
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2015

aA]203.ﬁ.02%-L

1845

A1,0LTi
A1203 2O$T1O2
+ +’ L
L
B A1203.T102 T .
g A]ZO3 T102-+T102
J‘ .
A1203 X T1O2

Figura 38

Nctamos gue hd uma total solubilidade na fase liqui
da entre A1203 e T102 e gque quando fundimos o© componente
Ticz a 1845°C, o material fundido atacard ¢ cadinho fazen-
do com que a concentragao de A1203 aumente diminuindo a
temperatura de fusac. Se mantivermos uma temperatura cons-
tante na fusao, o gue normalmente acontece no crescimento
de cristais, a concentracao do liguido caminhara para ¢ pon
to B do diagrama de fase e o cristal cobtido sera Alzquioz
e o cadinho sera danificado.

Outros exemplos que podem ser citados, & contamina
cao de cristais de cianetos e compostos que possuem Bi =
Pb, quando crescidos em cadinhos de platina.

Como os diagramas de fase de substancias insola-

veis nas fases sdlida e ligquida sao de pouco interesse e
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trazem poucas informagdes, geralmente nao sao catalogas.

Isso causa certa dificuldade na selecac de um cadinho ide-

al para o crescimento de um determinado cristal. Entretan-

to, podemos saber, por uma simples observagéo do

diagrama

de fase, quais sao os inconvenientes no aspecto da contami

cao do cristal.

A Tabela I nos da uma relagao dos cadinhos mais
utilizados no crescimento de monocristais.
TABELA I
ot i al .. .C , .
aterias do T. de Fusao (°C) ( Usado pare Tmaxlma Atmosfere
sadinhe |
'Silicato, Boratos,
Fiatine 1772 halogenetos alceli 1500 oxidante
nos
. Metais, Ligas neutra
or 3
«! brafite 700 Fluoretos 2000 redutora |
— !
™ 3 14 . !
£iumine 2020 Metals, Liges 180C livre de
sulfetos oxigenic
halogenetos alcall 1000 neutra
nos [(ex. Fluoretos)
Tungstenioc 3410 Nitretos 2500 neutra |
Iridium 2442 Oxidos-compostos 2200 neutra
estavels
| Prata 3961 KOH 550 -
; . |
! Halogenetos alcali 200
| nos
Quartzo 171¢ Halogenetos alcali\ 300 ler? ge
nos (ex. Fluoretos) oxigenic
Metais, Ligas 1100
Sulfetos 1500
Halogenetos alcalil
nos {(ex. Fluoretos)
Pirex 800 metais ligas e sul 500
fetos .
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5) Tratamento térmico de cristais

Outra situacao de incompatibilidade que pode ser
prevista dos diagramas de fase & a contaminagao no trata-
mento térmico dos sdlidos, através da interagao de sdlido
vapor.

Tomemos como exemplo o diagrama de fase entre KI e

KBr:

700

580

KI KBr
Figura 39

Notamos que eles sao totalmente sollveis, tanto na
fase ligquida como na fase sOlida. Se tentarmos tratar ter-
micamente amostras de KBr e KI em um mesmo compartimento
onde nao héja contato mecanico entre elas, mas somente a
troca de vapor as amostras poderao fundir-se, ainda gque a
temperatura de tratamento seja inferior d temperatura do
KI (que apresenta a menor temperatura de fusao), uma vez
que a contaminacdo diminuird a temperatura de fusao das
amostras.

Evidentemente, além do refinamento das informagoes

obtidas dos diagramas de fase discutidas neste trabalho, ha

]
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varios outrcs aspectos em que os diagramas cde fase podem
contribuir para a obtencao de monocristais (apesar de suas
imprecisces), principalmente no equilibric sélido-vapor que

é tratado com muita propriedade na referéncia 1.

Métodos de pré-purificacac dos sais por refinamento por

zona e solidificacao fracional

I.5.1 - Segregacaoc

Quando as solubilidades de impurezas provenientes
do proprio material ou colocadas propositamente para obter
uma dopagem no cristal sac diferentes nas fases sdlida €
liguida, hd uma migracao dessas impurezas para a fase de
menor energia livre caracteristica do material. Esse fend-
menc € denominado ce segregacgac.

A segregagac & importante no crescimento de cris-
tais, por uma série ce razoes:

a) quando se deseja okter um cristal de uma composicac kerm

determinada, através da determinacac da composicao dc
nutriente;
0) guandc se deseja adicicnar um compornente insclivel na

fase soOlida para se obter condicOes experimentais vantea
josas, como mencr temperatura de crescimentc de um cris
tal de alto ponto de fusac;
¢) quando & necessaric fazer uma pré-purificacac do mate -
rial,
Cs casos & e £ ja foram discutidos no capitulo an-
terior, quando tratamcs dos diagramas de fase, restandc uma

analise do caso ¢, istc &, como aplicar a segregacac mais



eficientemente na purificacac de materiais.

1.5.2 - Coeficiente de segregacao

Na pratica, a cristalizagac nao & efetuada tao len
tamente para gue o sistema possa reajustar sua composicgao
através de todo o volume horogeneamente, como descrito nos
cdiagramas de fase. Entretantoc velocidades de cristalizagéq
em quase no equilibrioc, podem ser obtidas entre o fluide e
0 sClido na interface, ainda cue a transferéncia de massa

cause um gradiente de concentracac er ambas as fases:

f
C,, o
0

o !
C
0
s51ido Fluido solido Cg Fluido
y Yy
Figura 40

Para descrever a segregagac quantitativamente defi

ne-se como coeficiente de segregacac a grandeza:

C o
Cf os

s £ X

K = Y = _§

X
e

Na interface, temos:
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once C_ é a concentracac na interface do sdlido e dc flui-
dc e (o) & & densidade na interface.

Quando ko <1 para um determinado componente em ume
matriz cristalina, esse componente & rejeitado para a in-
terface de crescimentc, endquantc que se ko> 1 o corponente
€ introduzido na rede cristalina preferencialmente.

Para descricac dcs processcos ce purificagac, entre
tanto, ko nao nos cd& muitas informag¢Ces, uma vez que esta-
mos interessados en todo © volume e nac na interface. Deve

mos entao definir um "coeficiente efetivo de sedgregagao"

_ s , £
k = CO/C

onde supomos as densidades das fases como sendc aproximada
. . £ U D P
mente iguais, e C° a concentracao cc¢ rluido fora da inter-
face.
Se as condigoes experimentais sao tais gue o gra -
diente de concentracac ne fase liquida seja desprezivel

temos:

e a maxima eficiéncia & obtida no processo de segrecagac ,
uma vez gue ha uma redistribuigac das impurezas segregadas
por todo o volume do liguido.

No casc do sdélido e ¢ iiguido estarem em equilikric
na interface, entao ko torna-se igual ac coeficiente de se
gregagao de equilibric k' que depende somente Cas proprie-

dades termodinamicas do sistema. Podemos entao obter ¢ coe
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ficiente de segregagao através dos diagramas de fase, con-
forme vimos no capitulo anterior, uma vez que na pratica

ko==k' nos processos de crescimentc de monocristais.

I.5.3 - Termodindmica da segregacac de equilibrio

O coeficiente de segregacao de equilibrio k' pode
ser determinado "teoricamente" se conhecerros certos para-
metros experimentais, tais como o calor de fusaoc, calor e
a entropia de mistura nas solucdes liquida e sdlida.

Consideremos, um sistema bindrio e o equilibric sd
lido-liquido em uma cristalizagadc. O potencial quimico en-
tre as fases & dadc por:

g T € H1e T H1s

onde o primeiro Indice indica o componente e © segundo a
fase. O potencial culmico de uma solucao real & dado por:

L. = u¥ + RT 4n v, X, **
i i i7i

onde p; & o potencial cuimico do estado padrao e nao de-
pende da composiciZo. Podemos entao obter o coeficiente de

segregagac no equilibrio:

~ T R *

. %o Y2y M3 T RIgl Yoy bz

k! = — = exp exp |

%2 Ya2s . K 2s RLJ
onde Au§ & a variacao do potencial guimico do componente 2

puro na fusao, para uma temperatura T (temperatura de fu-
sdoc de uma solucadc diluida do componente 2).

Para determinarmos ¢ valor numéricc ce k', devemos

53/Yog - Para isso duas  idealizagoes
X

determinar Au§ e v
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sao comumente feitas:

a) as capacidades calorifica do componente 2 nas fases so-

e}

lida e liguida sac independentes da temperatura no in -
tervalc entre T e T. onde Tz € a temperatura de fusac dc
<

componente Z purc. Isso ncs permite © calculo de fu%X su

4

pondc que Shz(T\ ¢~ ccrponente 2 purc seja aproximada -

mente igual ac caler de fusac a temperatura T Temos

5
portanto:

Juk = Lho(T) - T LS (T)
T Ah. (T
Lok o= oho (T - 275
-2 3 o (T -
m
2

C erro resultante dessa aproximagao &, para a maioria
dos sistemas, menor gque as incertezas dos parémetrostﬁg
modinamicos;

as solugoes sdlidas e liquidas sao consideradas como ten
do um comportamentc regular, isto €, scmente a entropia
configuracional scfre variagao na dissolugao, enguanto
gue a entropia vikracional permanece constante. Issc
permite o calculo dos coeficientes de atividades atra -

vés do calor de dissolugao do sistema.

De acordo com (**), temos:

-
Loy
exp |

2 L

d']
2‘.

Y

RT

b

onde Ay, € a variacac do potencial quimico do componente 2

na dissolucao, e gue pode ser expressado como:
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Aug - Ahg -1 Asg

onde Ahg e Asg sao o calor e a entropia de dissolucac res

pectivamente. Para una solugéo regular, temos:

»..,d—_fd m G Y
A_L«z - L.-h2 + R; AR G4 ‘>2
portanto, temos:
. fAhzi
1o = EXp b
RT |

logo, obtemos:

r JENe! 4 _d A \ \ 37
x'= exp [= ! + - , .
R T T T it H
| 2|
[, P
Os decis primeiros termos dessa relacao contém s

calcres de dissolugao ou a energia requerida para transfe-
rir um mol do componente 2 fundido (na fase liquida) para

a rede cristalina e um nol do componente 2 da fase solide

-

para a fase licguida. Cependendo se Ah;£§ Ahgs O coeficien-
te de segregagac decrescerd ou aumentard, isto &, a impure
za se acumulara na fase que ele causar menor crescimentoc da
energia no sistema. Dependendo, ainda, do ponto de fusac do
componente 2, T2 N T, ¢ coeficiente de segregacao serd me-

nor ou maior, como podemos cibservar através dos diagramas

de fase na figura 41.

I.5.4 - Segregacac er cristais idnicce

Em sistemas iérnicos & frequertemente okservado uma
grande dependéncia da segregacac ccm os estados de valén -

cla entre a impureza e a recde cristalina.
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Figura 41

Quando ions multivalentes, por exemplo M*" s3c in-
corporados em uma rede cristalina ce Ilons monovalentes, va
cincias cations s3c formadas para ranter a neutralidade elé
trica do cristal. Podemos representar e€ssa incorporagac pe
la reagao:

++ > ++ ™
M +« M + %+ .

A constante de equilibrio dessa reacac é dada por:

[+t ]
!Ms L+

++
El

(U

-

Na rede, entretanto, hd também vacancias positivas
e negativas (defeitos Schottky) que dependemr somente da tem

peratura (supcndo a pressao constante). Esse processo ce



formagdo de vacancias pode ser descrito por:

AHZ;+ + |-

A constante de equilibrio dessa reagao & dada por:

= [ ; ] [ﬁ] pois [an] -1

A neutralidade eléetrica média do cristal e dada

pela condigao:

degial

Podemos entac escrever o coeficiente de segrega-

++
M
s

cao no equilibrio como:
r -
++

BENE

Portanto o coeficiente de segregagao torna-se uma fungao

k 1

da concentracao das vacancias no cristal. Podemos ainda

escrever, através dessas equagoes:

k' =
1/2
] /

++
{kl[Mﬂ ] tky)
Desde gue k2 <kl o coeficiente de segregagéo cres
ce com o decrescimento da concentrag¢ao de impureza na fa-

se liquida.

++

Para altas concentragées, temos k2<<kl{MQ

] , lo-

go o coeficiente de segregagao pode ser escrito como:
k, 11/2
e | Y

(%]

b
I
|
-
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O coeficiente de segregagao torna-se entao indepen-

dente da concentragao dos defeitos Schottky, isto &, com o
r -

decréscimo de LM;+J as vacancias induzidas pela concentra -

cao de impureza tornam-se comparaveis com a concentragao de

defeitos Schottky, e a incorporagao de impurezas divalentes

é energicamente mais favoravel do que para altas concentra-

¢oes.

Diversos outros fatores influenciam as diferencas de
concentracoes entre as fases sdlida e liguida, sendo a prin
cipal delas a diferenga de raio idnico entre a matriz cris
talina e a impureza. Entretanto, a analise desses fatores
fogem do objetivo deste trabalhc, uma vez que estamos inte-

ressados na utilizagao pratica do coeficiente de segregagao

sem nos preocuparmos com uma analise atomistica mas apurada.

I1.5.5 - Solidificacao fracional e refinamento por zona

O processo de segregagac, quando utilizado de manei
ra controlada, pode ser vantajosamente aplicado na purifica
cao de materiais.

Tomemos como exemplo o processc de solidificagao fra
cional de um material, onde g & a fragao solidificada e v a

velocidade de solidificagao:

77777 7]

//Sélido CAR LTquido
VLSl L
fP— 9 —

Figura 42
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Para o caso mais geral de uma mistura, o sélido ob-

tido tera o seguinte perfil de concentragao:

S
R

> = KC

o " “olpzzzZZL

g 1
Figura 43
A primeira camada do s6lido contém uma concentragao

Ci = kC_ onde C_ € a concentragao inicial da fase liquida e

k o coeficiente de segregagéo efetivo, isto &, com o cresci
mento da fragao sclidificada (g) hd uma formagao de uma zo-
na onde a concentracac de impurezas €& menor que Co’ devido
a segregagao dessas impurezas para a fase liquida. Ha, evi-
dentemente, uma zona onde a concentracgao do solido & maior
que a concentragao da fase ligquida, uma vez que a massa se
conserva.

Assumindo que o nivel de impurezas inicial CC seja
uniforme, que k seja independente da fragao solidificadal(g)
e que a difusao na fase sbOlida possa ser desprezada e que ©
componente considerado sd seja transportado atravées da fase
ligquida, o perfil de concentracado do sdlido é dado pela re-
lagao de Pfann:

_ k-1
C=k co(l qg) .

Podemos entdo graficar a concentragao do sdlido em
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funcdo da fragao solidificada, e obter o perfil de ccrcen-
tragéo do sdlido, se soubermos previamente o valor do coe-
ficiente de segregagao efetivo. Tomemos como exemplo um

3

cristal de LiF, dopado com a razao molar de 10"~ de MgF

2
onde o coeficiente de segregacao efetivo & dado por:

-3

i

k=0,8 '10

isto &, k=0,8 para a concentracao inicial de 10—3, na fa-
se liquida.

O perfil de concentragao previsto na relagao de
distribuigdc de impurezas de Pfann & mostrado no grafico 1

Como a solidificagao fracional €& utilizada nc pro-
cesso de crescimento de monocristais pelo método Bridgmann
a relacao de distribuigao de impurezas de Pfann pode ser
comprovada experimentalmente no capitulo III.

A solidificacao fracional & um métodoc de alta efi-
ciéncia para a purificagao do material se k >>1 ou se k<<l
Em principio, usando sempre uma menor gquantidade do mate-
rial a cada processo de solidificagéo, ¢ material torna-
ria-se mais puro. Na pratica, entretantc, o resultado de
tal processo & limitado pela necessidade de manuseio do ﬁg
terial em cada processc, © que introduz eventuais impure -
zas.

Para evitar essa contaminagao, foi desenvolvido um
novo processc de purificagao, que apesar de utilizar a so-
lidificagdo fracional, nao possui o inconveniente de manu-
seic do material a cada processo de purificagéo, denomina-

do de purificagao por zona. Nesta técnica somente uma par-
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te do material & fundido através de uma zona quente gue pas

sa pelo material:

7 zona fundida
yd
Z o 4~ :
solido zona nao fundida
l Wzl
f—  x - dH
Figura 44

O primeiro sélido que se forma apds a passagem da
zona quente terd a concentragac dada por kC_ . Devido ao vo-
lume limitado da zona fundida para a qual as impurezas sao
rejeitadas, a condigao de nao segregagao, isto &, CS==CO
ocorre a curta distdncia do inicio da solidificagao.

0 perfil de concentragdo do sbdlido apds a primeira

passagem & dado por:

e

T T T TR
{

D X L
Figura 45
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Assumindo que a largura da zona quente seja d, que
o material seja somente transferido para o ligquido e que k
seja independente da coordenada do material, o perfil de
concentracao depois da primeira passagem pode ser expressa

analiticamente na regiao entre O e L-d:
C==Co(l-(l-k) exp (=kx/d) )

Se soubermos a concentragao inicial do sdlido e o
coeficiente de segregacao efetivo, podemos novamente obter
o perfil de concentracao do sdlido. Para o LiF dopado com

3

uma concentragao inicial de 10"~ de MgF supondo a largu-

2!
ra da zona guente igual a 0,5cm, o perfil de concentragao
apds a primeira passagem da zona quente & dado pela grafi-
co 2.

Podemos notar que a purificagao do refinamento por
zona, em uma uUnica passadgem, & inferior ao processo de so-
lidificagao fracional. Entretanto a vantagem do refinamen-

to por zona torna-se evidentemente quando multiplas passa-

gens sao efetuadas:

la. passagem
CQ
zona fundida
2a. passagem
KOCO
2 [
K Co KC

Figura 46



04

60

b

80

L0

90

GO

1 od13R1YH

0

¢0

¢0

O]

_

|

|

_

|

(£O1%)

¢0

140

90

8l

Ol

2l

b S—
9l

81




63

O grafico 3 nos da o perfil de concentragao para um

cristal de LiF dopado com Mg++. cujo coeficiente de segrega-

3

cdo efetivo, como vimos, e 0,8]10 -|. (os parametros s3ao os

mesmos utilizados no grafico 2).

As equagoes para a solidificagao fracional e refina-

mento por zona, nem sempre podem predizer o que acontecera

na pratica, uma vez gue ocorrem fatores gque nao foram consi-

derados. Os desvios dessas equagoOes sao provocados frequente

mente por:

a) Transporte das impurezas no estado sd6lido e no vapor.

Nos cristais, a difusao no estado sdlido pode ser des
prezada, sendo uma boa aproximagao, quando comparada com
a difusao no estado liquido, embora hajan sistemas em que
essa condigao nao €& satisfeita. Para cristais reais que ,
entretanto, possuem alta densidade de defeitos tais como
deslocagdes, contornos de graos e ainda trinca macroscopi
cas, a energia de ativacao para a difusao é diminuida, le
vando a alta difusidade das impurezas nesses campos. Para
certos sistemas, o cristal perfeito possui o coeficiente

9 -11

de difusdo no intervalo de 10 ° - 10 cmz/s perto da tem

peratura de fusac. Um acréscimo dos fatores 10° - 10° tem
sido encontrado ao longo das deslocagoes e contornos de
graos. Outro fator que pode interferir no processo de pu-
rificacao & o transporte de impurezas para o s0lido atra-
vés do vapor. Esse fator & importante quando as impurezas

possuem altas pressces de vapor, isto &, p==10'3 torr, pa

ra a temperatura da zona guente.
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b) Variagdao na largura da zona quente

c)

Desde que as propriedades do material mudam com a po
sicao da zona quente, devido ao gradiente de concentragao,
a largura da zona quente pode ser uma fungao da posigao .
Esse efeito & mais pronunciado no comego e no fim do mate
rial a ser purificado, uma vez que as propriedades do sis
tema variam bruscamente nessas regioes.

Dependéncia do coeficiente de segregagao efetivo com a po
sicao da zona quente.

O coeficiente de segregagao efetivo depende da velo-
cidade da zona quente. Fazendo com que essa velocidade
£8sse constante teriamos k constante. Entretanto ha difi-
culdades praticas para a manutengao dessa condicgao, uma
vez que a largura da zona quente varia com a posigcao e em
um sistema mecdnico se torna dificil o controle de veloci

dades em escala microscoOpica.
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CAPITULO II

PARTE EXPERIMENTAL

IT.1 - Projetos dos fornos

II.1.1 - Consideracoes gerais

A maior dificuldade a ser vencida guando trabalha-
~-se com atmosfera corrosiva em altas temperaturas & a esco-
lha dos materiais para a construgao do forno que sejam re-
sistentes ao ataqgue quimico. No caso particular do HF a so-
lugcao convencional & a utilizacdo da platina, uma vez que é
resistente ao atagque quimico e possui alta temperatura de
fusao. Entretanto essa solugdo quase sempre se torna invia-
vel devido ao seu alto custo.

Optamos, portanto, pela utilizacao do grafite que
possui algumas propriedades semelhantes as da platina (re-
sisténcia ao atague quimico do HF, alto ponto de fusao e o
prego desse material torna o projeto muito mais acessivel
Existem, porém, alguns problemas originados por outras pro-
priedades do grafite, como a oxidagao quando agquecido no am
biente e facil difusao de gases devido a sua porosidade, que
devem ser contornados.

Torna-se impossivel, por isso, utilizar o grafite
na confecgao de um forno convencional, mas este trabalho mos
tra que & possivel usar as propriedades do grafite na cons-
trucao de um forno especial, onde podemos operar com atmos-

fera de HF. Construimos, portanto, um forno para crescimen-
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to de monocristais pelo método Bridgmann, com uma carcaga
externa de aco inox refrigerada a agua e a parte interna e

separada em dois compartimentos por uma tubulacao de grafi

te:
N7
(2) 2
4 -~
n a onio
\ ’

. :/T\: -
— N —
R 4
. N —
: f
— :/I\i —
-

— | ——
E HF
Figura 46A

O compartimento (1) do forno, na figura 46-A, é preenchido
de argdnio que flui por difusao para o compartimento (2)
onde a atmosfera & o HF. A mistura de gases & entao condu-
zida para fora do sistema e neutralizada. Esse = processo
permite a utilizagao do HF no forno sem que haja o ataque
gquimico da carcacga exterior e impede a oxidagao do grafite.

Dessa maneira obtivemos um forno onde pudemos cres

cer diversos monocristais de LiF em fluxo constante de HF
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e Argdnio, sem que houvesse indicios que a carcaga externa
tivesse sido atacada.

O forno possui ainda um revestimento de grafite e
de feltro de grafite (ver projeto) que possuem as fungoes
de refletor de calor e de isolante termico respectivamente.
A temperatura maxima estimada de operacaoc é aproximadamen-
te de 2000°C.

Como vimos no paragrafo "introdugao" (I.3) o gra-
diente de temperatura e de fundamental importéncia neste
método de crescimento. Portanto, a resisténcia de grafite,
que é responsavel pelc gradiente de temperatura, pode ser

considerada como a parte mais importante do forno.

Figura 46 B
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A figura 46-B nos mostra a resisténcia utilizada, onde po-
demos notar as diferencas de construcao para parte quente
(superior) e a parte fria (inferior). (para melhores deta-
lhes ver apéndices).

O forno de crescimento de monocristais pelo méto-
do Czochralski, foi construido para operar em atmosfera
nerte ou Vacuo em uma temperatura maxima de l3OOOC, pos-
suindo a propriedade de poder operar em pressoes acima da
atmosfera. £ semelhante a um forno convencional, nao pos-

suindo caracteristicas especiais como © Bridgamnn.

I1.1.2 - Descricao dos projetos

a) Bridgmann

1. Peca de ago inox destinada a fixar a haste susten-

tadora do cadinho;

2. Peca de ago inox destinada a condugao de gases pa-

ra fora do sistema;

3. Peca de grafite refletora de calor;

4., Peca de ago inox, tampa superior do forno;
5. Peca de ago inox, carcaga cilindrica lateral;
6. Pecas de grafite rosqueadas no refletor de calor;

7. Tubulacdo de grafite, destinada & isolagao do argd
nio do HF;

8. Peca de cobre, base sustentadora da resisténcia de
grafite;

9. Resisténcia de grafite;
10. Peca de grafite refletora de calor;

11. Pega de ago inox, suporte da tubulacao de grafite;
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12. Peca de ago inox, suporte do refletor de calor e

entrada de HF;

13. Peca de ago inox, destinada a isolagao da parte in-

ferior do forno;

14. Peca de ago inox, tampa inferior do forno;

15. Sistema de refletores de calor, grafite;

16. Sistema de isolacgao térmica, Feltro de Graiite;
17. Sistema refrigerado de ligacao elétrica.

Na isolacido elétrica foram utilizados os seguintes
isolantes:
a) Mica - entre o suporte da resistencia e a tampa inferior
do forno (8 e 1l4);
p) Teflon - entre as conexoOes elétricas e a tampa inferior

do forno (17 e 14).
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b) Czochralski

1. Pecga de

2. Pecga de,

3. Pega de
4. Pecga de

5. Peca de

72

aco inox - presilha das janelas de quartzo;

aco inox - fixador do dedo frio;

latao cromeada - tampa superior do -forno;

aco inox - quebrador de cristais;

ago inox - dedo frio;

6. Peca de ago inox - carcaga cilindrica lateral;
7. Resisténcia de grafite - capela;
8. Resisténcia de grafite - suporte do cadinho;

v 9. Pecga de
10. Pega de
11. Sistema
12. Pega de

13. Pecga de

cobre - base das resisteéncias;

latao - tampa inferior do forno;
refrigerado de ligacao elétrica;

latao para a fixagao da entrada de gas;

latao para entrada do termo-par.

Na isolagao elétrica foram utilizados os seguintes

isolantes:

a) Mica - entre

os suportes das resisténcias e a tampa infe

rior do forno (9 e 10);

b) Teflon - entre as conexOes elétricas e a tampa inferior

(10 e

12).
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I1.2 - Operagao

II.2.1 - Método Bridgmann

No método Bridgmann os monocricstais de LiF foram
crescidos em fluxo constante de argonio, ou em fluxo de HF
e argonio a pressao ambiente.

O funcionamento do sistema €& representado pelo dia
grama 1, que é constituido por:

a) Compartimento de CaCl2 (retentor de unidade do sistema
de purificacao do argonio);

b) Compartimento de cobre metalico puro, operando em uma
temperatura de 450°C (retentor de oxigénio do sistema de
purificacao do argdnio);

c) Despositivo de medida de fluxo;

d) Cilindro de HF;

e) Forno Bridgmann:

1. compartimento de argdnio;

2. compartimento de HF;

Saida dos gases (argdnio e HF);

Programador ;

Controlador de temperatura;

Transformador (redutor de tensao);

Termo-par;

Resisténcia de grafite;

e L™ S U BT e R )

Tubulacao de grafite separando os compartimentos de ar-
gbnio e HF.

O forno, quando operado com fluxo de HF, wutiliza
uma pressao positiva de argdnio no compartimento 1, o que
obriga o HF manter-se no compartimento 2, uma vez que o ar
gonio atravessa a tubulagao de grafite por difusao e con-
duz o HF para fora do sistema. Atavés desse mecanismo O
forno (de ago inox) & protegido da agao corrosiva do HF.

(ver figura 46-A).
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A cristalizagao & efetuada fixando o cadinho em
um ponto conveniente do forno na "regiao de crescimento"
(ver grafico 1). A temperatura & entao controlada de tal
modo que a parte inferior do material nao seja fundida. Is

so permite a utilizacao de sementes para a orientacao da

rede cristalina no crescimento.

Podemos representar esquematicamente o processo de

cristalizacgao:

Posicao

cadinho s

temperatura

Fiqura 49

Com a utilizagao do programador de temperatura, a
regiao a do material, por exemplo, sofre uma variagao de
temperatura durante o processo de crescimento, conforme
mostra a figura 50.

Notamos, pela figura 50, gque esse processo de cris
talizacao & anadlogo ao utilizado no método Bridgmann tradi

cional, onde o cadinho se movimenta em um gradiente de tem



77

peratura. Entretanto o processo atual possue a vantagem de
evitar os problemas de vibragoes provindas do motor elétri
co usado no sistema mecanico e um melhor controle da velo-

cidade de solidificacao.

temperatura

tempo
Figura 50

O gradiente de temperatura foi medido através do
mapeamento do espaco livre do forno, tomando como ofiqem a
regiao mais fria. O processo & representado pelo esquema a
seguir. (figura 51).

| No processo de medida mantivemos a temperatura da
resisténcia constante e variamos as posig¢Oes do termo-par
interno. Para a temperatura de referéncia igual a 550°¢C ob
tivemos a distribuigao de temperaturas dada pelo grafico 1.
A regiao de gradiente de temperatura constante, que denomi
namos de "regiao de crescimento", apresentou um gradiente
de temperatura médio de 12,000/cm. Para a temperatura de

980°C na referéencia, que & a temperatura de maior interes-
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REGISTRADOR

Resistencia de grafite

Termo-par fixo (Pt-Pt 10% Rod)

Termo-par de posicoes variaveis

CONTROLADOR DE
TEMPERATURA

Figura 51

se neste trabalho, uma vez que a temperatura de fusao dos
fluoretos (Litio e Manganés) & da ordem de 850°C, obtive -
mos na "regiao de crescimento" um gradiente de temperatura
médio de 25,750/cm, conforme grdfico 2. (Os gradientes fo

ram medidos com um fluxo constante de argdnio de 1 litro/min).
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I1.2.2 - Método Czochralski

No método Czochralski os monocristais de LiF foram
crescidos em uma pressao constante de argdnio.

O funcionamento do sistema & representado pelo dia
grama 2, que & constituido por:

a) Cilindro de argodnio;

b) Mandémetro;

c) Sistema de vacuo;

d) Forno Czochralski;

e) Programador; -

f) Controlador de Temperatura;

g) Transformador (redutor de tensao);
h) Termo-par;

i) Resisteéncias de Grafite;

j) Sistema de Puxamento (dedo frio)

O sistema Czochralski, desenvolvido neste traba-
lho possui a versatilidade de ser utilizado na obtencao de
monocristais no vacuo e em pressoes moderadas de gases iner
tes, tais como o argdnio, nitrogénio, Hélio, etc.. A tempe

ratura maxima estimada para esse tipo de forno & de 1200°c.
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CAPITULO III

RESULTADOS EXPERIMENTAIS

ITII.1 - Tamanho e morfologia dos cristais obtidos

II1.1.1 - Método Bridgmann

O fator determinante na morfologia e tamanho dos
monocristais crescidos pelo método Bridgmann & o cadinho
utilizado no crescimento, uma vez que todo o material é
cristalizado. Entretanto, ainda que o diametro do cristal
possa ser um fator controldvel com a variacao do diametro
do cadinho, o comprimento depende ainda da redugao de volu
me do material na fusao, o que torna dificil de ser contro
lado na pratica.

Portanto, se quisermos fazer uma estimativa da
morfologia e do tamanho dos monocristais, devemos fazer uma

melhor analise desses dois fatdres:

a) Cadinhos utilizados

Os cadinhos foram feitos de grafite de fina gra-
nulagao (UCAR). A conveniéncia da utilizagao desse mate
rial na confecgao de cadinhos para o crescimento de fluo
retos & a facil remogao do cristal e o consequentemente
reaproveitamento do cadinho.

Para gue o0s cristais pudessem crescer orientados
utilizamos uma semente, que pode ser reutilizada na ori
entagao de diversos monocristais. Para que isso fosse

possivel, /desenvolvemos cadinhos especiais compostos de

!
!
)
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duas partes distintas: suporte da semente e regian de
crescimento.
Os cadinhos utilizados neste trabalho, foram

construldos com as seguintes dimensoes:

T2, 7mm[] 1 IR 25,4mm i
20,0mm
11, omm 66, 5mm 66, 5mm
____10,4mm
(1) (2)
10,0mm
.
38, 5mm
22 ,0mm
m ~|T |
t ] ;Smm 12 ,7mm ]O’Omn "i %_‘E ,Smm
10, 0mm
—_—1
10 6;1 h0,0mm
Figura 52

b) Reducao do volume na fusao

Como a reposicao de material durante o cresci -
mento, neste método, se torna dificil de ser consegui-
da na pratica, a redugéo do volume do material na fu-
sao & um fator limitante no tamanho final do cristal
Para o caso particular de LiF a consideragao desse fa-
tor & da maior importancia se desejamos obter cristais
de tamanho razoavel em cadinhos compativeis com a re-

gido de crescimento do forno, uma vez gque o volume des
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se material & reduzido a menos da metade na fusao.

Para contornar esse problema, em alguns casos
fizemos uma fusao prévia do material e depois cresce -
mos os monocristais. Entretanto, ha um_compromisso en-
tre o tamanho e a pureza do cristal, uma vez gque esse
manuseio do material introduz impurezas indesejaveis na
rede cristalina.

Os cristais obtidos através desse método sao
vistos em fotografias anexas e possuem as seguintes di
mensoes médias:

1- Crescidos em cadinhos modelo (1)

a) Com fusao prévia do material:
- diametro: 10 mm
- comprimento: 40 mm (20 mm na regiao cilindrica

e 20 mm na regiao cdnica)

b) Sem fusao prévia do material:
- diametro: 10 mm
- comprimento: 32mm (12 mm na regiao cilindrica

e 20mm na regiao coénica)

2- Crescidos em cadinhos modelo (2)

a) Com fusao prévia do material:
-~ diametro: 19 mm
- comprimento: 36 mm (26 mm na regiao cilindrica

e 10 mm na regiao conica)

b) Sem fusao prévia do material:
- diametro: 19 mm
- comprimento: 22 mm (12 mm na regiao cilindrica

e 10 mm na regiao codnica)
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Figura 53
Cristal de LiF dopado com a razao molar 1073 de MgF
crescido pelo método Bridgmann em fluxo constante de argdnio.
Velocidade de crescimento = 4 mm/h. (cristal crescido em cadi-

nho de grafite modelo 1 com fusao prévia do material)

Figura 54
Cristal de LiF puro crescido pelo método Bridgmann em
fluxo constante de argdnio. Velocidade de crescimento =2 mm/h.
(cristal crescido em cadinho de grafite modelo 1 sem fusao

prévia do material).
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Figura 55
Cristal de LiF puro crescido pelo método Bridgmann em fluxo cons=
tante de HF. Velocidade de crescimento = 2mvh. (cristal crescido em cadinho
de grafite modelo 2 sem fusdo prévia do material).

Figura 56

Cristais de LiF {lopados com a razao nolar de 1073 ge MgF., cresci-

dos pelo método Bridgmann el fluxo constante de argonio. Velocidade de cres-
cimento = 4 m/h. (cristais <|escidos com fusdo prévia do material). Os cris-
tais apresentam defeitos mac nscOpicos em suas partes superiores (Qltimas a
solidificarem) devido a alta|:oncentragao de MgH' 2 a alta velocidade de

crescimento.
/

/



Figura 5/ ,
Cristal de LiF purd crescido pelo método Bridgmann em fluxo constan
te de Argonio, juntamente com O cadinho utilizado no crescimento. Podenos

notar claramente a reducao de volume na fusao.

. Figura 58

Cristais de LiF dopados com a razao molar de 10-3 de MgF2 crescidos
pelo método Bridgmann em fluxo constante.de Argonic, cam fusao prévia do
material. Velocidade de crescimento = 2mm/h. Podemos notar regices dis -

tintas devido a concentracac de impurezas na parte superior.

88
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TII.1.2 - Método Czochralski

No método Czochralski os fatores determinantes

no tamanho e na morfologia dos monocristais sao:

a) Velocidade de puxamento

Como os monocristais nesse método crescem por
camadas na interface sdlido-liguido os diametros dos
cristais sao determinados (dentro de certos limites)
pelo tempo de contato entre as fases.

Quando o puxamento & efetuado automaticamente
pode-se previamente determinar o diametro do monocris
tal, ou varia-lo durante o crescimento através da ve-

locidade de puxamento;

Tempo de crescimento

O comprimento dos monocristais normalmente é
determinado pelo tempo de crescimento, sendo que em
casos ideais (com reposicao de material e alta condu-
tividade térmica dos monocristais) o comprimento pode
ser ilimitado. Entretanto, em casos reais, o fator 1i
mitante & a baixa condutividade térmica, uma vez que
os monocristais apds atingirem um determinado compri-
mento a dissipagao do calor de solidificagao € difi -
cultada e as velocidades de crescimento se tornam tao
lentas que a continuacao dos crescimentos sao invia -

veis economicamente;

c) Quantidade do material fundido

Quando os crescimentos sao efetuados sem repo-



sicao de material.

Os monocristais de LiF crescidos por este méto-
do foram puxados manualmente e seus diametros tiveram
um controle visual.

A velocidade média de puxamento foi calculada
er 6 mm/h e o tempc de crescimento médio em 5 horas.

As morfolraias dos cristais obtidos sao vistas
em fotografias anexas, e ¢ tamanho médio obtido é dado
pelas dimensoes:

- diametro: 30 mm

- comprimentc: 3% mm . .
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Figura 3¢
Cristal de LiF puro crescido peic método Czochralski em uma

pressac constante de 1 atm. de Argonio, vista lateral.

-0

Figura &0

(O3]
o

Vista superior da figura
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Analises de defeitos e purezas

II1.2.1 - Consideracoes gerais

Grande parte das propriedades importantes dos
cristais & fortemente dependente do tipo ou da concentra-
cao de defeitos gue estao presentes nos cristais. Como exem
plo de algumas dessas propriedades podemos citar, a condu
tividade elétrica e térmica, transigées de fases, proprie
dades elasticas, etc.

Cs defeitos pontuais, tais como vacancias, ele-
mentos intersticiais e impurezas sac termodinamicamente
estiveis na rede cristalina para uma ceterminada tempera-
tura, enquanto que as deslocagoes sac termodinamicamente
instaveis. Esses fatos nos mostram gue € possivel fazer
um aprimoramento na perfeigao do cristal reduzinds a den-
sidade de deslocagées, mas gue € impossivel reduzir os
defeitos pontuais no rrccesso de crescimento.

Com base nesses conhecimentos duas analises se

fazem fundamentais:

a) Perfeicao do cristal

Determinacdc da densidade de deslcocagbes e das tensoes
internas dos cristais;

b) Pureza do cristal

Deteccao de elementos estranhos na rede cristalina, suas

4

concentracoes e suas distribuicoes no cristal.

IITI.2.2 - Deslocacgoes

0 método mais simples de determinar a densidade
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de deslocacoes em um monocristal de LiF & a contagem do
nimero de deslocacgoes através de um microscopio e fazer a
divisao pela area da superficie cristalina.

A utilizacgao desse método, entretanto, depende
de um processo prévio gue torne as deslocagées visiveis .
Para isso utiliza-se de um processo de ataque quimico das
deslocacgoes através de uma substancia apropriada. O ata-
que quimico & feito simplesmente pela imersao dos cristais
nessa substancia.

O fendmeno fisico proveniente dessa operagao €
essenclialmente o reverso do crescimento. O crescimento
cristalino se d& por camadas originadas por flutuagoes tér
micas que sao paralelas ao cristal. Quando essas camadas
encontram deslocacoes, seus movimentos ficam  obstruidos
fazendo com que as camadas girem em torno das deslocagoes
formando espirais. OUs crescimentos, portanto, dos mono-
cristais sao feitos através dessas espirais. No ataque
quimico ha a dissolucao dos cristais produzindo depressces
nas deslocacoes que sao visiveis através de microscopios
convencionails.

Do mesmo modo que podemos mudar o habito de cres
cimento de um dterminado cristal através da introdugao de
elementos estranhos em uma solugao saturada podemos orien
tar a dissolugéo do cristal, obtenso-se assim espirais ra
sas e largas ou estreitas e profundas.

s dimensces Jdas espirais sao essencialmente de

terminadas pela razar v.,/vr onde vy & a velocidade de des
- L 1 -
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locamento das camadas na superficie cristalina e Vo & a
velocidade de dissolugéo normal, isto &, a velocidade com
gue as espirais sao aprofundadas no cristal. Se a razao
vl/vn & suficientemente pequena obtem-se espirais bem de-

finidas. Um bom solvente deve fazer com gue essa razao St

|

ja no maximo 10. A gualidade de solvente pode ser melhora

[OX

da variando-se vl ou vn. 0 método usual de diminuir Vl

o adicionamento de impurezas no solvente. Para o LiF, J.J.

"

Gilman, W.G. Johnston e G.W. Sears, mostraram que vy é al

tamente dependente da concentragac de¢ ferro em uma solu -

gao diluida de FeF,.

- Preparagao do solvente

0O solvente foi preparado fazendo reagir HF
(soln-55%) com ferro metadlico. Para a temperatura ambien-
te a reacao nao & completa, deixando o solvente acido ain
da que haja ferro em excesso.

Deixamos, portanto, o HF (soln-55%) reagir com
ferro metidlico em excesso durante 24 horas a temperatura
ambiente. Filtramos o resultado dessa reagao para retirar
o excesso de ferro metalico. A substancia filtrada foi en
t3o diluida em 3 partes iguais de agua destilada, e util:
zada como solvente "revelador" de deslocagoes do LiF.

Os LiF foram entdo clivados no plano {100} e
mergulhados no solvente durante 30 segundos. Os cristais

foram fotografados em um microscopio convencional:
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Figura 6l

A figura 61, nos mostra numa ampliacao de 850 X, deslocagoes de
um cristal de LiF puro, crescido pelo método Czochralski em atmosfera

de Argonio.

Figura 62

A figura 62 nos mostr: ¢ mesmo cristal, em una regiao onde a den-

sidade de deslocagoes £ maior, levido a defeitos.



Figura 63
A figura 63 nos mostra numa ampliagac de 850 X, deslocacoes de um

cristal de LiF puro, crescido pelo método Bridgmann em atmosfera de HE.

Figura 64

A figura 64 nos mostra O Mesno cristal em outra regiac com um ni-
mero maior de deslocacdes. Podemos ainda notar diversos defeitos camo

bolhas e estrias produzidas durante o crescimentc.

96
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As densidades de deslocagoes calculadas através

de diversas amostragens dos cristais foram da ordem de
4 2 . . ) -

10" /cm®™ tanto para os cristais crescidos pelo metodo

Bridgmann quanto para os crescidos pelo método Czochralski

I1I1.2.3 - Tensoes internas

Os cristais de LiF perfeitos sao isotrdpicos ,
entretanto na presenca de tensoes internas tornam-se bir-
refringentes.

As tensoes internas sac provocadas pela veloci-
dade de crescimento inadequada, pelo esfriamento rapido
ou pela presenca de “ions estranhos na rede cristalina. A
distribuicao das tensoes internas na rede cristalina de-
pende de diversos parametros que sao dificeis de serem
controlados, por isso nao sao uniformes, isto é, a birre-
fringéncia do cristal varia de ponto a ponto.

O processo de visualizacao das regioes tensiona

das pode ser feito através do esqguema:

monocristal

Luz incidente

Figura 65 Polarizadores

isto &, o esquema €& constituido de uma fonte de luz e de
dois polarizadores cruzados. A figura 66 nos mostra as re

gioes tensionadas em cristais de LiF crescidos pelo méto-
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do Czochralski.

CA) Figura 66 (B)

(a) Cristal de LiF dopado com a razao molar de]ﬂ_3<kaMgF2;

(b) Cristal de LiF puro.

Como os monocristais da figura 66 sao de mesma
espessura e foram crescidos e esfriados nas mesmas condir
~ : + .=
coes, podemos notar o =2feito do Mg na criacao de  ten-
sdes internas na rede cristalina do LiF.
Similarmente, a figura 67 nos mostra cristais de

LiF crescidos pelo método Bridgmann.

(A) (B)

Figura 67
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0 cristal da figura 67a foi crescidc dopado com 10 de
MgF2 (razac molar) apresenta nitidamente uma regiao tensio
nada onde o gradiente de temperatura & menor (ver apén-

~dice A) enquanto que o LiF puro da figura 67b guase nao

apresenta tensoes internas.

A figura 68 mostra os mesmos cristals da figura 67 e obje
tiva enfatizar a transparéncia dos cristais utilizados na
visualizagao das tensoes internas.

Podemos, ainda, como Gltima anadlise da perfei-
géo dos cristais obtidos, através do diagrama de Laue, es
timar a quantidade de contornos de graos em uma regiao
cristalina.

O diagrama de Laue & obtido através da difracgao

de Raio-X, gue ao incidir sobre um cristal & difratado ja



que oS espacamentos entre os planos da rede sao da ordem

de seu comprimento de onda:

B 5 //// d = distancia interplanar

Ficura 69

Para que haja um maximo de difragao a condigao de Bragg
deve ser obedecida:

‘ m=n%? inteiro
2d sen ¢ = m: Lo

i

comprimento de onda

do raio=-x
A figura 70 nos mostra o diagrama obtido nessas

condigoes. Se os contornos de graos estivessem presentes

Figura 70
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em grande gquantidade nessa regiac, ©& planos cristalincs
nao seriam bem definidos e os espacamentos entre eles a
sofreriam variacoes que alteraria a condicao de Bragg pa
ra a difracgao. Isso acarretaria na m& definicao dos pon-
tos obtidos no diagrama, o que, come podemos ver na figu
ra 70, nao aconteceu. Esse resultado nos assecura gue oS

contornos de graos estao presentes em quantidade modera-

da.

-

I11.2.4 - Analise de pureza

A maior fonte de impurezas no crescimento de
monocristais & sem duvida o prdprio nutriente. O conheci
mento prévio, portanto, do grau de pureza dos sais utili
zados no crescimento € de fundamental importancia para a
avaliacao do resultado final 2 na identificacao das fon-
tes de contaminagao-

Os sais utiliizados nc crescimento de nossos
cristais foram fornecidos pela Riedel e possuiam as se-

guintes especificacgoes:

Fluoreto de Litio

Pureza nominal.......eeeee.. .. 99,5 =
Perdas por calcinacao (400°C). 0,5 =
Fe v ennn e secenieene.. 0,005%
Cl veeiee e .. 0,005%
SO4 . 0,05 %

Fluoreto de Magnésio

"Opticamente puro"

)
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a) Andlises gquantitativas

1. Absorcio. atémica

As andlises por absorgao atdmica foram efe-

tuadas nos,laboratérios'doADepartamento de Engenharia de

Materiais da Universidade Federal de Sao Carlos. Os cris-

tais analisados foram:

- cristal de LiF dopado com a razio molar ‘de 10

3 de MgF,

crescido pelo método Czochralski em uma pressao constan

te de Argbnio de

Resultado obtido:

1 atmosfera.

Elementos Concentragao (nl/nz)
(0 R .. nao detectado
F@ viineetnencanaonns .. nao detectado
NG v vrvnnareeeenannns 3,4x107°
CA tvirininnesnonnnnnns nao detectado
Mg teevenoenvooonncenasns 8,9)(10—4'
PD tiie it e nao detectado

Quantidade da amostra analisada 0,259 diluida em 250 ml

de HF (soln).

- cristal de LiF puro crescido pelo método Bridgamnn em

atmosfera de HF 3 pressao de 1 atmosfera.

Resultado‘thido:
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Elementos A Concentracgao (nl/nz)i
Cd +ivviiiireinnnen...... nao detectado %
FE ...viivvunereenans .. nao detectado
N eeiinaii i 1,7%107°
Ca vivivviiriiiiiiisna,. nao detectado
1= 4,3x107°
Pb ..., vevee..... nao detectado

n = n? moles
Quantidade da amostra analisada 0,25 g diluida em 250 ml

de HF (soln).

O coeficiente de segregacgao efetivo do LiF dopa
~ -3 -
do com a razao molar de 10 ~ de MqF2 &:0,8. A concentra-

cao do sbdlido é dada por:

CS==kCl
portanto
) -3 g4
CS = 0,8x10 = 8 x 10 (razaco molar)

O primeiro cristal analisado deveria apresentar
a concentragao calculada. Entretanto o desvio de concen -
tracdo pode ser justificado pela imprecisao da concentra-
cao da fase liquida, uma vez que uma significativa concen

tracao de Mg foi detectada no cristal obtide do sal puro.

2. Medida de concentracac através da técnica de ITC

Na técnica de ITC utilizamos o mesmo equipa-
mento descrito por R. Roberto®’. Apds o tratamento térmi-
co a 7OOOC, resfriamos os cristais & temperatura conve -

ninete para polarizacao da amostra com um campo elétrico




104

constante, durante 5 mlnutos. A amostra f01 entao resfria
da, com o campo eletrlco apllcado,’ate cerca de 77 K. Me-
dlmos a corrente eletrlca com um eletrometro KITHLEY mo-
delo 610 -C, e reglstramos a mesma num reglstrador de duas
penas RIKADENKY 51multanegmente com as<temperaturas. A
velOCldade de aquec1mento era constante e valla aprox1ma—
damente 0 03 K/s

0 cilculo de namero ‘de dipolos vacancias-impure

zas por unidade de area € dado por:

3Po]<T
Nd = ,
p E
p
onde
£
, 1 .
PO = = i({t) dt
A )
Y

& a polarizacao média inicial, k é;é conétahte de Boltzmann
Tp a temperatura do picd,vp o0 momento diﬁolar elétrico e
Ep O campo eiéﬁrico aplicado na polarizagéé} As polariza-
coes iniciais foram calculadas através das cﬁrvas éxperi-
mentais ddos graficos 1 e 2.

Os resultados obtidos através deste método fo-

ram:
Cristais Método Atmosfera | Concentragoes
LiF 1073 MgF, Czochralski ‘Argdnio 4,6}(10—4
- S - -4
"LiF 10 3 MgF2 Bridgmann " Argonio- 2,0 x 10
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Como neste método de cilculo de Cdnéeﬁftéq6es di
versas aproximacdes foram feitas, como, por exemplo, a nio
deformagio da rede cristalina péla(préséngg do par vacan -
cias—impureias e a supbsigéo Que O campo eiétrico aplicado
na polarizacio fosse constante em todo o cris£al, podemos

considerar os resultados como dentro das expectativas.

3. Distribuicao de impurezas no crescimento

Como foi visto no capitulo I, a distribuigdo
de impurezas dentro de uma rede cristalina na solidifica-
cao fracional & governada pela relacao de Pfann:

_ . 1-k
C—Cou g)

O grafico 3 nos mostra a curva de distribui-
gao dada relacgao de Pfann de um monocristal de LiF dopado

com a razao molar de 4><10°4 de MgF, crescido pelo método

2
Bridgamnn (solidificagao fracional) e as concentragoes ex
perimentais obtidas de diferentes regioes por absorcao a-
tomica (anélisés feitas pelo Departamento dé‘ Engenharia
de Materiais daHUﬁiversidade Federaf).

Notamos que hd uma diferenca de concentragéo
entre o inicio e o final da solidificagao, devido a segre
gacao das impurezas para a fase liQuidé. Para efeito dos
cdlculos das concentracgoes pela relacao de  distribuigao
de Pfann, foi suposto gue o coeficiente de segregacao efe
tivo valia 0,8 e era constante no intervalo de concentra-

3 4

coes entre 10 ° e 4x10 . Entretanto essa aproximagao

causou um desvio entre os dados experimentais e a relagao
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de distribuicao de Pfann, mostrando que o coeficiente de
segregacao efetivo era menor gue o valor considerado nos
cdlculos uma vez gue podemos notar claramente no grafico

3 que as diferencas de concentragoes reais sao maiores.

Grafico 3

5

b) Analises qualitativas

As analises gualitativas foram efetuadas por
espectrometria nas regioces ultravioleta, visivel e infra-
vermelho. No infravermelho fizemos uma analise qualitati-
va das impurezas enguanto gue na regiao do ultravioleta ,
foi feita uma andlise comparativa de suas concentracgoes

Na regiao visivel os cristais nao apresentaram impurezas
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que fossem detectaveis por esse método.

- Regiao infravermelho

Para a andlise dessa regiao foi utilizado o es-

pectrofotometro PERKIN-ELMER, modelo 180 (2.500 a
55.000nm). Os resultados obtidos sao mostrados no gra-
fico 4.

Podemos notar que o cristal crescido pelo méto-
do Czochralski em 1 atmosfera de Argdnio apresenta um
pico de absorcao em 2.700 nm , devido i presenca de OH
na rede cristalina, enguanto o crescido pelo método
Bridgmann em atmosfera de HF essa impureza foi pratica-
mente eliminada.

- Regiao ultravioleta

Para a andlise dessa regiao foi utilizado o es-
pectrofotometro CARY-17 (180 a 2.500nm). Os resultados
obtidos sao mostrados no grafico 5.

Notamos a baixa concentracao de impurezas no
cristal e crescido nos U.S.A.. Entretanto essa compara-
cao somente seria totalmente vdlida se em seu crescimen
to fosse utilizado o mesmo nutriente dos outros cristais,

O mesmo nutriente, entretanto, foi utilizado nos
crescimentos dos outros cristais. Notamos claramente a
influéncia do HF na atmosfera de crescimento na elimina
géo do OH da rede cristalina, comparando as curvas a e
c. A comparagéo entre as curvas a e d, isto é, comparan
do os cristais crescidos por métodos diferentes, notamos

a vantagem do método Czochralski sobre o Bridgmann no
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aspecto de contaminagéo, desde gue 0s crescimentos efetua
dos por este ultimo, foi utilizado o fluxo constante de
Argénio, o que normalmente introduz impurezas no ambiente
de crescimento.

O grafico 6 nos mostra os picos de absorcgao de

centro F de dois cristais crescidos pelos métodos Czo-
chralski e Bridgamnn. A formacgao de centros F nos cris-
tais foi obtida através da incidéncia de raio-X de alta

poténcia nas amostras durante 3 minutos.

As amostras foram, entac, no espectroifotometro
CARY-17 e feita a espectroscopia em toda a regiao do ul-
travioleta.

Os resultados, apresentados no grafico 6, con -
firmam as posicoes dos picos de absorgoes em comprimento
de onda previsto e tabelado para os centros I' do Lit para
ambos o0s cristais crescidos pelos métodos Czochralski e

Bridgmann.
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CAPITULO IV

CONCLUSOES

Neste trabalho apresentamos dois métodos de crescimento
de monocristais por fusao: o método Bridgmann (solidificacao fra-
cional) e o método Czochralski (por puxamento). A escolha entre
eles do melhor método de crescimento vai depender das caracteris-
ticas de cada cristal a ser crescido e qual o resultado final de-
sejado. Se desejamos cristais de grandes dimensoes, por exemplo ,
devemos optar pelo método Czochralski uma vez que ¢ método Bridg-
mann limita muito o tamanho final do monocristal, entretanto, pos
sui a vantagem de cristalizar todo o material utilizado sendo es-
se fator importante no crescimento de monocristais de sais caros.
H& cristais, porém, que s podem ser crescidos por um desses métc
dos ficando a opgao quanto ao resultado final prejudicada.

Os fornos por nds projetados foram totalmente construi-
do com "know how" nacional nas oficinas do Instituto de Fisica e
Quimica de Sao Carlos - USP, e apresentaram Otimo desempenho guan
do em operacao. A maior importancia foi dada a construgao do for-
no de crescimento de monocristais pelo método Bridgmann em virtu-
de de ser o primeiro forno com as suas caracteristicas em opera -
¢ao no Brasil.

As gualidades dos monocristais obtidos podem ser consi-
deradas, em regra geral, como boas. Os cristais crescidos pelo mé
todo Bridgmann, em alguns casos como nas figuras 63 e 64, apresen
taram certas regioes com defeitos que puderam ser observados quan

do ampliados 850X. Entretanto apresentaram baixa densidade de des
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locagoes (10%/cm® considerada &tima na referéncia 16). As tensoes
vistas na figura 66, podem ser reduzidas pelo tratamento térmico
dos cristais crescidos. Elementos estranhos foram, entretanto, ob
servados na rede cristalina, principalmente ¢ OH que estava pre-
sente em quase todos os cristails de LiF crescidos. Pudemos obser-
var ainda gue a concentracac de OH era sensivelmente reduzida
guando o cristal era crescido em atmosfera de HF.

A maior importancia deste trabalho, porém, € a utiliza-
cao futura dos fornos desenvclvidos. As caracteristicas especiais
desses equipamentos nos dao a possibilidade de crescer monocris -
talis de fluoretos tais como Man, PbFz, Can, etc. 4Jue sac obti-
dos em atmesfera de HF e de nitretos tais como Li3N, etc., que &

o objetivo do nosso proximo trabalho.
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APENDICE A

ABAIXAMENTO DA TEMPERATURA DE FUSAO PARA SOLUCOES DILUIDAS

No equilibrio de fases, por exemplo liguido e vapor, de

uma substancia pura, as fases possuem o mesmo potencial quimico:

%

ap* = vtap - star

(equacoes de Gibbs-Duhem para as fases)
vVdap - s’ar

o
T
!

Portanto, temos:

vtap - star=vVap - sVar

ou

dP _ As (equagao de Clausius-Clapeyron)

daT Av
AH _

como As =-—— (onde AR &€ o calor de vaporizacao) temos:
AT

dp AHv _ AHv

aT T AV T(vv—vz)

\ :
como v » v2 e supondo O vapor comportando-se como um gas ideal,

temos: (VV==RT/P).

Substituindo, temos:

dp _ AHv P
2

daT RT

ou



d lnP _
arT R T

Essa equagao & portanto a equagao de Clausius-Clapeyron aplicada
em um caso especial (transicao de fases liguido-vapor e vapor ide
al). Ela nos da a inclinagdo da curva de equilibrio entre as fa-
ses em um diagrama de fases PXT.

Tomemos P_ como a pressao de vapor de um sdlido puro em
equilibrio com uma fase ligquida da mesma substancia na temperatu-
ra T, e?P a pressdo de vapor de um sdlido puro em equilibrio com
uma solugdo liguida, na temperatura T, e ainda P_ como a pressaoc
de vapor do liguido puro super-resfriado 4 temperatura T, confor-

me grafico:
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Como os pontos G e B estac sobre a mesma curva de pressoes de va-

por, essas pressOes estao relacionadas pela eqguacao de Clausius -

Clapeyron:
P, AH (T -T) _
In —= = (equagao 1 integrada no intervalo T--T
0
PO IRTOT

onde AH_ € o calor de vaporizagao do solvente puro. Similarmente

podemos escrever para a curva E B:

e}

A Y -
AH (T, - T)

" s
in — =
P

o

onde AHS € o calor de sublimacgaoc do solvente.

Subtraindo as duas equag6es, obtemos:

QHV(TO-T) &HS(TO-—T)

lnP -~ 1InP ~ 1 P + 1Inb?P = -

S o n-s

RT T RT T
o) o

Portanto:

P (AHS-AHV)(TO-T)
In — = -

P RT T

o) o

mas (AHS-AHV)==AH (calor de fusao do solvente).

f

Logo podemos escrever:

AHfATf
ln — = ——— (onde T,-T=4aT

PO I?TOT

£ abaixamento da temperatura

em fusao) .

Se assumirmos de que a Lei de Raoult possa ser aplicada na solu -

cao (solugao diluida), temos:



ou

1,

temos gue In(l -X

\

2)

= -X

2

e

T
O

T

T2
o

14
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logo obtemos:
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APENDICE B

RELACAO ENTRE O GRADIENTE DE TEMPERATURA E A
VELOCIDADE DE CRESCIMENTO

A gquantidade de energia calorifica cedida por um corpc
de temperatura T, para a sua vizinhanga de temperatura T', onde
7 7', depende das propriedades intrinsicas do corpo e da vizi-
nranga, da diferenga de temperatura e o tempo que esse corpo fi-

exposto a esse gradiente térmico.

{u

o
N

Se o calor é cedido por condugao, a energia cedida €
dada por:
t
r 2
E = g dt
Tl 4
;
v
higi
4
onde g = KA(T-T'), sendo : a condutividade térmica do corpo,

L & a area da secgao pelo qual o calor flui. Evidentemente esta-
mos considerande a condutividade da vizinhanga como infinita, is
t5 @, O corpo & cciocado em um panhc térmico de temperatura T'.

Analogamente podemos escrever para & energia cedida por radiagac:

t
P2
E_ = dt
r =09
Jt
1
onde Qr:qr —qé , sendc ¢_ o calor irradiado pelo corpo dado por
4
=v AT
Q. =Y
e qé & o calor irradiado pelo panho e absorvido pelo corpoe, Jgue
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é dado por:
4
v = ' .
9. AT

Portanto a energia total cedida ao banho, pelo corpo, no tempo

t=t -ty pode ser escrita como:
t
i 2

Et = (Qr-ch) dt .
t1

A solidificagéo de um monocristal, como sabemos, liberta o calor
latente de solidificagéo, e esse calor deve ser cedido ao meic
(no método de crescimento Bridgmann, para regiao fria do forno!
por condugao e por radiagao (supondo que ndo haja convecgao), pa
ra que a solidificagao tenha continuidade.

Para maximizar o fluxo de calor devemos aumentar o gra
diente dé temperatura. Qutra solugao seria manter o fluxo de ca-
lor constante e aumentar o tempo de exposi¢ac do monocristal na

regiao fria do forno, isto &, diminuir a velocidade de solidifi-

cagao.

Se o tempo de exposigao nao for suficientemente gran-
de, (velocidade de solidificagao peguena: para um determinads
gradiente de temperatura constante, de nodo Jue o calor  latants

nao seja totalmente dissipado, esse residuo de enervia permanece

r2 no monocristal aumentando a sua temperatura.
O tempo de esposigao necessaric para que a dissipacac
do calor latente seja completa, depende das oropriedades intrin-

sicas do monocristal e essencialmente de gua condutividade térm£
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ca, uma vez gue normalmente a geometria e o gradiente de tempera-
tura sao mantidos constantes. Vamos, por exemplo, supor um mono -
cristal de condutividade térmica k movendo-se com velocidade R

(velocidade de crescimento), em um gradiente de temperatura st

y Ay
|
T1 | zona quente
-I-r .
1qu]do
| /.\T=T]-T2
T -~ -~ - V. 50 ane
~_1-——
| zona fria
T
2 — .
sol1¢o
|

|
Figura 5

Se varios monocristais de condutividades térmicas diferentes fo-
rem solidificados atraves desse gradiente, com velocidade de so-
lidificagao R, podemos verificar as dependéncias dos gradientes
de temperatura interno aos monocristais, com as condutividades

térmicas, graficando o gradiente de temperatura em fungao do raio

do monocristal, para cada caso:

K4= )
AT
Ay .
K4>K3)K2 .'K]
Yo
AN
X
distancia r

|

I

y
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Podemos notar que o gradiente de temperatura somente & constante
quando a condutividade & infinita, isto &, o calor latente de sO
lidificagao e dissipado instantaneamente, portanto a velocidade
de solidificagao pode ser qualguer.

Se mantivermos a condutividade térmica constante e va-
riarmos a velocidade de crescimento, podemos ainda verificar a
dependéncia do gradiente de temperatura interno ao monocristal

com a velocidade de crescimento, através do mesmo grafico:

>

Como podemos notar, a velocidade de solidificagao provoca uma va
riagao do gradiente de temperatura interno ao monocristal quando
a condutividade térmica & menor que infinita. O gradiente sd e
constante quando a velocidade de crescimento & zero. Essa varia-
cao do gradiente de temperatura dificulta a obtengao de monocris
tais de grandes diametros pela solidificacao fracional. Esses
efeitos foram obtidos por (Gupta 1973) na solidificacao de ligas

eutécticas.
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APENDICE C

MODELO ATOMICO DA CINETICA DE CRESCIMENTO

Os atomos de um sdlido cristalino sao ordenados geome-
tricamente por uma estrutura padrao, na qual uma célula unitaria
é identicamente repetida, e cada espécie de atomo possui um pa-
drdo caracteristico. Os processos de nucleagdo e crescimento sao
grandemente influenciados pela estrutura do cristal. Para o pro-
posito de ilustragdao e discussao usaremos uma estrutura  cubica

esquematizada abaixo, na qual cada cubo representa um atomo

também uma célula unitaria: ‘

UL XY

NAVANANAN
NANANANAN

MNANAN
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Para efeito de discussao, vamos supor que dois atomos
com faces em contacto tenham uma energia de ligacao mitua E e
dois atomos gue possuam cantos em contacto tenham uma energia de
ligagao mitua e (primeiros e segundos vizinhos). Podemos notar
que, de acordo com a colocagao desses Atomos no plano {100} ,

possuem diferentes energias E e e :

Posigoes 1@ vizinho 29 vizinho
1 4E | de
2 3E : 3e i
g 3 5E ’ 8e
4 1E 3e |
§ 5 | 1E : 2e l
E 6 ; 2E ; e
7 4E | 6e
8 1E 4e |
é 9 -4E 5 -6e é
i 10 -5E | -8e E
1/2 3E ~ 6e i

(6E + 12e no interior do cristal)

A posigao denominada 1/2 possui a metade da energia
das posigoes no interior do cristal e é de grande importancia. A
adigao de um atomo nessa posigao gera outra posigcdo de mesma ener
gia formando uma cadeia no processo. Consequentemente, no plano
{111} os atomos podem ser adicionadas continuamente nas posigoes

de meia energia dando origem ao crescimento de uma camada cristalina



APENDICE D

CRESCIMENTO DENDRITICO DE CRISTAIS

Os cristais crescem nao somente em formas de poliedros
convexos. Algumas vezes, formas de crescimento podem ser encon-
tradas onde os elementos de contorno (plano, lados e cantos) fo-
ram perdidos no processo. Essas formas deficientes de desenvolvi
mento dos cristais sao, entre outras, similares a arbustos e mus

gos.
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No crescimento dendritico, o tronco principal se desen-
volve primeiro. Seu desenvolvimento & rapido e a partir dele po-
dem crescer galhos em angulos que sao determinados pela estrutura
do cristal e desses galhos podem ainda desenvolver galhos secunda
rios. Algumas vezes, no fim do crescimento o material cristalizan
te preenche gradualmente o espago entre os galhos e as formas fi-
nais sao muito variadas. |

0 crescimento dendritico & frequentemente provocado pe-
las cristalizacgdes rapidas de cristalizantes fortemente super-res
friados, de solugles ou vapores supersaturados. Diversas teorias
tém sido publicadas para explicar a formagao do crescimento den -
dritico. No caso particular do crescimento por fusao, guando o
fluxo de calor em alguns lugares do nutriente & fraco (nao homogée
nio) o crescimento de cristais nessas regioes sao preferenciais o

gue leva ao crescimento de dendrites.
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APENDICE E

FUGACIDADE

A variagao da energia livre a temperatura constante de
um gas ideal é dada por:
F2

AG =nRT 1ln —

Py

Entretanto, para gases reais o calculo torna-se particularmepte
complexo. A dificuldade &, naturalmente, devido nao podermos es-
crever o volume de uma forma simplificada como Egz, mas ¢omo uma
funcao complicada da pressao.

G.N. Lewis mostrou como podemos trabalhar com sistemas
nao ideais utilizando a mesma dedugao simples da energia livre
dos gases ideais. Para isso ele introduziu duas novas quantidades
termodindmicas: "fugacidade e atividade". Para entender essas quan
tidades, consideremos um sistema,composto de agua no estado li—
gquido e seu vapor. A temperatura constante had uma pressao defini-
da do vapor sobre a agua. Esse vapor provém da fase ligquida e re-
presenta a tendéncia do liquido passar para o estado de vapor. Por
seu turno, o vapor tende a escapar do estado gasoso condensando -
-se no ligquido. Quando essas duas tendéncias de escape se tornam
iguais, dizemos gque o sistema esta em equilibrio. Portanto, no
equilibrio, as tendéncias de escape sdo iguais em qualquer ponto
do sistema.

A idéia que cada substancia em um particular estado pos

sui uma tendéncia de escape desse estado & perfeitamente geral.
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G.N. Lewis assinalou que essa tendéncia de escape pode ser medida
pela quantidade f, denominada de fugacidade, a gual esta relacio-
nada com a energia livre contida numa substancia (por mol), pela

expressao:
G=RT In f + B

onde B & uma constante que depende somente da temperatura e da na
tureza da substancia. Desde gque 0s valores absolutos da energia
livre nao sao conhecidos, B nao pode ser determinado. Entretanto,
podémos contornar essa dificuldade referindo todas medidas de ener
gia livre a um dado estado padrao. Se designamos por c® a energia

livre e £° a fugacidade do estado padrao, entao G° & dado por:
G° =RT 1n £f° + B

e a variagao da energia livre & dada por:

£
fO

G=G-G°=RT ln

portanto, a energia livre do novo estado é dada por:
¢=G°+RT lna

onde §i=f/fO & definido como a "atividade do sistema".



APENDICE F

FUGACIDADE DE SISTEMAS NAO IDEAIS A BAIXA PRESSAO

A variagéo da energia livre de Gibbs molar, para

substancia pura, pode ser escrita como:

dg=v dP - s dT
logo, temos:

39 ) .
{9P Jp M

e a temperatura constante, podemos escrever:

dg=RT 31nf

portanto

'3 1n f

t
|
A\

3
!
5g | T RT

consequentemente, temos:

Podemos, ainda, fazer um rearranjo nessa equagéo. vamos tomaxy

razao entre a fugacidade e a pressao:

31ln(f/P) _ 31lnf _ 31npP
3P op Ip RT

Vv

ST

Essa equacao pode ser integrada de uma baixa pressao P, ateée

pressao final P,
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uma
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como a fugacidade & definida como igual a pressao para a pressao

tendendo a zero, temos:

1n -2 - ( [_v__
P . (RT

eI

]dp . (1)

Para um gas real a equac¢ao de estado virial molal, pode
ser escrita como:

Pv = RT-ka-rcP2+—dP3+

para haixas pressoes podemos escrever:

pPv = RT + bP

®

1 v b

- — & - '

P RT RT

substituindo em (1), temos:

;Pz i 0
£ v o_ iy _ bl
ln; - %7 ~ &% " &Yy OF

Py
e
lngzg



logo, temos:

£f=P exp %%

assumindo gue

o
RT

bP -
R®T © pequeno podemos escrever:

] )
'RT + bP |

= P
" RT !

como RT + bP =Pv, temos:

onde - = P;
1

{(pressao de um gas ideal), finalmente,

temos:

32



APENDICE G

SOLIDIFICACAO DE EUTECTICOS

A solidificagao de uma liga eutéctica, isto &, a solidi
ficagao das substancias A e B na concentracgao %o da figura 24, po
de ser efetuada no equilibrio ou fora dele. O resultado dessa so-
lidificagéo, entretanto, vai depender da velocidade de solidifica
gao. Vamos, portanto, considerar dois casos que & de interesse no
crescimento de monocristais: a solidificagdo no equilibrio e a so

lidificagao de quase-equilibrio.

Estudo da solidificacao de eutécticos, com a variacao da veloci -

dade de solidificacao

Quando a solidificagao de uma liga eutéctica & eretua-
da, © liguido é saturado com relagao as fases u e £ simultaneamen
te, pois ha uma intersecc¢ao das linhas de saturagao do liquido na
temperatura Te. Logo a solidificagao pode ser iniciada pela forma
cao do sdlido o ou §

Através do grafico da energia livre pela concentracgao ,

podemos notar que existe, para a temperatura Te + dT, um eguilibrio

metaestdvel entre as fases o - liquidec e . - liquido.
;(\L\' (,A\n

[EICHRR

é | i d

KSXB ic »8Xe ]

I N

Laxe jbo (8%, ia
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G
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e

(ac@ } . |ac?

{9Xg jm 9Xg ja

ek 136"

38Xy jn SXB d : :

o k
onde | 285 & a derivada da energia livre da fase ligquida, com re
SXB c . =3

lagao a fracao molar de componente B, no ponto c.
Esses equilibrios'metaeétéveis podem ser representados

- no diagrama‘de fases:




Solidificacdo no equilibrio

Para um pequeno gradiente de temperatura e uma infinita-
mente pequena velocidade de solidificagao, isto €, no "eguilibrio",
diversos pontos de nucleagao ocorrem e hd a formagao simultdnea de
sdlidos a de concentragao X, e B de concentracao Xqr sendo que ©
material segregado na formagao de uma particula de uma fase & uti-
lizado para a formagdo da outra fase. Isso & uma consequéncia da
condicdo de equilibrio gue implica que a solidificagao €& tao lenta,
gue a difusadao na fase ligquida pode ser considerada instantanea, e
portanto a interacao entre as fases o e B3 no liguido, pode ser con
siderada imediata, ainda que as fases estejam separadas por uma dis
tancia finita.

A fase liquida para estar em equilibrio com as fases o e
¢ , nessa temperatura, tende a adotar as concentragoes Xb e XC si-
multaneamente. Esses dois valores representam deslocamentos opos-
tos na concentragao de seu valor original Xe, o gue provoca, consi
derando as duas tendéncias, a manutengao da concentragao original.

O resultado desse processo & um sbdlido eutéctico, consis

tindo de uma mistura grosseira das duas solidificac¢Oes primarias.

Solidificacao gquase no equilibrio

No caso de uma velocidade real de solidificagao, ela :e
processa abaixo da temperatura de equilibrio, e nao como no Taso
anterior onde a éolidificagéo é efetuada numa temperatura infinitd
simamente abaixo da temperatura eutéctica, isto &, um pequeno desi
quilibrio & efetuado no sistema com o intuito de se obter a solidi

ficagao. vVamos supor, portanto, gue a solidificagao seja efetuada
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no mesmo gradiente térmico do primelro caso, numa temperatura
Tl<<T . Essa redugao da temperatura de solldiflcagao &, evidente-
mente, provocada pelo aumento da veloc1dade de solldiflcagao
Primeiramente devemos entender um estado de. super res -
frlamento em um dlagrama de fase Tomemos por exemplo ° ponto a
de concentragao X, e temperatura T.- Essa e uma reglao de equll-

brio entre o SOlldO aeo liquldo. Entretanto a solugao pode man-

ter se nessa reglao na fase llqulda homogenea em equlllbrlo meta-

estavel
(
Ta
|
I
t
i
1
[
§
i 7
' Xy X, e .
' » JI K i crescimento de a
Xa ‘¢_________—: crescimento de 8
————  cCrescimento de o
Dizemos entao que o estado de supér-resfriamento da solugao no

ponto a & ATé.
No ponto eutéctico,vcomo vimos, tanto uma particula da
fase o podera dar inicio a solidificagéo quanto a fase f . Se uma
~particula da fase o se forma no liguido, tera uma compssigéo seme
- lhante & do ponto p do diagrama de fase 2, isto &, ela serd mais

rica em A do qﬁe o liguido da qual ela se forma. Evidentemente és
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sa particula, segregard para a fase liquida, na sua vizinhanga (ja
que a difusao nao pode mais ser considerada instantdnea) uma quan-
tidade de atomos da substancia B, isto &, no ambiente liguido da
particula da fase a em crescimento, havera um aumento gradativo da
concentragao da substancia B. Quando isso acontece a concentracgio
da fase liguida na vizinhanc¢a da particula da fase a, aumenta de
X, para Xy, diminuindo o super-resfriamento da fase o, AT e aumen
tando o super-resfriamento da fase g, ATB O que torna as condigoes
nenos adequadas para O crescimento de g e mais adequadas para o
crescimento de g . Evidentemente no ponto : , o super-resfriamento
com respeito a ¢ sera nulo e com respeito a £ serd maximo, fazen-
do com que cesse O crescimento de o e inicie o de :Z ., No ponto j a
situagao se inverte favorecendo o crescimento de

O resultado desse processo &, portanto, uma mistura de

regioes alternadas de duas fases sélidas, denominada de solidifica

¢ao laminar.

“~

SAASA A

T

IS ST

LSS

i
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2 forma e oOs espacgamentos das misturas eutécticas, entre
tanto, depende de muitos outros fatores gque ainda nao foram comple
tamente entendidas a forma e o grau de interferéncia nessa morfolo
gia. Entre os mais importantes estao:

a) o grau de super-resfriamento;

b) taxa de difusao dos componentes;

c) taxa de dissipagao de calor;

d) taxa de nucleagao na interface de crescimento;
e) energias interfaciais;

f) estrutura cristalina da fase sdlida;

g) habito de crescimento da fase sdlida;

h) grau de pureza da solugao.
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APENDICE H

DETALHAMENTO DO PROJETO DO FORNO DO METODO BRIDGAMNN
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