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Rreftvio

O rapido desenvolvimento de novos materiais e a sua importancia
tecnoldgica levou a maioria das universidades e institutos de pesquisa a criagdo de uma
nova area de conhecimento denominada “ciéncia dos materiais”. Essa nova area
congrega atualmente, em todo 0 mundo, fisicos, quimicos, engenheiros e tecnélogos das
mais diversas formagOes, com o objetivo de se obter novos materiais, bem como o de
aprimorar as propriedades dos materiais conhecidos cujos requisitos para as novas
aplicacOes tecnoldgicas sdo crescentes.

Os fenbmenos de cristalizagéo, que abrangem os processos de nucleagéo
e de crescimento de cristais, constituem uma &rea relativamente pequena, entretanto,
importante, na ciéncia dos materiais. E claramente muito mais dificil preparar um
monocristal do que um material policristalino (ceramicas, por exemplo) e esse esforco
sO sera justificado  se o monocristal apresentar vantagens relevantes para as suas
aplicacbes tecnologicas. Essas vantagens dos monocristais estdo, principalmente,
relacionadas com a sua anisotropia, a uniformidade na composi¢éo e na auséncia dos
contornos de gréos, inevitavelmente presentes nas formas policristalinas dos compostos,
que alteram muitas de suas propriedades fisicas, como a sua absorcdo Otica ou
espalhamento, aprisionamento de elétrons de conducdo, etc.. Os contornos de gréos
também estdo ausentes nos compostos amorfos como o0s vidros, mas a auséncia de uma
estrutura ordenada de longo alcance restringe suas aplicacfes tecnoldgicas. Desse modo,
diversas aplicagBes tecnoldgicas so sdo possiveis com a utilizacdo de monocristais e
estes possuem fundamental importancia para o entendimento e determinacdo das
propriedades dos compostos.

Didaticamente, podemos resumir a importancia dos monocristais em:
a) Cientifica:
- Estudo dos processos de crescimento:

- transporte de massa e calor;

- estabilidade de crescimento;

- cinética de adsorgao;

- segregacdo de impurezas;

- etc..

- Estudo dos monocristais:



- determinacdo da estrutura cristaling;
- determinacdo da posicéo dos elementos na rede cristalina;

- determinacdo de defeitos estruturais e de composicao e suas
densidades;

- determinacéo das interacdes rede-impurezas;
- determinacdo de suas propriedades fisicas e quimicas;
- etc..

b) Tecnoldgicas:

A importancia tecnoldgica dos monocristais esta estreitamente relacionada
com suas aplicagdes imediatas, como:

- Circuitos Integrados eletrnicos: Si; Ge; GaAs; etc.;

- Circuitos Integrados 6ticos: LiNbOs; LiTaOs; etc.;

- Memorias Oticas: LiNbOs: Fe;

- Lasers de Estado Sélido: GaAs; Al,O3:Cr; Y3AIs012:Nd; YLiF4:Nd; etc.;
- Defletores Oticos e Guias de Onda: LiNbO;;

- Detetores de Radiacdo: Visivel e IV:TGS; LiTaOgs; InSb; Hg1.xCdTe;
etc. Gama e X : Nal:Tl; Bi,sGe;01,; BaF,, etc.;

- Supercondutores: Y-Ba-Cu-O; Bi-Sr-Ca-Cu-O, etc.;
- Janelas para 1V: KCI; NaCl; KBr; KRS-5; etc.;
- Ferramentas para Corte e Usinagem de Refratarios: Diamante (C);
- Gemas: Safira- Al,O3
Rubi - Al,O3:Cr
Alexandrita- BeAl,O,:Cr
Esmeralda- Be;Aly(SiOz)s
Topazio- Al,(SiOy):F
Ametista- SiO,

etc..



Para a grande maioria das aplicacdes tecnoldgicas sdo necessarios
monocristais homogéneos, de alta perfeigao estrutural e a auséncia de contaminacées por
impurezas incorporadas durante o processo de preparacdo. Esses requisitos minimos,
dificilmente sdo encontrados em monocristais naturais, onde o ambiente, a temperatura e
outros importantes parametros do processo ndo sdo controlados. Dessa forma, a area de
crescimento de cristais, é a responsavel pela preparacdo de monocristais artificiais, onde
0s principais parametros envolvidos no processo sdo controlados. Este campo de
pesquisa se reveste, portanto, de uma enorme importancia para o desenvolvimento
cientifico-tecnologico em todos os setores onde a matéria esta presente em seu estado
solido.

Outra forma importante de materiais cristalinos sdo as fibras. As
pesquisas direcionadas aos processos de preparacao, bem como, nas determinagdes das
suas propriedades fisicas possuem grande importancia devido as suas potencialidades na
substituicdo dos dispositivos e sensores éticos, acusticos e eletrdnicos, atualmente
planares, construidos sobre substratos monocristalinos onde circuitos integrados sao
depositados ou guias de ondas sdo confeccionadas através dos processos convencionais
de difusdo. As fibras monocristalinas estdo, recentemente, possibilitando uma nova
geometria para esses componentes e essa substituicdo se torna conveniente devido a
rapidez dos processos de preparacdo (as fibras sdo preparadas em processos 60 vezes
mais rapidos que os convencionais dos monocristais), 0 seu baixo peso e custo, a sua
forma geomeétrica (tornando-as flexiveis para pequenos didmetros) conveniente para a
utilizacdo em guias de onda, geracdo de segundo harmdnicos, produgdo de componentes
ativos de minilasers de estado solido, dispositivos elétro e acustico-oticos, fibras
supercondutoras de altas temperaturas criticas, etc.. Além das vantagens descritas, as
fibras monocristalinas podem ser transformadas, a exemplo das fibras de silica, em
fibras Gticas monocristalinas através de processos de difusdo com a consequente
formacéo das regides de "clad" e "core" e possuem um acoplamento compativel com as
fibras Oticas convencionais, que sdo normalmente utilizadas como veiculos de transporte
de sinais Gticos e ou acusticos.

Neste contexto, acredita-se que as fibras monocristalinas possuem
enormes potencialidades de aplicacOes, principalmente, nas seguintes areas:

a) Telecomunicagdes

A implantacdo de sistemas de comunicacdo através de fibras Oticas
convencionais é crescente em todo 0 mundo, 0 que provoca um aumento da demanda de
dispositivos ativos de processamento de sinais de alta eficiéncia, chaveamentos oOticos
multiplos e rapidos, geradores de harménicos, etc.. As fibras monocristalinas, em futuro
proximo, devido as suas propriedades ja descritas, bem como a sua facilidade de



acoplamento com as fibras dticas convencionais, sdo fortes candidatas para essas
aplicacoes.

b) Sensores

Os sensores integrados estdo se tornando praticamente obrigatdrios nos
processos industriais. Os sensores desenvolvidos com fibras monocristalinas séo
compactos, leves e potencialmente baratos, o que preenche praticamente todos o0s
requisitos nessa tecnologia. Desde que diversas fibras monocristalinas possuam a
propriedade de guiar com baixas perdas tanto as ondas Oticas quanto as acusticas,
dispositivos de imagens, por exemplo, especialmente para aplicacbes médicas podem ser
desenvolvidos.

c) Microlasers de estado sélido, holografias e outras aplicacdes

As fibras monocristalinas podem ser aplicadas nos mais diversos ramos
da tecnologia. Diversos dispositivos estdo presentemente em desenvolvimento nas mais
diversas areas. Microlasers sintoniziveis de estado solido, onde o elemento ativo
(Al03:Ti) possui um didmetro de 660 um e um comprimento de 1,2 cm, gravagoes
hologréficas em fibras de LiNbOs; dopadas com Fe*® para aplicacbes em memorias
Gticas, estdo, juntamente com outros dispositivos, em desenvolvimento tornando
praticamente impossivel avaliar a priori todas as suas potencialidades.

O autor.



Recomendactes importantes ao leitor

Depois de mais de trinta anos trabalhando em pesquisas no Grupo de
Crescimento de Cristais do IFSC — hoje Grupo Naca — e termos preparados - pelos
mais diferentes métodos - centenas de monocristais e de fibras monocristalinas
estamos compartilhando essas nossas experiéncias neste livro que esta fundamentado
na nossa Tese de Livre Docéncia. Ele se destina, portanto, a ser o0 primeiro passo
nesse campo de atividade aos iniciantes na area de preparacdo de monocristais pelos
métodos mais difundidos.

Simplificadamente a preparacdo ou crescimento de cristais € um processo
cientifico de empilhamento de atomos - dispersos desordenadamente em um meio
conveniente - em seus lugares naturais em uma rede cristalina. Para isso cada 4tomo
ou molécula devem ser transportados até interface cristalinas e posteriormente
adsorvidos no cristal. Nesses dois processos principais, estdo envolvidos o0s
fendmenos de transportes de massa e calor e as leis da termodinadmica. E apesar de ser
um processo de quase equilibrio entre fases fluidas e sélidas, a utilizagdo da
termodindmica de equilibrio tem se mostrado suficiente para o entendimento da
maioria desses processos, uma vez que Sao processos extremamente lentos.

Nesse contexto, o entendimento dos fundamentos da termodinamica de
equilibrio de fase se mostra fundamental nesses processos. Como nem sempre 0
iniciante tem o dominio completo dessa termodinamica envolvida e dos diagramas de
fases, resumos simplificados e inteligiveis sdo disponibilizados nos primeiros
capitulos. Os diagramas de fases, como podera notar o leitor, sdo fundamentais para
planejar cada um dos experimentos, para a escolha do método de crescimento, como
também para compreender os resultados obtidos.

Evidentemente com a evolugcdo de suas pesquisas e para um melhor
entendimento da Teoria de Crescimento, um aprimoramento desses conceitos é
recomendado em livros ou em trabalhos especificos.

O autor






LISTA DE SIMBOLOS UTILIZADOS NESTE LIVRO

A = area de um elemento de volume normal ao fluxo
A° = area superficial

A = area da fase solida

A; = &rea de contato

A = solucdo solida do composto A

as = atividade da solugéo saturada

ass = atividade da solucédo supersaturada
Biconv = NUMero de Biot para a convecgao
Biag = NUMero de Biot para a radiacdo

Cs = concentragdo na fase sélida

Ci = concentracdo na interface sélido-liquido
C¢ = concentragdo da fase liquida

Csn= Concentragdo da solucao

C. = concentragdo de equilibrio

C "= concentragdo de uma solucéo saturada
C:" = concentragdo de uma solugao supersaturada

C ? = concentracgdo de superficie local

Cs = concentracao de superficie de equilibrio
C, = calor especifico a pressdo constante

D = coeficiente de difusdo



D; = coeficiente de difusdo de superficie

D+ = coeficiente de difusdo térmica

E; = energia de interacdo entre os elementos de uma rede cristalina
Eap = energia de interagcdo entre os componentes A e B

f, = taxa de puxamento

g = energia livre molar de mistura

g>" = energia livre molar de dissolugdo

h = altura correspondente a uma unidade de crescimento

j ¢ = coeficiente de atividade de uma solugdo saturada

j &, = coeficiente de atividade de uma solugao supersaturada

js = fluxo de superficie

jv = fluxo liquido de particulas

J = densidade de corrente

Jeon = fluxo de calor por conducgéo

Jrag = fluxo de calor por radiacéo

Jrad, cong = fluxo misto de calor

k = constante de Boltsmann

K = condutividade térmica

ker = coeficiente de segregacéo efetivo

k, = coeficiente de segregacdo de equilibrio
A = comprimento do ndcleo ou da fase sélida
L, = calor latente de condensac¢éo

L¢ = calor latente de fusdo



M = peso molecular

m° = massa inicial do soluto ou do dopante

N = nimero de posi¢des disponiveis em uma superficie
Na = namero de atomos ou moléculas

Ns: = nimero de Schmidt

n = namero de moles

P: = nimero de Péclet

Py = probabilidade de encontrar o &tomo k vizinho a |
Quiss = calor total dissipado

Qraq = calor dissipado por radiacio

Qcony = calor dissipado por convec¢do

Qcond = calor dissipado por condugéo

R = constante universal dos gases

Re = nimero de Reynolds

r = raio do cristal ou de uma fibra monocristalina
r. = raio do cadinho ou raio critico

ra = raio da espiral de Arquimedes

R = velocidade de crescimento

T = temperatura

T, = temperatura critica

u = velocidade do fluido

V = volume

Vit = velocidade de um “step”



Vv ? =volume inicial da solugéo

sn
v; = velocidade de puxamento de fibras monocristalinas
v, = velocidade do nutriente

X = concentracdo (razdo molar) da fase solida

Xsn = concentracdo (razdo molar) da solugédo

Yo = distancia entre dois “steps”

Z = nimero de coordenagao

VT = gradiente de temperatura

o, = fator de Jackson

B4 = fator geométrico

_ Au
Pu = T

Bs =y dividido pela supersaturacdo relativa da solugédo

¥ = constante de resfriamento
AG = variacio da energia livre de Gibbs

AGs = variagdo da energia livre de Gibbs de superficie
AG, = variacdo da energia livre de Gibbs volumétrica
AS = variacdo da entropia

ASnix = variacdo da entropia de dissolucéo

AU = variacdo da energia interna

AHix= calor de mistura

AHs = calor de fuséo

AT =variacdo de temperatura



dn = camada de contorno hidrodindmica

dm = camada de contorno de difuséo

€ = energia de interacdo entre dois &tomos vizinhos
€m = emissividade

vr = incremento de velocidade de crescimento

v = tensdo superficial ou energia livre de superficie

e = energia livre de superficie por unidade de comprimento
vm =energia livre de superficie por unidade de crescimento
1 = viscosidade

As = caminho médio de uma particula na superficie

A = coeficientente de transferéncia de calor

Le = potencial quimico de equilibrio

us = potencial quimico de uma solucdo saturada

Uss = potencial quimico de uma solugdo supersaturada
u® = potencial quimico da fase a

u? = potencial quimico da fase p

v = viscosidade cinematica

p = densidade

pr = densidade da fase liquida

ps = densidade do s6lido

psn = densidade da solucéo

c = supersaturacao relativa



o5 = supersaturacdo relativa de superficie

op = constante de Stefan-Boltzmann

T = tempo de vida média de uma particula na superficie
® = velocidade angular

y = diferenca entre as supersaturagoes relativas da solucéao e de superficie
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1 REVISAO DOS FUNDAMENTOS DA TERMODINAMICA

1.1 Fundamentos Basicos

Termodinamica € uma ciéncia experimental baseada em um pequeno
namero de principios que sdo generalizacbes das experiéncias. Ela esta
preocupada somente com 0s aspectos macroscopicos das propriedades da
matéria e ndo faz hipéteses sobre a sua estrutura microscopica. Ela procura
tornar compreensivel as consequéncias macroscopicas de um numero muito
grande (da ordem de 10%%) de coordenadas atdmicas e as suas variacdes no
tempo, as quais, devido a média estatistica, ndo aparecem explicitamente na

descricdo do sistema.
Exemplo:
Um gas de N particulas - Se N for grande, temos:

-3N componentes do momento se reduzem a um Unico

parametro - a Pressao;

-3N coordenadas de posicdo se reduzem a um Unico parametro

- 0 Volume.

No sentido termodinamico, um grande numero de graus de liberdade
ndo é diretamente observavel. No entanto, € possivel transferir energia a

todos os graus de liberdade.

A energia transferida aos graus de liberdade que ndo observaveis

macroscopicamente € denominada de calor.

As leis da termodinamica impdem restricbes na maneira em que esta

energia (calor) pode ser transferida em sistemas fisicos.
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1.2 Tipos de variaveis e condi¢cdes de equilibrio

Os processos de preparacdo de compostos cristalinos podem ser
vistos como a mudanca de estados de equilibrios de um sistema. Uma
solucdo saturada homogénea que estd em um estado de equilibrio pode ser
induzida a mudar de estado através de um processo de precipitacdo dando
origem a uma fase cristalina. Para que essa cristalizacao se realize devemos
modificar alguns parametros termodinamicos do sistema, normalmente a
temperatura ou a concentracdo, fazendo com que haja uma mudanca
espontanea para o novo estado de equilibrio constituido de uma solucao
heterogénea, onde coexistem a solugcdo saturada e os cristais precipitados.
Nos estados de equilibrio sempre uma grandeza fisica € minimizada. Por

exemplo:
Na mecanica classica - Forga, deslocamento.
Condicao de equilibrio - Minimizar a Energia
No Eletromagnetismo - Campos
Condicéo de Equilibrio - Minimizar a Energia de Campos

Na Elasticidade - Campos de deformacdes, campos de

tensoes.
Condicao de Equilibrio - Minimizar a Energia Elastica

Nesses casos 0 equilibrio é sempre obtido minimizando a energia, uma

vez que a entropia permanece constante.
Na Termodinamica -Variaveis Intensivas -p. T, p, etc.
-Variaveis Extensivas- V, U, S, etc.

Condicdes de Equilibrio - Maximiza a entropia, ou

minimizar a energia (interna), ou minimizar as funcdes auxiliares (F, G, etc.)
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1.3 Processos Termodinamicos

A termodinamica estuda estados de equilibrio. Os processos
termodinamicos sdo analisados em termos dos estados (de equilibrio) iniciais

e finais.
Os processos se classificam em:

-Quasiestético - a mudanca de estado se processo numa

sucesséo de estados de equilibrio;

-Reversivel - € um processo quasiestatico ideal - depois
do sistema voltar ao seu estado inicial permanece nesse

estado.

1.4 Leis da Termodinamica

1.4.1 Lei zero da Termodinamica

O conceito de temperatura na termodinamica - como o da forca
na mecanica - se originou devido aos sentidos de percepcdo do homem. Do
mesmo modo de que a forca nds podemos relacionar com o esfor¢co muscular
para descrever 0 puxar ou empurrar, a temperatura pode ser relacionada com
as sensacOes de calor e frio. Mas o sentido de temperatura do homem, do
mesmo modo que o seu sentido de forca, € impreciso e restrito a um
determinado intervalo apenas. Além dos conceitos primitivos relativos ao
guente e ao frio tem sido desenvolvida uma ciéncia objetiva de termometria,
com o0 Uunico objetivo de definir e medir essa nova grandeza mais

precisamente.

O primeiro passo de um processo objetivo de medida de
temperatura esta relacionado com o conceito de temperaturas iguais.

Consideremos dois blocos de metal A e B, de um mesmo material, e
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suponhamos que 0 nosso senso de temperatura nos informa que A esta mais
guente que B. Se colocarmos A e B em contato isoladamente, nG6s notamos
gue, apos um determinado tempo, os dois corpos aparentam ter a mesma
temperatura. Outras propriedades dos corpos, no entanto, sé eventualmente

possuem esse comportamento.

Figura 1 - Corpos em contato - tendéncia de equilibrio térmico com o tempo.

Suponhamos, agora, que dois corpos de diferentes materiais,
tais como um bloco de metal e um bloco de madeira, estdo em contato
térmico. NOs, novamente, observamos que apds um determinado tempo, as
propriedades mensuraveis desses corpos, tais como seus volumes, cessam
de se modificarem. Entretanto, os corpos ndo nos parecem igualmente
guentes quando os tocamos, como foi evidenciado no caso anterior. Esse
efeito esta relacionado a diferentes condutividades térmicas e evidencia a

imprecisdo de nossos sentidos na determinacao de temperaturas.

O fato comum nesses dois exemplos, podendo os corpos ser de
mesmo material ou ndo, € que no estado final que eventualmente tenham
chegado néao se observa mais mudancas em suas propriedades mensuraveis.

Esse estado € entao definido como estado de equilibrio térmico.
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Observaces tais como as descritas leva-nos a inferir que todos
0s objetos ordinarios possuem uma propriedade fisica que determina se esta
ou ndo em equilibrio térmico quando é colocado em contato com outros
objetos. Essa propriedade € denominada de temperatura. Se dois corpos
estdo em equilibrio térmico quando colocados em contato eles terdo a
mesma temperatura. Por outro lado, se as temperaturas de dois corpos sao
iguais, eles estdo em equilibrio térmico quando colocados em contato. Um
estado de equilibrio térmico pode ser descrito somente quando a temperatura

de um sistema é a mesma em todos 0s seus pontos.

Suponhamos que o corpo A, por exemplo, um bloco de metal,
estd em equilibrio térmico com outro bloco B, também de metal. A
temperatura de B é, portanto, a mesma de A. Suponhamos ainda que o corpo
B esteja também em equilibrio térmico com o corpo C, um bloco de madeira,
entdo as temperaturas de C e de B sdo iguais. Isso implica que as
temperaturas de C e A sdo iguais. Essa implicacdo é confirmada pela
experiéncia, e ela mostra que C esta em equilibrio térmico com A. Os
resultados experimentais podem ser descritos como a lei zero da

termodinamica:

“Quando dois corpos quaisquer estao separadamente em equilibrio térmico

com um terceiro, eles estdo em equilibrio entre si”.
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Figura 2 - Exemplifica¢@o esquematica da lei zero da termodinamica.

A lei zero da termodindmica possui uma grande importancia
pratica. Ela permite, por exemplo, o desenvolvimento do termdmetro.
Conforme € mostrado na figura 3, o corpo C da figura 2 € substituido
convenientemente por um corpo de peguena massa, mas que possua alta
sensibilidade com a temperatura (grande coeficiente de dilatacdo, por
exemplo). Desse modo, o corpo C, ndo altera significativamente as
temperaturas dos corpos nos processos de medida. Esse fato, além de
permitir a padronizacao das escalas de temperaturas, permite ainda a medida

direta de temperatura de corpos distantes.
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tempnj:

Figura 3 - A lei zero da termodindmica e a medida de temperatura.

1.4.2 Primeira Lei da Termodinamica

Existem muitos processos diferentes pelos quais um sistema
pode ser levado de um estado de equilibrio para outro e, em geral o trabalho
realizado pelo sistema é diferente em diferentes processos. Entre todos os
processos possiveis vamos examinar o processo adiabatico. Nesse processo,
o sistema e fechado adiabaticamente e sua temperatura é independente do
meio. As paredes adiabaticas ndo necessitam ser rigidas de modo que a
configuracdo pode realizar trabalho sobre o sistema e vice-versa. Noés
devemos assumir também que trabalhos dissipativos podem ser realizados
sobre o sistema e que ndo haja alteracdes de suas energias cinéticas e

potenciais.

Ainda que consideremos somente 0s processos adiabaticos,

MUitos outros processos sao possiveis entre os dois estados a e b.
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Figura 4 - Exemplos de processos termodindmicos.

Alguns dos processos possiveis sao:

- O sistema esta inicialmente no estado a, realiza primeiramente
uma expanséao livre de a para ¢ com trabalho nulo e, posteriormente se
expande em um processo adiabatico e reversivel até o estado b, realizando
um trabalho que é a area delimitada pela curva c-b. Esse é o trabalho total

nesse processo.

- O sistema esta inicialmente no estado a, se expande em um
processo reversivel adiabatico de a para d, realizando um trabalho relativo a
area delimitada pela curva a-d e, posteriormente se expande em uma
expansao livre de d para b. O trabalho total desse processo se resume ao

trabalho da expanséao a-d.

Embora os processos sejam diferentes, a experiéncia mostra

gue os trabalhos sdo os mesmos.

- O terceiro processo possivel, € a expansdo adiabética

reversivel do estado a ao estado e. O estado e possui 0 mesmo volume do
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estado b, mas a pressédo ndo € a mesma. Para levar o sistema até o estado
final desejado b, um trabalho dissipativo deve ser realizado no sistema
fechado (como por exemplo, a introducdo de um agitador mecanico) ou

devemos abrir o sistema e fornecer calor, até que o estado final seja b.
Formalismo matematico da primeira Lei da Termodinamica

O trabalho total realizado pelo sistema no processo a-e-b é igual
ao realizado no processo a-e, menos o trabalho (ou o calor) dissipativo
realizado no sistema durante o processo e-b. Desse modo o trabalho total

realizado € 0 mesmo em todos 0s processos, isto é:

W =W, _,=(W_.—W,_,) (1.1)

Notar ainda que VVe_b = W;,_e e, alternativamente:

Wc—b — VVa—d = (VVa—e - Qe—b) (1.2)

Desse modo, chegamos a uma lei de conservagédo da energia

gue pode ser enunciada como a primeira lei da termodinamica:

“O trabalho total de trabalhos adiabéticos entre dois estados de equilibrio sao

sempre iguais”

OBS - Os estados de equilibrio devem possuir a mesma energia cinética e

potencial.

Quando o sistema realiza um trabalho reversivel adiabatico ele
perde energia no processo. Como em todos 0S processos O Sistema
despende a mesma energia (realiza o mesmo trabalho), a variacdo da
energia interna do sistema deve ser a mesma para qualquer processo
termodinamico cujos estados de equilibrio sejam a e b. Isto €, a variacdo da

energia interna sé depende dos estados inicial e final dos processos, isto é:
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§dU=o

Se a energia se conserva, devemos ter:

AU b _VVa—d

a

ou
AUa—b = _( VI/a—e - Qe—b)
Portanto, devemos ter:

AUa—b - Qe—b _ W—e

a

Generalizando essa expressao, podemos escrever:

(1.3)

(1.4)

(1.5)

(1.6)

AUa—,B = AQa—ﬂ o AVI/a—ﬂ (1.7)

ou, na forma diferencial:

dU =dQ - dw

(1.8)

Alternativamente, a primeira lei da termodinamica pode ser

enunciada como:

A energia em forma de calor fornecida a um sistema em equilibrio é utilizada

para o aumento de sua energia interna ou na realizagdo de trabalho”.
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1.4.3 A Segunda Lei da Termodinamica

Imaginemos trés sistemas diferentes, todos fechados rigidos e
adiabaticamente. No primeiro, um corpo a temperatura T; faz um contato
térmico com um grande banho térmico que esta a uma temperatura maior T.
No segundo, um gerador produz uma certa corrente que passa em um
resistor imerso num reservatorio térmico. O terceiro é constituido de um gas
confinado numa regido de um contéiner através de um diafragma separando-

0 de uma regiao evacuada.

Vacuo

(c)

Figura 5 - Exemplo de sistemas fechados que realizam processos adiabaticos.

Nés sabemos da experiéncia que, no primeiro experimento,
havera um fluxo de calor do reservatério para 0 corpo e que este estara,
depois de algum tempo, em equilibrio térmico com o reservatério. No
segundo experimento, a energia cinética da polia do gerador produzira um
trabalho dissipativo na resisténcia e havera um fluxo de calor para o
reservatorio, de igual magnitude da energia cinética da polia. No terceiro
experimento, se o diafragma for perfurado, o gas realizard um processo de
expansao livre na regido evacuada e o novo estado de equilibrio tera um
volume maior e uma pressdao menor. Em cada um desses processos, a
energia total dos sistemas, incluindo a energia cinética da polia, permanece

constante.
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Imagine agora que os trés experimentos nos estados finais e 0s
processos possuam o sentido inverso. O fluxo de calor possui a direcdo da
menor temperatura para a maior, o trabalho dissipativo € transformado em
energia cinética de rotacao da polia e o gas de auto-comprima na regido
delimitada pelo diafragma. Esses processos nao violam o principio da
conservagdo da energia e, consequentemente, a primeira lei da

termodinamica.

Esses sao alguns exemplos de processos impossiveis na
natureza. O que eles possuem em comum? Dado dois estados de um
sistema isolado, nos quais a energia € a mesma, podemos encontrar um
critério que determina qual € o estado inicial possivel e qual € o estado final
possivel de um processo de um determinado sistema? Quais sdo as
condicdes sob as quais nenhum processo pode ocorrer e nas quais o sistema
esta em equilibrio? Essas questdes podem ser respondidas se existir alguma
propriedade do sistema, isto é, alguma funcéo de estado de um sistema, que
possui diferentes valores no inicio e no fim dos processos possiveis. Essa
funcdo ndo deve ser a energia uma vez que ela é constante. Uma funcdo que
possui essa desejada propriedade pode ser encontrada, entretanto. Ela foi
denominada por Clausius de entropia do sistema. Do mesmo modo que a
energia ela é uma funcéo de estado e, permanece constante ou aumenta em
todos 0s processos possiveis em sistemas isolados. Em termos da entropia,

a segunda lei da termodinamica pode ser escrita como:

“Os processos em que a entropia de um sistema isolado decresce nao pode
ocorrer” ou “em todos os processos efetuados em sistemas isolados a

entropia do sistema cresce ou permanece constante”

Se um sistema isolado estd em um estado onde a sua entropia
€ maxima, qualqguer mudanca neste estado envolve um decréscimo da
entropia e, portanto ele ndo ocorrera. Logo, condicdo de equilibrio € um

estado de maxima entropia.
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Formalismo matematico da segunda lei da termodinamica:

Para introduzir o formalismo matematico da segunda lei da

termodinamica, é interessante discutir o ciclo de Carnot:

o

Figura 6 - Processos termodinAmicos de um ciclo de Carnot.

-Caracteristicas principais do ciclo:

- O ciclo expansdes e compressdes de um gas ideal em

processos isotérmicos e adiabaticos;

- Como a energia interna € uma funcéo exclusiva da
temperatura as isotermas sao consideradas

isoenergéticas,

Portanto,
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-Nos processos adiabaticos, temos:

LV, =TV

T2V7—1 — Tl'V}/—l

-Dessas equacGes obtemos as relagdes:

v, 7

Ve Vi
e

0 T

(1.9)

(1.10)

(1.11)

(1.12)

(1.13)

(1.14)

Portanto, para um gas ideal, a razdo entre os calores 1 e 2

depende somente das temperaturas das isotermas. Como Q; é o fluxo de

calor que entra no sistema e Qi é o fluxo de calor que sai do sistema,

devemos ter pela convencgao de sinais:

L_ &

Y
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ou

%4_%20

1T (1.16)

E, generalizando, em ciclos constituidos de processos reversiveis, temos:

dQI”@V
AS = if T =0 (1.17)

e em irreversiveis

AS >0 (1.18)

Portanto ndo existem na natureza processos em que:

(1.19)

Suponhamos, por exemplo, que tenhamos um sistema que possa
realizar um processo ciclico no qual retire calor de um recipiente de

temperatura T e o converta totalmente em trabalho. Nesse caso temos que:

T ? (1.20)

-No diagrama PV, teriamos:

33



processo
impossivel

-

vV

Figura 7 - Exemplo de um processo impossivel de acordo com a segunda lei.

Portanto, de acordo com a segunda lei da termodinamica, esse

processo nao ocorre na natureza.

1.4.4 Fungdes Termodinamicas Auxiliares

A utilizacdo das leis da termodindmica como formuladas
anteriormente nem sempre € a mais conveniente. Desse modo, € usual o
emprego de funcdes auxiliares para a resolucdo de problemas e para o
entendimento dos processos de mudanca de estado. As expressdes analisadas
anteriormente sdo combinac¢des da primeira e segunda lei da termodinamica,
onde a energia interna do sistema € uma fung¢éo da entropia S e do volume V.
Em experimentos de laboratério, 0 uso dessas expressdes apresenta,

entretanto, algumas dificuldades, uma vez que, 0s parametros experimentais
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usuais sao a pressao, o volume, a temperatura e a composicéo. Esses fatores

limitam as suas aplicacdes praticas devido a:

- a variacao da entropia é uma grandeza dificil de medir;
- a expressao so é valida para sistemas fechados;

- a expressao leva somente em conta o trabalho devido a variacdo
de volume do sistema enquanto que outros tipos de trabalho sao

possiveis.

As energias livres

A energia livre de Helmholtz € uma funcao de estado apropriada
para a descricdo de processos efetuados a volume e temperatura constantes.
Essa funcéo é definida como:

F=FE-TS (1.21)

Ou como a energia livre de Helmholtz, podemos escrever:

dF — dE — TdS (1.22)

O critério de equilibrio, usando a funcéo de estado de Helmholtz,
pode ser ilustrado por um sistema que possui uma transicdo de fase (por
exemplo, evaporacdo) a temperatura T. Seja um liquido contido em um
recipiente de volume V, em sua temperatura de transicdo de fase, conforme é
mostrado na figura 8.
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YAaClo &Q

A B

Figura 8 - Mudanca de fase parcial de um liqguido homogéneo a temperatura constante.

Inicialmente o sistema € constituido por uma Unica fase liquida.
Com o fornecimento de calor provoca-se a evaporacdo de n particulas a
temperatura constante. Na condicédo de equilibrio a energia livre de Helmholtz
deve ser menina, isto €, 0 processo deve provocar pequenas variacbes na
energia E ou grandes variacdes na entropia S do sistema. A variacdo da
energia interna e da entropia devido a evaporacdo, a temperatura e volume
constantes, é representada esquematicamente no grafico mostrado na figura 9.

4 Energia
Entropia E

n (nimero de particulas evaporadas)

Figura 9 - Variacé@o da energia interna e da entropia em fungdo do nimero de particulas

evaporadas.
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O gréfico nos mostra que a energia € minima para n=0, isto é, o
sistema € constituido por uma Unica fase: a fase liquida. Entretanto a entropia é
maxima quando n é maximo, isto €, quando o sistema for constituido por outra
fase: a fase gasosa. Através dessa analise notamos que ha um compromisso
entre esses parametros no estado de equilibrio, conforme demonstrado no
grafico mostrado na figura 10. De acordo com o exemplo, podemos notar que
uma quantidade de calor fornecida provoca uma transicéo de fase parcial do
sistema, onde um numero bem determinado de moléculas neq deixa o estado
liguido por evaporacdo e permanece no estado gasoso a menos que outros

parametros do sistema sejam alterados.

Figura 10 - Compromisso entre a minima energia e a maxima entropia e a condicdo de
equilibrio.

Um tratamento anélogo pode ser efetuado com a energia livre de Gibbs.
Essa energia livre € uma fungéo de estado mais conveniente para ser utilizada
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nos experimentos de laboratorio e para os estudos termodindmicos nos
processos de transicao de fase, uma vez que, para os sistemas fechados, é
funcdo somente da temperatura e da pressao. Essa funcao é definida como:

G=H-1S (1.23)

ou

dG =-5dT + Vdp (1.24)

Para sistemas abertos, isto €, sistemas onde a composicao é variavel, a

7z

energia livre de Gibbs é uma funcdo também da composicdo. Nessas

condicdes podemos escrever:
G=f(T;P;n,....n,) (1.25)

onde n.... nx S&o 0s numeros de moles dos constituintes do sistema.

A energia livre de Gibbs, portanto, de uma forma geral, pode ser

escrita como:

dG = (—) dT+(—) dP+(—) dn;

AT pn AP T.n Al’l T p,n (126)

N
dG=—SdT + Vdp + Y, u,dn, w27

i=l1
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Por comparagao, obtemos que:

AG
—) =-S(entropia
( AT)p,n (entropia)

(1.28)
AG
(E)” = V(volume) (1.29)
AG . mi
(A—n)r,p,n = L. (potencial — quimico) (1.30)

1.45 A Terceira Lei da Termodinamica

O principio conhecido com a terceira lei da termodinamica
governa o comportamento de sistemas, que estdo em equilibrio interno,
guando a sua temperatura se aproxima do zero absoluto. Sua histéria
provem de mais de uma centena de anos, tendo a sua origem na tentativa de
determinar a propriedade de um sistema que determina a direcdo de uma
reacdo quimica e, de igual importancia, encontrar o que determina quando
uma reacdo ndo se efetua e quando um sistema esta em equilibrio quimico

bem como em equilibrio térmico e mecanico.

Para uma completa discussao desses problemas deveremos
entrar profundamente na termodinamica quimica. As ideias basicas sdo as

seguintes:

Suponhamos que uma rea¢do quimica ocorra em um contéiner
a pressao constante, e o contéiner entre em contato com um reservatorio a
temperatura T. Se a temperatura do sistema aumenta como um resultado da
reacdo, havera um fluxo de calor para o reservatério até que a temperatura

bY

do sistema seja reduzida a temperatura original T. Para um processo a
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presséo constante o fluxo de calor € igual a variacdo da entalpia do sistema.
Se os subscritos 1 e 2 se referem aos estados inicial e final do sistema, antes

e apoés a reacdo, teremos que:
AH=H,-H =-Q (1.31)

onde -Q é o calor da reacdo. Os componentes e os produtos da reacdo serao
evidentemente diferentes substancias quimicas. Consequentemente se a

reacao é
Ag+ HCl < AgCl ++ H,

logo H; é a entalpia da prata e do acido cloridrico e H, a entalpia do cloreto

de prata e o hidrogénio.

Antes do desenvolvimento da segunda lei da termodindmica
tudo estava bem entendido. Assumia-se que todo o calor gerado num
processo quimico poderia ser utilizado na produgédo de trabalho. Todos os
processos espontaneos se realizariam em uma direcdo entéao calor flui para o
reservatorio e a velocidade da reacédo dependeria do calor de reagdo. Muitos
experimentos foram efetuados por Thomsen e Berthelot. Eles encontraram
alguns processos espontaneos que absorvem calor durante a reacéo.
Consequentemente o calor de reacdo ndo pode ser sempre utilizado para

determinar a direcdo em que 0 processo ocorre.

Baseada na segunda lei da termodindmica mostramos que um
processo espontaneo pode ocorrer em um sistema a pressdo constante em
contato com um reservatorio a temperatura T se a funcdo de Gibbs decresce
e ndo a entalpia. A variacao da funcéo de Gibbs pode ser relacionada com a

entalpia por:

NG
AG:AH+T ﬁ (1'32)
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Consequentemente a variacdo da entalpia e da energia livre de Gibbs, sao

L NG .
iguais somente quando 7| —— | se aproxima de zero.
ar/,

Nernst notou através dos resultados dos experimentos de
Thomsen e Berthelot e de outros experimentos cuidadosos com células
galvanicas, que na reacdo AG geralmente se aproximava de AH quando a
temperatura era reduzida, mesmo em altas temperaturas. Em 1906, ele
propés como um principio geral que quando a temperatura se aproxima de
zero, ndo somente AG e AH se aproximam igualmente, como suas taxas de

variagcdo com a temperatura se aproxima de zero. Isto é:

: NG
lim,_,, T ) =0 (1.33)
) NH
o lim,_, T =0 (1.34)

Em termos geométricos € mostrado na figura:
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AH

LH:AG

AG

Figura 11 - Comportamento da entalpia e entropia a baixas temperaturas.

Dessa relacao obtemos:

ou
lim, (S, —S,) =0 (1.36)
Isto é:

‘nas vizinhangas do zero absoluto, todas as reacées em um liquido ou vapor

em equilibrio interno se efetua sem alteragdes na entropia”.

Planck, em 1911, fez uma hipétese a mais, que ndo somente a
diferenca de entropia tende a zero para T—0, mas que:
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“a entropia de todas as substancias sélidas ou liquidas em equilibrio interno

no zero absoluto é nula”
Im, ,,§=0 (1.37)

Essa relacdo é conhecida como a terceira lei da termodinamica.

-ImplicacBes da terceira lei da termodinamica:

-E possivel obter o valor absoluto da entropia:

T
dT
SV, T):_[CV(T)7 (1.38)
0

ou
- dT
S(P.T) = [ C.(T) %=
(P,T) ! »( )T (1.39)

-Os calores especificos das substancias séo nulos para T—0;

-E impossivel reduzir a temperatura de um sistema a zero

absoluto através de um namero finito de operacdes.

1.5 O potencial quimico

O conceito de potencial quimico € de fundamental importancia
para o estudo dos estados de equilibrio termodinamicos. Para o entendimento
das condi¢des de equilibrio termodindmico uma analogia com as condi¢fes de
equilibrio da mecénica ¢ ilustrativa. Estas condi¢Bes de equilibrio podem ser

resumidas como:
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a) Z[g = 5 (a resultante das forgas que atuam no sistema deve ser nula).

b) ZI\’/J[ = 5 (a resultante dos momentos que atuam no sistema deve ser

nula).

Como vimos anteriormente, diversos tipos de equilibrio séo
possiveis. Na figura 12 estdo esquematizadas as condicdes de equilibrio
metaestavel (posicao X;) e equilibrio estavel (posicdo X,). Podemos notar que
na condicdo de equilibrio metaestavel um deslocamento infinitesimal dx
(evidentemente acompanhado por uma energia de ativacdo) provocara uma
mudanca de estado de equilibrio para a posicdo X,. Nessa nova condicdo de
equilibrio o corpo pode somente oscilar em torno de um ponto de minima
energia sem que os possiveis deslocamentos infinitesimais possam alterar o

seu estado final.

-

energia de
ativacgio

F 9
wy

Figura 12 - Esquematizagao das condi¢bes de equilibrio metaestavel e estavel.

Tomemos agora como exemplo um sistema termodinamico

constituido de trés fases em equilibrio: sélida (cristal), liquida e vapor, conforme
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esguematizado na figura 13. Podemos afirmar que, sob condi¢Bes de equilibrio,
gue as tendéncias de escape dos elementos que constituem o sistema, em
cada fase, sdo iguais, isto €, ha um equilibrio de forgcas que atuam nos
elementos de cada fase, fazendo com que, em média, as quantidades dos
constituintes do sistema em cada fase permanecam constantes. Flutuacoes
podem modificar essas condi¢des. Entretanto, como o equilibrio é estavel,
esses deslocamentos ndo transicionam o sistema, uma vez que, a sua posi¢ao
ja é a de equilibrio. Nessas condi¢cdes podemos afirmar que o fluxo de massa
sélido-liquido € igual ao liquido-sélido e que o fluxo vapor-liquido é igual ao

liguido-vapor, em média.

Figura 13 - Equilibrio termodin&mico entre as fases solida, liquida e gasosa.

1.5.1 Potencial Quimico de Sistemas Ideais

Os potenciais quimicos s&o, em Uultima analise para sistemas
heterogéneos, uma medida da tendéncia de escape dos elementos que
compdem cada fase separadamente. Essa tendéncia de escape (denominada
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de fugacidade), € para um sistema gasoso ideal igual a sua pressdo. Em uma
mudanca de estado desse sistema gasoso ideal, a relacéo entre suas pressoes
de seu estado inicial e final é denominada de atividade. Para determinar o
potencial quimico em funcao da atividade utiliza-se a variacdo da energia livre
de Gibbs para um sistema monocomponente, em uma mudanca de estado. A

variagcao da energia livre pode ser escrita como:

Para uma mudanca de estado a temperatura constante e

composicao fixa, a expressao se reduz:

dG = Vdp (1.41)

Podemos ainda escrever o volume em funcao da presséo, como:

nRT
V= 1.42
p (1.42)
logo, obtemos:
nRT
dG :(T)dp (1.43)

Integrando a expressé@o acima no intervalo de presséo p; e pa,
obtemos a variacdo da energia livre de Gibbs em fungcdo das pressbdes dos

estados 1 e 2:
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P
D

Dessa ultima expressédo da energia livre de Gibbs

AG =nRT In( "

podemos obter o potencial quimico em funcao da atividade de sistemas ideais,
considerando que o potencial quimico é a derivada parcial da energia livre em

relacdo ao niumero de moles dos componentes que constituem as fases:

Au=RTna

(1.45)

ou

M=, =RTIna (1.46)

1.5.2 Fugacidade de Sistemas N&o Ideais

Para sistemas nao ideais a expressdao da fugacidade e,
consequentemente, da atividade, € muito mais complexa do que no tratamento

anterior. Para sistemas nao ideais a fugacidade pode ser escrita como:

2

=£

D, (1.47)

onde p € a pressao real do sistema e p; € a pressdo do
sistema se seu comportamento fosse ideal ( pi=nRT/V). Para esse sistema o

potencial quimico pode ser escrito como:

47



U=u, +RTan

1

(1.48)

1.6 Comentéarios finais sobre arevisdo da termodinamica

A introducdo termodinamica aqui exposta € evidentemente uma
revisdo resumida dos conceitos de um curso de Termodinamica Quimica que
sdo indispensaveis para o entendimento dos processos de crescimento de
cristais. Uma analise profunda desses conceitos estd fora do escopo desse
livro. E, entretanto, recomendavel que o estudante faca uma profunda reviséo
desses conceitos nos livros de termodinamica e de mecéanica estatistica em

nivel de graduacéo.
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2 DIAGRAMAS DE FASES - PRINCIPIOS E APLICACOES EM
CRESCIMENTO DE CRISTAIS

2.1 Introducéo

Os diferentes compostos ndo possuem 0S MEsSMos
comportamentos nos processos de cristalizacdo. Os seus estados de equilibrios
sao, portanto, diferentes para 0s mesmos parametros termodinamicos como a
pressao, a temperatura e a composicdo. Nos processos de nucleacdo e de
crescimento dos cristais 0 pesquisador induz uma mudanca de estado
conveniente, onde uma fase inicialmente homogénea se transforma
espontaneamente numa fase heterogénea constituida de duas ou mais fases e,
entre elas a fase cristalina desejada. Para que essa mudanca de estado de
equilibrio seja obtida o pesquisador modifica os parametros termodinamicos do
sistema, como por exemplo, a temperatura ou a composi¢cao, levando-o a uma
condicdo de equilibrio metaestavel e, através do fornecimento de uma energia
de ativacdo suficiente, permite que se processe lentamente a transi¢cédo para o

novo estado de equilibrio, originando a fase cristalina.

Existe, portanto, uma grande importancia em se conhecer
previamente os estados de equilibrio de um composto especifico para que as
transicOes de fases possam ser planejadas. Essas informacdes podem ser
obtidas dos diagramas de fases. Eles nos fornecem um mapa dos estados de
equilibrio de um determinado composto em fungéo da presséo, a temperatura e
da composicdo. E por isso que as técnicas de preparagoes de cristais S&0
consideradas, em um sentido amplo, como a ciéncia e a tecnologia de controle

de transicdo de fase, com o objetivo de se obter um monocristal.

As informacdes obtidas desses diagramas, apesar de ndo serem
suficientes, suprem, parcialmente, a auséncia de uma teoria completa para o
entendimento desses processos e sdo de enorme importancia no planejamento
de novos experimentos. As transicOes de fase que possuem interesse para

essa finalidade, podem ser classificadas como:
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a) Solidificacdo - vapor = sadlido
- liquido = sadlido
- solucdo = solido (precipitacéo)

b) Transicdo -sdlido= sdélido

2.2 Equilibrios de fases e o potencial quimico

As fases que constituem os sistemas heterogéneos nédo possuem,
necessariamente, a mesma composicéo. Nos sistemas binarios, ao contrério, a
possibilidade de se obter, em equilibrio, duas fases com a mesma composi¢ao
se restringe a condigbes muito especiais. Desse modo, o estudo das condigbes
de equilibrio de sistemas com fases onde as composi¢cdes possam sofrer
alteracdes devido a mudanca de estado ou flutuacbes de seus parametros,

possui grande importancia.

Se um sistema de duas fases o e € multicomponente e se uma
guantidade infinitesimal de massa dm da fase B € transferida para a fase o é
possivel determinar, termodinamicamente, as variacdes das energias livres de

Gibbs de cada fase. A variagcdo da energia livre de Gibbs da fase «, sera:

AG Y 5
dGa = Z(A—) dni = Z M, dl’l,’
i (2.1)
Para a fase B teremos uma expressao analoga:
oG\’
dGF=- Z(a—) dni=-21 dn (2.2)
n;

Logo, o potencial quimico p; € a taxa de variagéo da energia livre
de Gibbs das fases o e B em relacdo ao iésimo constituinte do sistema, quando

a temperatura e a presséo sao mantidas constantes (0s processos de mudanca
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de fase sao, normalmente, isotérmicos e isobaricos). Se somente o constituinte
i do sistema é transferido da fase  para a fase «a, as variacbes das energias

livres de Gibbs de cada fase se reduzem a:

dG* = ,U,a dn;

(2.3)

_ B
dGﬁ - = /Lll' dnl (2.4)

A variacdo da energia livre de Gibbs do sistema que contém as

fases a. e 3 € dada pela soma das variacdes das energias livres de cada fase:

dG, = dG* + dG’ = (u" - u’) dn

(2.5)

Se essa transferéncia infinitesimal do constituinte i da fase B para
a fase a é efetuada sob condi¢cdes de quase equilibrio, isto €, a transferéncia
do constituinte i é devido a uma pequena flutuacdo dos parametros de equilibrio
do sistema, a variacéo de sua energia livre de Gibbs, em média, deve ser nula.
Essa condigdo implica que, no equilibrio de fase, a seguinte igualdade deve ser
satisfeita:

a _ , P
M, = H; 2.6)

Como i € um constituinte genérico das fases em equilibrio, pode-

se afirmar, baseados nos fundamentos da termodinamica classica, que:

"no equilibrio de fase, os constituintes individuais devem possuir o mesmo

potencial quimico"
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2.3 Aplicacéo da equacéo de Gibbs-Duhem em transi¢cdes de fases

Para que se processe uma transicao de fase é necessario que o
equilibrio seja rompido. Para se obter uma fase desejada em detrimento de
outra, como por exemplo nos processos de crescimento de cristais, deve-se
fazer com que a fase desejada possua o0 potencial quimico menor
comparativamente com a fase original. A variacdo do potencial quimico em
funcdo da temperatura e da pressao, pode ser escritas através da equacao de
Gibbs-Duhem:

du=—sdT + vdp 27

Nos processos de transicdo de fase onde a pressdo é mantida
constante (como nos processos usuais de preparacdo de monocristais), a
variagdo dos potenciais quimicos é uma funcdo somente da temperatura. Um
sistema constituido de duas fases de um composto puro, como nho método de
fusdo, as variagbes dos potenciais quimicos das fases denominadas de o e 3,

podem ser escritas como:

dﬂa - _SadT (2.8)

du” = -s”dT (2.9)
integrando obtém-se:

o o
U= -s" T+ C (2.10)

,Uﬂ = - T+ C 2.11)
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Um processo onde o sistema, inicialmente na fase liquida sofre
uma transicdo para a fase solida & pressao constante, € ilustrado no gréafico do
potencial quimico em funcdo da temperatura na figura 2.1. Como as entropias
molares das fases sao diferentes, sempre havera um ponto de intersecao entre
as curvas dos potenciais quimicos das fases, o que determina a temperatura de
transicao de fase do sistema.

v

Figura 2.1 - llustracéo de transicdo de fase com a variacdo da temperatura do sistema.

Se as fases forem constituidas de k componentes, as relacdes

dos potenciais quimicos deverao ser escritas como:

k

- Hp = -s* T+ C (2.12)
k
2oul = - T+C

i~ (2.13)
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Para as transicoes de fase de compostos puros a temperatura
constante, onde os processos sdo efetuados pela variacdo das pressdes das

fases, pode-se, analogamente, escrever:
o __ a
d v® dp (2.14)

du’ = v dp (2.15)

novamente integrando:
(94 — o + C
H v p (2.16)

(2.17)

Do mesmo modo, as curvas dos potenciais quimicos das fases,
agora em funcdo da pressao, determinam a pressédo de transicdo de fase no
ponto de interseccdo das curvas, como ilustrado no grafico da figura 2.2, para

um sistema liquido-sélido.

RN PR TSI —

Figura 2.2 - llustracdo de uma transicéo de fase provocada pela alteracéo da presséo do
sistema.
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Para as fases constituidas de k componentes tem-se novamente:

k
2 ul =vip+C
i=1 (2.18)

k
2 ul =vp+cC
i=1 (2.19)

E importante notar, nesse tratamento, que as transicées de fase a
pressdo constante soO se realizam com facilidade para sistemas fechados onde
existem fases com entropia significativamente diferentes. Nos processos a
temperatura constante, o sistema somente transicionara, se a diferenca de
densidades entre as fases for relevante, como é usual nos experimentos de

crescimento de cristais pelo método hidrotérmico.

Nos graficos sdo mostrados ainda 0s processos isobarico e
isotérmico de solidificacdo de um composto puro. Em ambos os processos, a
solidificacdo € precedida por um estado metaestavel do sistema (ponto M no
grafico). Essa condicdo de metaestabilidade € devida a barreira de nucleagao
da transicdo de fase. Com o decréscimo da temperatura ou 0 aumento da
pressdo, a condicdo de metaestabilidade torna-se insustentavel pelo sistema
no estado liquido dando origem a nova fase: o solido. Pode-se verificar que,
para temperaturas menores que T; e pressd0es maiores que p;, 0 potencial
guimico da fase sélida € sempre menor que o potencial quimico da fase liquida
e, nessas condi¢cdes, prevalece a formacdo da fase soélida sobre o sistema

liguido homogéneo.

2.4 Equilibrio de fases de sistemas monocomponentes

O equilibrio de fase de um sistema monocomponente, deve
satisfazer a regra geral de equilibrio discutida anteriormente. Para um sistema

constituido de duas fases em equilibrio, pode-se escrever:
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H o= H (220)

onde o0s potenciais quimicos, segundo a equacdo de Gibbs-Duhem, séo
funcbes da temperatura e da pressdo. Na figura 2.3 é representada,

esguematicamente, a fungéao p = f(T,p).

IS g . “ﬂ
¥

Figura 2.3 - Diagrama de fase monocomponente - representacdo esquematica tridimensional.

Projetando as linhas de coexisténcia entre as fases o e 3 no plano
p x T, obtem-se o diagrama classico de equilibrio de fases para um sistema

monocomponente.
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Solido

Figura 2.4 - Projecdo das linhas de coexisténcia de fases no planop x T.

O segmento AB representa a variacdo da temperatura de
sublimacdo com a pressdo, o segmento BD, a variacdo da temperatura de
ebulicdo com a pressdo e BC, a variagdo da temperatura de fusdo com a
pressao. As inclinacdes das curvas podem ser calculadas pela equacgao de
Clausius-Clapeyron. E importante notar que, como era de se esperar, no
equilibrio entre as fases sdlida e liquida, a pressao exerce pequena influéncia o
gue ndo acontece com os equilibrios solido-vapor e liquido-vapor. Esses fatores
sao de grande relevancia na escolha do método para a preparacao de alguns

monocristais.

2.5 Equilibrio de fases de sistemas binarios

No equilibrio de fases de sistemas binarios o potencial quimico &

uma funcdo da temperatura, da pressdo e da composicdo das fases.
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Novamente, a condicdo de equilibrio entre duas fases em um sistema binario

pode, sinteticamente, ser escrita como:

o _ B
M (T, p, X) M j (T.p.X) (2.21)

A representagao dos potenciais quimicos das fases e no diagrama
p X X X T 0s seus possiveis valores relativos a cada fase constituem uma figura
geomeétrica tridimensional, conforme mostra a figura 2.5. As condi¢cdes de
equilibrio entre as fases o e B somente sdo satisfeitas pelos valores dos
potenciais quimicos contidos na superficie definida pela interseccéo dessas

figuras tridimensionais, conforme é estabelecido pela equacao (2.6).

Temperatura

A Pressio

Figura 2.5 - Representacao tridimensional de um diagrama de fase para um sistema binario.

Novamente, nota-se que a influéncia da pressédo no equilibrio
sélido-liquido, em sistemas constituidos de compostos nao volateis, € muito
pequena, quando comparada com 0s outros parametros envolvidos como a

temperatura e a composicdo. E usual, portanto, desprezar esse efeito no

equilibrio de fases condensadas.
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O equilibrio de fase pode ser representado em um diagrama
bidimensional, onde a pressdo € considerada constante e igual a uma
atmosfera. Nesse diagrama, mostrado na figura 2.6, que apresenta uma
solubilidade total entre os compostos A e B na fase sélida, pode-se notar uma
regido onde as fases sélida e liquida coexistem e duas regides onde somente
uma fase pode existir em equilibrio. Os parametros que determinam as
condicbes de equilibrio de fases do sistema sdo, respectivamente, a
composicao (abscissa em percentagem molar) e a temperatura (ordenada em

graus Celsius).

Liguida

Temperatura

A ¥ B

E

Composicao

Figura 2.6 - Diagrama de fase bidimensional de um sistema binario ideal.

2.6 Evolucao de um diagrama de fase de um sistema binario

Os sistemas binarios apresentam diagramas de fase de diversos
tipos os quais estdo relacionados com as energias de interacado dos elementos
gue os constituem. Para uma solucéo ideal a energia de interacdo entre 0s
componentes A e B (Eag) é aproximadamente igual a energia de interacao entre
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si (Eaa) ou (Egg). Nesse caso pode-se escrever:

Eiu + Esgs
2

= Eus (2.22)

O diagrama de fase desse sistema apresenta, conforme descrito
anteriormente, uma solubilidade total nas fases solida e liquida e possui a forma
de uma lente uniforme. Os sistemas em que, entretanto, a relacdo (2.22) toma a

forma:

Eu + E
AA BB EAB
2 (2.23)

E apresenta desvios positivos da idealidade. Nessas condicdes sempre havera
uma tendéncia de separacao de fases ja que, a energia de interagdo entre 0s
diferentes constituintes (soluto e solvente) € menor que a média das energias

de interagdo dos mesmos constituintes.

Os sistemas em que a relacdo (2.22) é da forma:

EAA + EBB EAB
2 (2.24)

Apresenta desvios negativos da idealidade. Nessas condigcbes sempre havera
uma tendéncia de formacdo de novos compostos, uma vez que, a energia de
interacdo entre os constituintes diferentes € maior que a média das energias de

interacdes dos mesmos constituintes.

Para aplicacdo desses conceitos microscépicos (na escala
atdbmica) na evolucdo de um diagrama de fase, pode-se supor que as energias
de interacdo entre os constituintes de um sistema binério sofram alteracdes,
partindo da condicdo de uma solucao ideal para grandes desvios positivos e

negativos da idealidade. Desse modo duas possibilidades sdo possiveis:
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a) partindo de solucéo ideal para desvios positivos;

Nessa analise, 0 composto que hipoteticamente sofre alteracbes
em suas energias de interacfes entre 0s seus constituintes, se comporta
inicialmente de acordo com a equacdo (2.22), uma solucdo ideal, e

posteriormente, de acordo com a inequacao (2.24):

E.u t E
AA BB « EAB
2 (2.25)

A figura 2.7 mostra, esquematicamente, a evolucdo de um
sistema binario quando as energias de interacdo sao modificadas passando do

comportamento ideal para desvios positivos extremamente fortes:
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liquido
a)solucdo ideal: ha solubilidade total na fase

solida e ndo existem singularidades

liquido b) pequenos desvios da idealidade: héa
formac&o de um ponto de congruéncia na

minima temperatura de fuséo.

liguido

c) desvios positivos médios da idealidade: ha
0 aparecimento de um "gap" de solubilidade

na fase soélida.

d) desvios positivos fortes da idealidade: ha

a separacdo de fases em duas solugdes

sélidas.

liquido

e) desvios positivos extremamente fortes da
idealidade: ha separacdo de fases nos dois

compostos puros A e B.

Figura 2.7 - Evolucdo de um diagrama de fase binario do comportamento ideal para desvios
extremamente positivos da idealidade.
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b) partindo de solucéo ideal para desvios negativos;

A equacgdo inicial sera a mesma enquanto que os desvios

fortemente negativos serdo representados pela inequagéo (2.26).

Euy + FE
A 2y E 4B
2 (2.26)

A figura 2.8 mostra, esquematicamente, a evolucao do diagrama
de fase de um sistema binario, quando as energias de interacdo séao
modificadas passando do comportamento ideal até a desvios negativos

extremamente fortes:
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liquido

a) solucéo ideal: ha solubilidade total na fase

s6lida e ndo existem singularidades.

b) pequenos desvios negativos da
idealidade: ha formacdo de um ponto de
congruéncia na temperatura maxima de

fusao.

c) fortes desvios negativos da idealidade: ha
formacdo de um novo composto de ligagdes

fracas e de composi¢céo néo estequiométrica.

d) desvios extremamente fortes da
idealidade: ha formagdo de compostos

estequiométricos e congruentes.

Figura 2.8 - Evolugdo de um diagrama de fase binario do comportamento ideal para desvios
extremamente negativos da idealidade.
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A maior importancia no tratamento em escala atdmica dos diagramas de
fases na preparacdo de materiais monocristalinos esta no fato de que ele
permite, quando sdo conhecidas as afinidades quimicas dos elementos
envolvidos nos processos, prever teoricamente 0 comportamento do sistema
guando um desses elementos € substituido. Pode-se, por exemplo,
teoricamente afirmar que se a substituicio de um elemento provoca um desvio
positivo da idealidade, o sistema tende a insolubilidade e, ao contréario, se a
substituicdo de um elemento provoca um desvio negativo da idealidade, o
sistema tende a formagcdo de um novo composto. Essa analise possui grande
relevancia para avaliar o coeficiente de segregacdo nas preparacdes das

solucgdes solidas.

2.7 Tipos de diagramas de fases binérios e 0s processos reais de

crescimento de cristais

Como foi visto no item anterior, os diagramas de fase binarios
sao, fundamentalmente, classificados em 3 tipos, de acordo com as energias de
interacdes entre os seus constituintes: solubilidade total, insolubilidade total e
solubilidade parcial dos compostos na fase solida. Cada tipo de diagrama
apresenta caracteristicas proprias do comportamento dos compostos
fornecendo importantes informacbes para o planejamento e analise dos

resultados dos processos de crescimento de monocristais.

2.7.1 Diagramas de fase binarios com solubilidade total na fase solida

Nos sistemas binarios que apresentam esse tipo de diagrama de
fase € sempre possivel obter a fase sodlida em todo o intervalo de concentracao.
Nos processos de crescimento de cristais 0 sistema permite que se obtem
monocristais mistos, isto é, A1.xBx para x variando de 0 a 1. Esse fato implica
gue os compostos devem possuir a mesma estrutura cristalina. Esse tipo de
diagrama € mostrado na figura 2.9.
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solucdo liquida

Figura 2.9 - Diagrama de fase de um sistema binario com solubilidade total na fase sélida.

Conforme o diagrama mostra, um processo de solidificagcdo no
equilibrio dard origem a uma solucéo sélida dos compostos A e B da forma
Ai-xBx. Se 0 processo de solidificagéo tem inicio de uma solucéo liquida de
composicdo inicial Xsp € uma temperatura inicial T,, a solucdo sdlida

monocristalina evolui com o decrescimento da temperatura da seguinte forma:

a)solucao liquida homogénea - Concentracdo inicial Xs, - Temperatura
inicial To;

b) equilibrio de fases sdlido-liquido a T1 - Concentragbes: fase liquida X;

e fase solida X (inicial);

c) equilibrio de fases solido-liquido a T, - Concentracdes: fase liquida

Xme fase solida Xq.
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E possivel ainda obter do diagrama de fase a uma determinada
temperatura a razdo entre as quantidades que constituem as fases através da
relacao:

quantidade do soluto sm

quantidade do liquido sq 2.27)

e o coeficiente de segregacéao de equilibrio:

Xon (2.28)

onde Xs e Xsn S80 as concentracdes (razdo molar) da fase solida e liquida,

respectivamente.

No final do processo o0 sistema se tornard novamente
homogéneo, isto €, constituido de uma Unica fase sdlida de mesma composicao
uma vez que o soluto se distribuira homogeneamente por toda a fase solida
através de processos de difusdo. Nos sistemas reais, entretanto, 0S processos
de difusédo na fase sélida sdo desprezados por serem lentos em relagéo aos da
fase liquida. Desse modo o critério de homogeneidade na fase soélida ndo é
completamente satisfeito, uma vez que, nessas condicdes a composicao de
equilibrio é a da interface de crescimento do sélido com a da camada de
contorno de difusdo do liquido e ndo a do s6lido como um todo. O perfil de
concentracdo de equilibrio da fase sélida é mostrado na figura 2.10, onde foi
suposto que os processos de difusdo sejam instantaneos na fase liquida e

despreziveis na fase solida.
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Concentragao do solido na interface
3

b

FPosighes na interface

Figura 2.10 - Perfil de concentracéo de um solido apds um processo de cristalizacao de acordo
com o previsto no diagrama de fase.

O perfil de concentracédo na fase sélida é inerente aos processos
reais de solidificacdo e, normalmente, € igual a curva denominada de solidus
(curva que delimita as regides constituidas pelas fases soélida e sélida+liquido
do diagrama de fase). Essa variacdo de concentracdo da fase solida é
provocada pela variacdo de composicdo da fase liquida, conforme mostra a
curva liquidus (curva que delimita as regides constituidas pelas fases liquida e
liquidat+solida do diagrama de fase). Essa ndo homogeneidade da fase solida
provoca o aparecimento do problema da “conservacao de massa” do soluto nos

diagramas de fases nos processos reais de crescimento.
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2.7.2 Diagramas de fase com solubilidade parcial na fase sélida

Nos diagramas de fase que possuem solubilidade parcial na fase
sélida, a curva dos solidus tende a desviar-se da linha vertical do composto
puro, formando regides relativas a solucdes sélidas e que sdo limitadas em
intervalos restritos de concentracbes. [Esses diagramas possuem

essencialmente as regides mostradas na figura 2.11.

1iquido

X7

Figura 2.11 - Diagrama de fase de um sistema binario com solubilidade parcial na fase solida.

Pode-se notar que a méaxima concentracdo do composto B na
fase soélida do composto A é dada por Xg e a maxima concentracdo do

composto A na fase sélida de B é dada por Xa.

Um sistema liquido de composicéo inicial Xo, quando resfriado

vagarosamente (quase equilibrio), da origem a uma fase sélida do composto B

69



inicialmente de composi¢ao X'a. A fase sélida obtida nesse processo tera as

seguintes caracteristicas:

a) solucao liquida de composicao X, e temperatura T, em equilibrio com

Bss de composicao X'a;

b) solucdo liquida de composicdo X"a e temperatura T, em equilibrio

com Bss de composicao Xo;

c) solucao solida Bss de composicao X, e temperatura T3 em equilibrio

com a solucéo solida Ass (precipitado).

2.7.3 Diagramas de fase binarios com insolubilidade total na fase sélida

O outro extremo dos diagramas de fase binarios discutido no item anterior séo
os diagramas de compostos que possuem insolubilidade total na fase sdlida.
Nesse caso as curvas dos solidus coincidem com a linha vertical dos

diagramas, conforme é mostrado na figura 2.13.

=T

solucdo liquida -
? séliPo B+L
|

Figura 2.13 - Diagrama de fase de um sistema binario com insolubilidade total na fase solida.

Novamente pode-se notar que, em altas temperaturas o sistema é
homogéneo, onde somente uma fase subsiste: a solucéo liquida. E importante
observar que os compostos sdo misciveis nessa fase. A imiscibilidade sé esta
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presente na fase sdlida. Desse modo, o composto A "puro” pode ser obtido
através do decréscimo da temperatura da fase liquida de composicéo inicial Xa

e T>T, ou 0 composto B "puro” da fase liquida de composicao inicial Xg € T>T.

Examinando detalhamente o processo de solidificacdo do
composto A, verifica-se que, a temperatura T,, tem inicio o aparecimento da

nova fase no sistema. O novo estado de equilibrio & esquematizado abaixo:
a) Equilibrio de fases a T, s6lido A e solugdo de composicao Xa,;

No intervalo de temperatura de T, a Te+dT, h& o crescimento da
fase solida A e a composicéo da solucéo liquida varia de Xa para Xg. A nova

condig&o de equilibrio € esquematizada abaixo:

b) Equilibrio de fases a Te+dT temperatura limite onde subsistem em

equilibrio sélido A e a solucgédo liquida;

Na temperatura Te (temperatura do ponto eutético) o sistema
passa a ser constituido de trés fases: solido A, sélido B e solucéo liquida. Para
a temperatura T, - dT somente subsistem duas fases solidas: solido A e sélido

B, conforme ilustrado abaixo:

c) Equilibrio de fases a T.-dT sdélido A e mistura do sdélido B com o

solido A.

2.8 Exemplos de informac¢des que podem ser obtidas em diagramas de

fases reais

2.8.1 Nas preparacdes de cristais de compostos ndo estequiométrico

Os compostos ndo estequiométricos mostram nos diagramas de
fases um intervalo de composicdo em que pode ser obtido os cristais. Nesses

compostos as propriedades fisicas dos cristais possuem uma grande influéncia
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desses desvios de composicdo que dependem fortemente do processo de
crescimento. Compostos nao estequiométricos como, por exemplo, o LiINbO3
apresentam uma forte dependéncia das suas propriedades 6ticas em funcéo da
razdo Li/Nb dos cristais, isto €, o0 LINbO3 rico em litio ou rico em niobio
possuem propriedades divergentes. A figura 2.14 mostra uma parte ampliada

do diagrama de fase entre os compostos SiO; e Bi>Os.

ponto de Bi1 2Si 020
596 ¢ congruéncia ou
B composicdo P
o) C C, |estequiometrica BIXSIO1,5x+2
e T2
T liquido
I 594]-
solido + liguido
632 salid
890 —— : —
120 ¢ 125 130 13
115C, C, C, C, .

Figura 2.14 - Vista parcial do diagrama de fases dos compostos SiO; e Bi,O3; e as informacdes
termodindmicas para obtencéo de cristais com diversas composicdes.

O diagrama nos mostra que o composto Bi;»SiO2 (BSO) pode ser obtido
com diversas composicoes e, portanto, com diferentes propriedades fisicas. Em
C, podemos obté-lo em uma composicédo rica em Si e como a composi¢cao dos
estados de equilibrio do soélido €, praticamente, constante no intervalo de
temperatura de crescimento, segundo o diagrama de fase, o cristal terd uma
composicdo homogénea. Para obter os cristais nessa composicdo devemos
iniciar o processo com a composicdo C; na fase liquida. Em C, podemos obté-
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lo em uma composi¢cdo homogénea rica em Bi, pois a composi¢do do solido se
mantém constante no intervalo de temperatura de crescimento. Devemos,
nesse caso, iniciar o processo com a composicao de fase liquida. O diagrama
nos mostra ainda que € possivel obter os cristais onde as composicoes é a
estequiométrica ou é a congruente. No entanto, somente uma pequena regido
dos cristais pode ter composicao estequiométrica uma vez que a CoOmposiGao
do sdlido varia no intervalo de temperatura de crescimento. Essa composi¢cao
somente sera obtida quando a fase liquida possuir a composicdo. Na
composi¢do de congruéncia as fases em equilibrio possuem a mesma composi¢ao o
gue possibilita a preparacdo de cristais completamente homogéneos ainda que as

razdes estequiométricas ndo sejam obedecidas.

2.8.2 Na preparacéo de cristais de compostos nédo congruentes

Quando trocamos o Si pelo Ti no composto discutido no item anterior,
obtemos um composto de mesma estequiometria conhecido como BTO
(Bi12TiO2). No entanto os estados de equilibrios termodindmicos representado
em seu diagrama de fase TiO> x Bi»O3 sdo completamente diferentes. Na visédo
parcial desse diagrama mostrado na figura 2.15, podemos notar que esse
composto é estequiomeétrico, isto €, ele possui uma Unica concentracdo e é
representado por uma linha vertical. S6 essa composicao € possivel para esse
composto. No entanto, podemos notar que, nesta composi¢ao, ndo existe uma
temperatura de fusao, isto é, o composto decompde em temperaturas inferiores
a sua temperatura de fusdo. Os compostos que possuem esse comportamento

sdo denominados de incongruentes.

A fusdo incongruente de um composto limita enormemente 0S processos
de preparacao desde que podem somente serem preparados de suas solugoes.
Nessas técnicas a fase liquida possui composi¢des que diferem grandemente
do composto a ser cristalizado, fazendo com que 0s processos de transporte de
massa e a cinética de adsorcéo (que serdo discutidas mais adiante) tornem os

processos extremamente lentos.
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Figura 2.15 - Informagdes importantes que podem ser obtidas do diagrama de fase parcial
entre os compostos TiO; e Bi,Os.

No diagrama de fase da figura 2.15 sdo mostrados os intervalos de
composicao da fase liquida (solucéo) e de temperatura que é possivel obter o

composto estequiométrico Bij» TiOzo.
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3 OS DIAGRAMAS DE FASES E OS PROCESSOS REAIS

3.1 Limitacdes das informacdes contidas nos diagramas de fases para
a descricao de processos reais de preparacdo de um composto
cristalino

Como vimos no capitulo anterior, os diagramas de fases
descrevem os estados de equilibrios de um sistema determinado sistema em
funcéo de seus parametros termodinamicos. Eles contém, portanto, uma fonte
importante de informacdes para o planejamento de processos cristalizacao.
Estdo descritos nesses diagramas quais as técnicas possiveis de preparacéo
gue podem ser utilizadas, o intervalo de temperatura e de concentracdo mais
conveniente para a obtencdo de cristais homogéneos e de altas perfeicbes
estruturais. Vimos ainda que se um diagrama de fase mostra que um
determinado composto possui fuséo incongruente somente através do método
de solucdo é possivel realizar o processo de cristalizacdo, no entanto se o
diagrama mostra que o composto possui fusdo congruente, mas € nao
estequiométrico ele, em principio, pode ser preparado por diversas técnicas e
métodos e com concentracdes diferentes. Nesse Ultimo é possivel otimizar as
suas propriedades fisicas para uma determinada aplicacdo cientifico-
tecnoldgica através dos intervalos de concentracdo e temperatura descritos no

diagrama de fase.

Os diagramas de fases possuem grande importancia, portanto,
para o planejamento de novos processos de preparacdo de compostos
cristalinos, mas, no entanto, as informacdes ali contidas, uma sucessdo de
estados de equilibrios termodinamicos, ndo podem descrever corretamente um
processo de cristalizacdo (1), uma vez que a realizacdo de um processo por um
sistema implica em desequilibrio. Além disso outros fatores importantes dos
processos reais de nucleacdo e de crescimento, como veremos posteriormente,
n&o estdo incluidos nesses diagramas. E de grande importancia, portanto, fazer
uma analise das limitacfes principais das informacdes contidas nos diagramas

de fases quando aplicadas aos processos de cristalizacao.
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3.2 Acondicao de equilibrio e os processos de cristalizacao

Os processos de crescimento de cristais sdo, evidentemente,
efetuados fora da condi¢cdo de equilibrio onde a fase solida deve possuir um
potencial quimico menor do que os das fases precursoras. Esse desvio do
equilibrio na maioria dos casos reais de crescimento, entretanto, €
extremamente pequeno e os sistemas podem ser considerados em condi¢des
de “quase equilibrio” sem que haja relevantes distorgcbes que possam ser

atribuidas ao uso desse modelo.

A adocdo das condicdes de quase equilibrio na interpretacao das
informagdes obtidas dos diagramas de fases, entretanto, nao deixa de
apresentar relevantes limitacdes para o entendimento dos resultados de um
experimento real de crescimento de um monocristal de um determinado
composto. Essas limitacdes estdo relacionadas com algumas aproximagoes
das condigbes de equilibrio de sistemas que, na realidade, estdo em “equilibrio
meta estavel” relacionados principalmente com a distribuicdo ndo homogénea

de impurezas na matriz cristalinas.

A figura 3.1, mostra esquematicamente, o efeito de uma

solidificacdo fora das condicdes de equilibrio prevista em um diagrama de fase

binario.
]
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Figura 3.1 - Diagrama de fase de um sistema binario e um processo real de solidificacao de
uma solucgao sdlida.
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Pode-se notar através desse diagrama que o perfil de
concentracdo real de impurezas no monocristal ndo é o previsto pela curva
“solidus” do diagrama de fase no intervalo de temperatura de solidificacéo (de
T1 ao T4) como seria 0 caso de um processo de solidificacdo em condigdes de
equilibrio onde néo existem gradientes de concentracdo na fase sélida. Nessas
condicdes o solido que deve se homogeneizar através dos mecanismos de
difusdo. Os pontos a, b, ¢ e d mostrados no diagrama representam as
concentracbes médias do sdlido. O perfil real de concentracédo do sélido, para
que haja a conservagédo de massa do soluto, € previsto pela curva “sélidus” até
a concentracao relacionada com a temperatura Tt que representa a temperatura
final de solidificacdo. Nos sistemas reais de crescimento existe ainda uma
gradiente de concentracdo na fase liquida relacionado com os mecanismos de
segregacao inerente aos processos de solidificacdo. A concentracdo da fase
liguida que é relacionada pelo diagrama de fase com a fase soélida, deve ser

considerada como a concentragéo da interface.

3.3 A aparente insolubilidade nos diagramas de fases

As solucbes solidas monocristalinas possuem grande interesse
devido ao enorme gama de aplicacbes tecnoldgicas. Invariavelmente as suas
propriedades fisicas podem ser otimizadas para aplicacdes especificas através
de sua composicdo. E usual, portanto, nos processos de crescimento de
monocristais adicionarem ao sistema uma pequena quantidade de impureza
(dopante) para que esta se distribua “uniformemente” na matriz cristalina ou
substituindo os constituintes da rede, ou ocupando os intersticios. Segundos
alguns diagramas de fase, como 0 do tipo descrito no item anterior, existem
compostos que sao “completamente” insoluveis na fase sélida. Em
experimentos reais de crescimento de solu¢cbes solidas, entretanto, pequenas
concentracbes do dopante, foram introduzidas em matrizes cristalinas sob
essas condicbes de insolubilidade dos diagramas como, por exemplo, os
sistemas KCI dopado com CaCl,, com CoCl, e muitos outros.

Analisando as energias livres de Gibbs do sistema, pode-se

mostrar que é sempre possivel obter solu¢des solidas monocristalinas com
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baixas concentrac6es do dopante, ainda que, o diagrama de fase indique a
insolubilidade dos compostos. Essa aparente contradicdo vem do fato de que,
os diagramas de fases convencionais nao sao precisos para solucdes solidas
com peguenas concentracdes dos dopantes que sao rotineiramente preparadas
pelos pesquisadores da area de crescimento de cristais. A energia livre de
Gibbs para uma mistura mecanica de dois compostos A e B pode ser escrita

como:

GA :XAHA _XATSA (3.1

GB — XBHB _XBTSB (3.2)

A energia livre molar de Gibbs total do sistema é simplesmente a

soma das energias livres dos compostos individuais:

GM = XuHs T XpH5 - (XASA + XBSB) (3.3)

onde Xa e Xg séo as fragcbes molares dos compostos A e B na mistura e Ha,
Hg, Sa € Sg sdo as entalpias e entropias dos compostos puros. Se 0s

compostos sdo soluveis entre si, entdo a energia livre molar de Gibbs se torna:

G" = XAFA + XBI‘TB - T(XAS_A + XBS_B) - TAS, i (3.4)

onde

Ong (3.5)
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ASux = -R(X,In X, + Xz In X;) (3.6)

sdo as entalpias e entropias parciais molares dos compostos A e B e a entropia

de dissolugéo, respectivamente.

Para a verificacdo do comportamento do sistema, suposto
inicialmente constituido do composto A puro com adi¢cdo do composto B, deriva-
se parcialmente a energia livre de Gibbs da solucado em relagéo a razao molar
Xg:

o0G™ e -~ = X3
= (Hz - Hy) - T(Sz - Sy) + RT In 3.7
X (Hs 4) - T(Ss - S4) I x (3.7)
onde Xa foi substituido por 1 - Xg, pois
> ox, =1
i=1 (3.8)

Na equacéo (3.7) pode-se verificar que:
-para Xg = 0, oln (Xg/1-Xg) = - oo 0 que implica em

(G") / (Xg ) = - 0.

A figura 3.2 mostra a variagdo da energia livre de Gibbs para

pequenas concentracdes da impureza B:

™ I
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Figura 3.2 - Variacdo da energia livre em funcdo da composi¢ao para
pequenas concentracoes.

Na figura 3.2, notamos que a adicdo de impurezas em baixas
concentragfes sempre provoca um decréscimo na energia livre do sistema que
€ extremamente drastico quando a concentracdo tende a zero. Podemos
concluir, portanto, que “um composto completamente puro €
termodinamicamente instavel" fato esse que possibilita a preparacdo de
solucdes solidas a baixa concentracdo de compostos aparentemente insoluveis
na fase sdlida dos diagramas. Esse fato representa também uma grave
limitacdo nos processos de crescimento de cristais onde a pureza € um

requisito primordial de suas propriedades fisicas para aplicacdes especificas.

3.4 Efeitos da pressdo externa e da capilaridade no equilibrio

termodinamico

3.4.1 A termodinamica de interfaces

Para o entendimento dos efeitos da pressdo externa e da
capilaridade nas condi¢cbes de quase equilibrio termodindmico de um sistema
nos processos de cristalizacdo € necessario 0 conhecimento prévio da
termodinamica de interfaces, cujos fundamentos sdo descritos a seguir,
utilizando um sistema simples em equilibrio. Existe entre as fases liquida e o
seu vapor uma superficie, uma camada superficial, constituida de algumas
moléculas de espessura, onde as propriedades termodindmicas séao

diferentes qguando comparadas com as internas do liquido.
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vapor

camada superficial

Figura 3.3 - Camada superficial entre duas fases - liquido e vapor.

Termodinamicamente o filme superficial e o liquido (interno)
podem ser considerados como duas fases distintas em equilibrio. Quando a
forma geométrica de um liquido é modificada de tal modo que a camada
superficial cresce, hd uma transferéncia de massa do liquido para a
superficie, do mesmo modo que um liquido transfere massa para o estado de

vapor quando o volume aumenta.

E conhecido o fato de que, para manter a temperatura constante
guando a area da superficie cresce uma certa quantidade de calor deve ser
fornecida. Podemos definir uma grandeza A analoga ao calor latente de
vaporizagao, como o calor que deve ser fornecido ao sistema, por unidade de

aumento de area, a temperatura constante:

dQ = MA (3.9)
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Figura 3.4 - Trabalho realizado no aumento de uma superficie.

Se um filme de um liquido é formado em uma armacdo de
arame, forgas direcionadas internamente aparecem nas bordas da camada
como se estivessem em estado de tensdo. A for¢a por unidade do contorno
da camada é denominada de tenséo superficial y, e quando a parte mével da
armacao se desloca a uma distancia elementar dx e a area cresce de uma

guantidade dA, o trabalho realizado sera:
dw = _?dA (3.10)

Embora a area do filme cresca a forca relativa a tensao
superficial, permanece constante, se a temperatura for mantida constante.
Isto €, a tensdo superficial y ndo depende da area, mas somente da
temperatura consequentemente ndo atua como uma membrana elastica,
onde a forga é diretamente proporcional a area. Quando a parte movel se
desloca aumentando a &rea, moléculas do liquido sdo transferidas para o
filme. O processo do aumento da area ndo aumenta a sua deformagdo, mas

cria uma area adicional cujas propriedades s6 dependem da temperatura.
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Se a temperatura do sistema € modificada, entretanto, a tensdo
superficial se altera consequentemente a tensédo superficial € analoga a
pressao de vapor, permanecendo constante para duas fases em equilibrio se
a temperatura for constante, mas modificando com a mudanca da
temperatura. No entanto, a tensédo superficial diminui de valor quando a
temperatura aumenta e € nula na temperatura critica onde nédo ha diferenca

entre as fases liquida e de vapor.

Consideremos um processo isotérmico no qual a area de um
filme de uma superficie cresce de dA. O fluxo de calor para o filme é dado
por dQ = AdA, o trabalho serd dW = -ydA e, consequentemente a variacdo da

energia interna de superficie, sera:
e, consequentemente:

AJ

( BN )T =A+y (3.12)

Desde que o trabalho em um processo é -ydA, o filme de
superficie € analogo ao sistema PVT, no qual o trabalho € p dV. No caso a
tensdo superficial y corresponde a -p e a area A ao volume V. Portanto

fazendo a analogia com a termodinamica de volume, temos:

A (P
ET_TE - P (3.13)

A dy
(ﬁl =TT (314)
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Dessa expressao concluimos que:

dy
A=-T d_T (3.15)

€ a expressao que relaciona o “calor latente” A com a tenséo superficial y.

Desse modo notamos que A também é uma funcéo exclusiva da temperatura.

Se a area da superficie aumenta isotermicamente de uma area
nula para o valor A entdo devemos, inicialmente ter a condicdo de que

guando A=0, U =0. Logo, para a area A, devemos ter:

U= (ﬂ+7/)A:(7/—Td—7/jA

= (3.16)
e
U dy
K=/1+7/=7/—Td—.|. (3.17)

Por analogia com a capacidade térmica a volume constante,

podemos calcular a capacidade térmica a area constante:

A
Cn = (E) ) (319)

O'U) dy d’y dy d?y
= = A{ T L |=—AT—
(ar L 1dT dT? dT dT? (3.19)
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Portanto, temos:

d?y
Ch=—-AT dT2 (3.20)
ou o calor especifico por unidade de area:
d 2
Co=—1 7;
dT (3.22)

A energia interna U e a funcdo de Helmholtz F estéo

relacionadas pela expressao:

F=U-TS

U=F-T (g)
a’,
Por comparacéo, temos:

F = 7A (3.22)

€ consequentemente:

V= A (3.23)

isto €, a tensédo superficial € igual a funcéo de Helmholtz por unidade de éarea.
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A entropia da camada por ser calculada por:

7 dy
_ _A_
al, dT (3.24)

e a entropia por unidade de érea por:

dy
_d_T (3.25)

3.4.2 Efeito da pressao nos processos reais de cristalizacao

Os diagramas de fases sao construidos, quase que
exclusivamente, a pressao atmosférica enquanto que 0s processos reais de
crescimento de cristais nem sempre sdo efetuados nessas condicoes.
Normalmente a atmosfera de crescimento é controlada e a pressdo modificada
para evitar contaminacdes, reacdes quimicas indesejadas ou para a otimizacao
dos processos de crescimento, como é o0 caso da técnica hidrotérmica. A taxa
de evaporacao € um fator de grande relevancia na preparacdo de monocristais
de compostos volateis e de suas solugbes quando a composicdo final dos
monocristais deve ser preservada. As pressdes de vapor dos constituintes do
sistema em fungao da temperatura podem ser obtidas, quando sdo conhecidos
os calores latentes de evaporacgdo, integrando-se a equacdo de Clausius-

Clapeyron:
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L,
RT (3.26)

p(T) = p, exp |-

onde p, é a pressao de vapor a uma temperatura conhecida.

O calculo da pressdo de vapor em funcdo da pressdo externa
aplicada ao sistema também é possivel usando os mesmos critérios e a
variacdo dos potenciais quimicos das fases em funcdo das pressdes. Os
processos de cristalizacdo sdo, normalmente, efetuados em condi¢des onde
existem duas fases em equilibrio: a liquida e a gasosa, como é mostrada na
figura 3.5. Se a pressdo do sistema é alterada esta modifica o estado de
equilibrio provocando uma variacéo nas taxas de evaporacdo ou condensacao

dos constituintes inicialmente em equilibrio termodinamico.

liquido

Figura 3.5 - Processos de cristalizacdo em baixas e altas pressoes.

Os potenciais quimicos das fases devem sofrer uma variagcéo e
posteriormente no novo estado de equilibrio serem iguais novamente. A T

constante, temos que:

du' =v'dP (3.27)
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onde V' é o volume molar da fase liquida e P a press&o total.

Supondo que a fase gasosa possua 0 comportamento de um
gas ideal, temos:

vidp (3.28)

o
=
I

, RT
T dp (3.29)

onde p é a pressao de vapor.

Logo, da condicdo de equilibrio termodinamico, temos que:

vdp = rT 9P
P (3.30)

ou

p RT (3.31)

Integrando sob as condi¢des iniciais de que a pressao de vapor
inicial era p, € consequentemente, a pressao total também possui esse valor,

obtemos:
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p RT (3.32)

p_v
In—=ﬁ(P—po) (3.33)

0

chamando (P - po) = AP, obtemos a nova presséo de vapor do liquido nessas

novas condicdes:
v'AP
— RT
p T po c (3.34)

Esse resultado, ainda que valido somente quando a fase gasosa
possui 0 comportamento de um gas ideal, isto €, em sistema de pressfes
moderadas, nos mostra que a pressao de vapor do composto aumenta quando
0 sistema é submetido a uma pressao externa e consequentemente aumenta o
potencial quimico da fase liquida aumentando a tendéncia de escape de seus
constituintes. Esse efeito, normalmente, provoca um aumento na taxa de
evaporacao dos constituintes volateis durante os processos de cristalizacdo o
gue, normalmente, altera as composi¢cfes das fases em equilibrio. Esses

fendbmenos ndo sdo previstos nos diagramas de fases.

3.4.3 Efeito da capilaridade

Os processos de cristalizacdo se iniciam através da nucleacao
de uma nova fase - a fase cristalina. Nos fenbmenos de nucleacgao, que seréao
discutidos no préximo capitulo, os nucleos da nova fase sdo formados onde
0s constituintes da fase nutriente (normalmente, liquida ou de vapor) sdo

adsorvidos dando origem ao processo de crescimento. Nessas dimensdes
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reduzidas a pressdo de vapor de nova fase possui uma forte influéncia com
as dimensdes e as formas geométricas dos cristais formados. Essa influéncia
possui uma importante contribuicdo para a selecdo dos ndcleos em
desenvolvimento, determinando as condi¢cdes para a sua sobrevivéncia ou
sua dissolu¢do na fase nutriente. E importante, portanto, analisar essa
relacdo nos utilizando do caso mais simples, onde uma gota esférica de raio r

esta inicialmente em equilibrio com a sua fase nutriente, o vapor.

A tensao superficial em uma gota de um liquido provoca um
aumento da pressao interna, que excede a externa. Esse crescimento da
pressdo provoca o aumento da presséo de vapor, um efeito que possui uma
grande importancia na condensacdo de gotas liquidas de um vapor

supersaturado.

Figura 3.6 - Forcas associadas a tensao superficial em uma gota esférica de raio r.

Consideremos uma gota esférica do liquido de raio r em
equilibrio com seu vapor. Da definicdo de tensdo superficial, a forca total de

uma semiesfera pode ser escrita como:

f =2y (3.35)
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Seja P; a pressao interna e P. a pressdo externa. A forca

resultante na semiesfera inferior, devido a essas pressdes € dada por:

R=(R-PR)a’ (3.36)
e o equilibrio impde a condicéo:
(R —PR)ar® =2ary (3.37)
logo, obtemos:
2y
P-PF = " (3.38)

A pressao interna P; excede a pressdo externa P. de 2y/r.

Portanto, quanto menor o raio maior € a diferenca de pressoées.

Na condicao de equilibrio termodinamico, a pressdo P. deve ser

igual a presséo de vapor.

Desde que a pressao externa P € igual a pressdo p de vapor,

temos:

2 2
Pi:Pe+—7:p+—7/ 339
r r |

e, utilizando a equacao (3.33), temos que:
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In D, T RT (3.40)
ou
|
r—_ 2V
RT In-P 3.4

onde p, € a pressao de vapor de uma superficie plana. A Ultima equacéo
pode ser entendida como uma condi¢do de equilibrio de uma gota de raio r
com seu vapor a uma pressao de vapor externa P. = p. Mas essa condicéo
de equilibrio ndo é estavel. Suponha que numa flutuacdo algumas moléculas
evaporem e, consequentemente, o raio da gota diminui. Nesse caso a
pressao interna devera crescer e se a pressao real de vapor Pe ndo mudar, a
pressdo interna excederia a pressao de vapor e a gota continuaria a se
evaporar. Se, por outro lado, algumas moléculas se condensarem na gota, o

raio cresceria, a pressao interna diminuiria e a gota continuaria a crescer.

Como mostra a equacao (3.38) o efeito de capilaridade s6 é
importante quando as dimensdes dos elementos que constituem a nova fase
sdo muito pequenas. Por isso, hdo possui grande relevancia nos processos
de crescimento de cristais, mas posssui grande importancia nos processos de

nucleacgdo, que serdo discutidos no proximo capitulo.

3.5 A teoria de Burton, Prim e Slichter e os diagramas de fases

E comum os cristais de mesmo compostos apresentarem

7

coloracdes diferentes. Esse efeito é, usualmente, provocado pela adicédo

proposital de uma ou mais impurezas (dopante) e podem modificar
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drasticamente as suas propriedades fisicas. As solubilidades desses
dopantes ndo sdo normalmente iguais nas diferentes fases em equilibrio
termodinamico o que provoca a migracdo dessas impurezas de uma fase
para outra durante os processos de cristalizacdo. Essa migracdo dos
dopantes, conhecida como segregacdo, modifica continuamente as
concentracdes das fases dando origem a um perfil de concentracdo na fase
cristalina, previsto nos diagramas de fases, na direcdo de crescimento.
Como, no entanto, os processos de cristalizacdo nao séo, evidentemente,
efetuados na condicdo de equilibrio outros parametros associados ao

processo podem afetar a distribuicdo dos dopantes na fase cristalina.

3.5.1 A camada de contorno de difusao

Quando duas fases de um sistema binario estdo em equilibrio
termodindmico a uma determinada temperatura, vimos que as suas
concentracbes podem ser obtidas diretamente do diagrama de fase.
Tomemos, por exemplo, de um sistema binario constituido pelos compostos

A e B, conforme mostra esquematicamente a figura 3.7.

liquido

Temperatura

Composicao

Figura 3.7 - Diagrama de fase de uma solucéo ideal dos compostos A e B.
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Se iniciarmos o0 processo com a concentragdo C, as
concentracdes no equilibro, das fases cristalina e liquida ficam determinadas,
apos a fusdo, para qualquer temperatura T. E definido entdo um coeficiente
de distribuicdo dos constituintes nas fases, denominado de coeficiente de
segregacdo de equilibrio, através da relacdo das concentracdes Cs

(concentracéo da fase solida) e C,, (concentracdo da fase liquida):

o7 C, (3.42)

A cristalizacdo €, no entanto, um processo essencialmente
dindmico onde os constituintes migram continuamente através das interfaces
gue delimitam as fases e, ap6és um curto transiente inicial, haverd um
acumulo do constituinte segregado nas vizinhancas das frentes de
cristalizagdo devido ao lento mecanismo de difusdo da fase nutriente. Esse
efeito provoca o aparecimento de gradientes de concentracbes na fase
liguida que define uma regido singular de espessura 6 denominada de

camada de contorno de difusdo, mostrada na figura 3.8.

o)
0y
[ ]
B Cif-— 1
2 \
a0 8
o
O T Fase Liquida
C, Fase 5 |
Sdlida |
x=0 Distancia X

Figura 3.8 - Perfil de concentragdo na frente de cristalizagdo e a camada de contorno de
difusao.
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A concentracdo da fase sélida, portanto, tende a estar em
equilibrio com a concentracéo da interface C; e ndo com a concentracdo da
fase liquida Ci conforme prediz os diagramas de fases. Como 0s processos
de cristalizacdo séo realizados fora da condicdo de equilibrio, o coeficiente
segregacao definido na relacdo da equacao (3.42) deve ser corrigido por
termos que, no regime estacionario, levem em conta a velocidade de
cristalizacdo e os mecanismos de difusdo do soluto na fase liquida. O novo
coeficiente, que é denominado de coeficiente efetivo de segregacéo, deve ser
uma funcdo desses pardmetros dindmicos uma vez que eles séo os fatores

determinantes pela acumulagéo de impurezas na interface solido-liquido.

3.5.2 A teoria de Burton, Prim e Slichter

Para um processo de cristalizacdo pelo método de fuséo,
Burton, Prim e Slichter (2) obtiveram uma expresséo, a partir da equacdo da
continuidade da mecénica dos fluidos aplicada a conservacéo do soluto, para
uma distribuicdo efetiva dos dopantes na matriz cristalina, onde a condicao
de quase equilibrio, isto €, a velocidade de cristalizacdo, é considerada finita
e ndo nula como nos diagramas de fase. A figura 3.9 mostra uma regiao

ampliada de um processo de crescimento por fusdo, CZ.

fase
cristalina

s

camada de contorno

fase liquida

Figura 3.9 - Camada de contorno na interface de crescimento
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A conservacao do dopante na regido liquida € expressa por:

C

onde y € o vetor velocidade do fluido e D o coeficiente de difusdo do soluto. O
mecanismo de transporte de massa € efetuado através da conveccdo e da
difusdo na fase liquida. O tratamento unidimensional € apropriado, desde que a
fase liquida possui concentracdo de impurezas segregadas virtualmente
constante na direcdo radial, perpendicular a direcdo de cristalizag&o.
Considerando o fluido incompressivel, a equacgéo (3.43) no regime estacionario

se reduz a:

2
Ty oo
dx dx

D

(3.44)

onde Vy é a soma da velocidade de cristalizacdo R com a velocidade do fluxo
do fluido na direcdo x. Na camada de contorno de difusdo, onde realmente a
cristalizacdo se efetua, a fase liquida pode ser considerada estagnante desde
gue a existéncia de uma camada de contorno hidrodinamica que impede a sua
livre movimentacdo. Existe uma relacdo entre as camadas de contornos
hidrodinamica e de difusdo que sera discutida quando tratarmos dos
mecanismos de transporte de massa em um processo de cristalizacao.

Portanto, na interface sélido-liquido, a equacéo (3.44) se reduz a:

d*C dC
A’ - ERE =0 (3.45)

D

Resolvendo a equacao diferencial para as seguintes condicdes de

contorno:
a) C=Cjparax=0;

b) C =C, parax>9;
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C) (Ci-Cs) m= —Dci,—c para x =0,
X

obtemos o coeficiente efetivo de segregacéo, calculado por Burton, Prim e

Slichter, para um processo real de cristalizagao:

k
k, = 0
g _ne (3.46)
k +(1—k)e P

O coeficiente de segregacao efetivo possui grande importancia e
aplicabilidade nos processos de cristalizacdo. Conhecidos 0s parametros
fundamentais do processo como, o diagrama de fase, isto €, k,, a velocidade
de cristalizacdo, o coeficiente de difusdo do dopante na fase liquida e a
espessura da camada de contorno de difusdo, podemos estimar a

concentracdo de impurezas na fase solida.

3.6 Influéncia da perda de massa por evaporagao

Nos diagramas de fases e quase que na totalidade dos
trabalhos publicados relativos a preparacdo de monaocristais pelo método de
fuséo, o sistema é considerado conservativo, isto &€, a massa total do sistema
(massa do cristal + massa contida no cadinho) é considerada constante
durante todo o processo de crescimento. Nos processos que sdo efetuados
em altas temperaturas, entretanto, as pressdes de vapor dos constituintes na
fase liquida podem ser relevantes e a variagdo da massa total do sistema néo
pode mais ser desprezada quando um perfeito entendimento do perfil de
concentracdo do sélido é desejado. Esse fato € evidenciado pelo fato de que
esse perfil em diversos sistemas ndo obedece a curva solidus dos diagramas
de fase, mesmo nos casos onde ndo ha evidéncias de alteracfes da cinética

de crescimento ou do diametro cristalino. Os resultados de experimentos
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reais de cristalizacdo evidenciam esse problema e mostram a relevante

influéncia da perda de massa dos constituintes volateis durante os processos.

A figura 3.7 mostra, esquematicamente, 0s processos de
transporte de massa que ocorrem em um processo real de cristalizacao
efetuado pelo método de fuséo (técnica de puxamento CZ). Podemos notar

gue estédo presentes dois processos principais de transporte de massa:

a)Transporte de massa interno - troca de massa entre as fases sélida
e liquida, que é intrinseca ao processo de crescimento;

b)Transporte de massa externo - perdas de massa da fase liquida
através dos processos de evaporacao e de condensacdo nas regides
frias do sistema de crescimento.

Paredes
— Externas
Frias

Transporte de

Cristal Massa Externo
Transporte Elementos de
de Massa

Aguecimento
Interno

Cadinho

Figura 3.7 - Mecanismos de transporte de massa nos processos reais de crescimento pelo

método de fusao.

H&, portanto, um mecanismo continuo de transporte de massa

da fase liquida para as regides de menor temperatura do forno durante todo o

processo de crescimento que, em muitos casos, possui relevantes efeitos na
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distribuicdo dos constituintes na fase soélida. Em casos extremos, o dopante
volatil & preferencialmente removido da fase liquida e a sua incorporacdo na
fase sélida € completamente desprezivel. Nesses casos 0 coeficiente de
segregacao efetivo, definido pela teoria de Burton, Prim e Slichter (2) tende,
experimentalmente, a zero, mesmo quando o dopante possui alta solubilidade
na fase soélida, segundo o diagrama de fase.

Gallo, Andreeta e Caliri (2), mostraram que, nesse caso, a
equacéao de Burton, Prim e Slichter, deve ser ajustada para levar em conta as
perdas por evaporacdo do dopante durante o processo de crescimento. O
perfil de concentracdo da fase solida, depende de diversos parametros de

crescimento, conforme € mostrado na figura 3.8.

L32
()
S
~ Perfil de concentragio
: 124 - previsto pelo diagrama)
% de fase
f LI6
o
&
>
s
Cristal homogéneo
LOO
.92 ¥ T U
0.0 25 SO 7S 10
X

Figura 3.8 - Perfis da concentragdo de Li* na matriz de NaCl previstos para diversos valores
do diametro do cristal. a) previsto no diagrama de fase: b) A. = 1,57 cm?; ¢) A, =
2,35 cm?; d) A = 3,14 cm? e) Ac = 3,92 cm? e ) Ac = 4,71 cm*(3)

O novo perfil de concentracdo de dopantes na fase solida é
dado pela expresséo:

99



kef(mo — mev

C, = yh {(1 — k)4, —E}x (3.47)

N

onde mey € a massa do dopante perdida antes do inicio do processo de
crescimento, m, € a massa inicial do dopante, As a area de contato do solido

com a fase liquida e E um parametro experimental expresso pela razao:

E= ;Rc (3.48)

onde A. é a area de contado entre as fases liquida e de vapor ed; é a

contante de evaporacao do dopante.

3.7 Influéncia de campos elétricos nos perfis de concentracdo dos

cristais

Diversas técnicas utilizam campos elétricos ou magnéticos
externos aplicados durante os processos de crescimento para a preparacéo
de monocristais com dominios ferro-elétricos orientados ou para o controle da
hidrodindmica da fase liquida. A influéncia desses campos pode modificar
drasticamente o coeficiente de segregacdo efetivo previsto na teoria de
Burton, Prim e Slichter. O coeficiente efetivo de segregacéo € o indicador da
guantidade de dopante que € incorporada em um cristal durante o processo

de crescimento.

Quando um campo elétrico é aplicado na interface de

crescimento, o fluxo de ions na fase liquida sofre uma alteracéo e a equacao
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da continuidade deve ser modificada devido a existéncia desse fluxo adicional

provocado pelo campo:

d’C dC dJ
Ddx2 +SRE+B£:O (3.49)

onde J é a densidade de corrente ibnica que pode ser escrita como:

J — Cev (3.50)

onde e é a carga e Vv a velocidade dos portadores respectivamente.
Identificando a constante B por yr /e v onde yr € uma nova constante (um
incremento na velocidade de crescimento), a equagédo da continuidade se
torna:

d*C C
I +(R+y)—=0 (3.51)

D d
dx

Analisando equacado da continuidade modificada devido ao fluxo

provocado por um campo elétrico externo, verificamos que na velocidade de

crescimento aparece um termo adicional yg.
As condicfes de contorno, nesse caso, serao:

a) C = C; para x = 0 onde x € medido a partir da interface cristalina e C;
a concentracdo na interface;

b) C = C; parax=9;

C) (Ci-Cs) (R +yr) = DZ—C para x = 0.
X

A nova solugdo da equacao da continuidade, utilizando as
condicdes de contorno acima, fornece uma nova expressao para o coeficiente
efetivo de segregacdo quando o crescimento é efetuado na presenca de

campos elétricos:
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k, = : .
ko + 1=k, ) exp[=(R+7 )~ 7]

(3.52)

Onde yr é um parametro experimental que pode ser escrito como
proporcional ou inversamente proporcional a densidade de corrente,
dependendo do sentido do campo elétrico aplicado ao sistema. Essa nova
expressao tedrica para o coeficiente de segregacéo efetivo prevé uma nova
distribuicAo do dopante na fase cristalina que descreve corretamente 0s

resultados experimentais. (4)

3.8 Efeitos da Forma Geométrica da Interface Sélido-liquido

A forma geométrica da interface soélido-liquido, plana, cdncova
OU convexa, em um processo de crescimento possui alta relevancia na
incorporagdo de dopantes na fase cristalina. Resultados experimentais
mostram que as modificacbes das formas geométricas da interface podem
provocar transicdo entre rejeicdo (ker<l) de uma impureza numa matriz
cristalina e a sua incorporacdo preferencial (ker>1) mesmo em casos onde
essa transicdo ndo estd prevista nos diagramas de fases. Esse fato
experimental esta relacionado com o tipo de interface, plana ou rugosa (fator
o)) e de suas transicbes, bem como de uma complexa influéncia nos
processos de transporte de massa pelos mecanismos de convecgao e

difusao.

A forma da interface depende essencialmente, entre outros
fatores, do perfil térmico do sistema de crescimento e, de uma forma
interativa, dos padrées de conveccao da fase liquida. A presenca de campos
elétricos externos, conforme foi demonstrado experimentalmente (4), além de
modificar por si mesmo o fluxo de dopantes entre as fases, pode provocar
modificacdes na forma geométrica da interface que, por sua vez, modifica

novamente a distribuicAo dos dopantes na fase sdélida num processo
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interativo. Até a presente data, ndo existe um tratamento tedrico satisfatorio
para esse fendmeno. A figura 3.9 mostra o comportamento do coeficiente de
segregacao efetivo na presenca de campos elétricos que induz modificacfes
na forma da interface solido-liquido em diversos experimentos de preparacéo
de LiNbO; dopado com Cr*.

—-.'."“:-4
Crescimento
Instavel
Crescimento
Instavel
T T T T T T 1
-20 -5 -10 -8 5 10 ,.5% 20 25
0.5- Densidade de corrente
(mA cm~2)

Figura 3.9- Comportamento do coeficiente de segregacdo efetivo em experimentos
realizados na presenca de campos elétricos: a) densidade de correntes
positivas a interface permanece convexa; b) densidade de correntes
negativas - transicao da forma da interface de plana para cbncava.

3.9 Efeitos de variag6es geométricas dos cristais

As flutuagcbes geométricas sdo comuns em processos de
crescimento de cristais. Nas técnicas de CZ e de LHPG, por exemplo, elas
estao relacionadas com as flutuacdes dos didmetros cristalinas e no método
de solucgéo relacionado com a forma geométrica dos monocristais devido ao
hé&bito de crescimento ou pela vinculacdo de faces de crescimento. Nas
técnicas de CZ e de LHPG, que sdo responsaveis pela preparagdo de

diversos monocristais volumétricos e de fibras monocristalinas, essas
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flutuagbes estdo relacionadas com as variagbes de diametros provocadas
pelas flutuacbes das velocidades de puxamento e ou por efeitos térmicos.
Quando o raio cristalino flutua consenoidalmente de um quarto de seu valor
inicial, durante o processo de crescimento, essa flutuacdo pode ser escrita da

forma:

, v
r=r+ Z coS 2 mx (353)

e os perfis de concentracao, para os coeficientes de segregacéao efetivos com

valores menor e maior que a unidade, pode ser escrito como [5]:

k. .m°

C, = 7
—kef)ﬂgx3

s 3.54
o _ (P (3:54)

sn

sn

Onde B4 € o fator geométrico. Substituindo o fator geométrico correspondente a

forma cilindrica, a equacéao se torna:

o
kefm

] r ) (3.55)
Vo — (L =k, )z(r + 4 cos2mx)” x

Os calculos teoricos (5) dos efeitos dessas flutuacdes na
distribuicdo das impurezas sdo mostrados na figura 3.10. Na figura 3.11 mostra
os dados experimentais da influéncia da variacado do diametro cristalinos em um
processo real de crescimento de um monocristal de GdAIO3:Cr** pela técnica
de CZ. (5)
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Figura 3.10 - Efeito de flutuag&o do didmetro cristalino na distribuicdo de impurezas em um
processo de crescimento pelo método de fusao - calculo tedrico.

Ao contrario da maioria dos processos de cristais pelo método de
fusdo, onde a geometria da fase sélida € um fator controlavel pelo
experimentador, no método de solugéo ela é um fator intrinsico do sistema. Um
composto cujo habito de crescimento é cubico possui seis faces onde os
atomos ou moléculas podem ser absorvidos nos processos de crescimento,
guando expostas a solucdo. Se o cristal esta, entretanto, posicionado de forma
gue seja apoiado em uma das faces, somente as outras cinco participam do
processo de crescimento, ficando, portanto, com uma face vinculada. Essa
vinculagdo modifica o fator geométrico B4 e, consequentemente modifica 0s
perfis de concentracéo na fase sélida. Para um monaocristal de habito conhecido
os perfis de concentragcdo podem ser previstos teoricamente substituindo o

fator geométrico correspondente na equacao.
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Figura 3.11 - Efeito da flutuacdo do didametro cristalino na distribuicdo de cr* na preparacdo de
GdAIO;:Cr** - experimental.(5)

3.10 Efeitos de Nucleagdes Secundarias

O aparecimento de novos cristais no sistema de crescimento
através de nucleacbes secundarias que, normalmente, sdo provocadas por
flutuacbes térmicas, causam descontinuidades no volume da fase sodlida
afetando os perfis de concentracdo. Um efeito similar ao aparecimento de

novos cristais pode ser provocado por reagdes quimicas indesejaveis no
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sistema. A equacao (3.50) prevé teoricamente o perfil de concentragdo de um
composto hipotético monocristalino crescido isoladamente até atingir o
comprimento b e, posteriormente, com N novos cristais parasitas.
o
c k,m
s T 170 3 3 (3.56)
Vo ==k )f,(x" + N(x = b))
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Figura 3.12 - Efeito de nucleac¢des secundérias no perfil de concentracdo de monocristais
crescidos pelo método de solugéo.(5)

As curvas, mostradas na figura 3.12, representam os perfis de
concentracdo inalterada (curva normal) e alterada por nucleacdes secundarias

de um composto hipotético. Nesse sistema 0s novos cristais foram nucleados a
partir do comprimento b do cristal original.
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Os mecanismos de segregacdo discutidos nesses topicos
mostram que, apesar dos diagramas de fase fornecerem muitas informacdes
gue sdo necessarias ao planejamento dos experimentos para a preparacao
de monocristais com propriedades importantes para as mais diversas
aplicacdes cientificas e tecnoldgicas, raramente os perfis de concentracao
dos monocristais obedecem a curva solidus, uma vez que fatores altamente
relevantes na distribuicdo dos dopantes ndo sao considerados no equilibrio
de fases.
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4 O FENOMENO DA NUCLEACAO

4.1 Introducéo

Teorias classicas e modernas procuram descrever 0S processos
gue originam o aparecimento de uma nova fase em um sistema inicialmente
homogéneo, a nucleacdo. Todas elas partem da suposicdo de que o0s
fendmenos que provocam o0 aparecimento dos nucleos de uma nova fase
possuem as suas origens nas flutuagbes das condicdes de equilibrio
metaestavel do sistema como, por exemplo, um vapor ou uma solucéo
supersaturada, levando-o a uma condicdo de equilibrio instavel onde a sua
homogeneidade ndo pode mais ser mantida. Nessas condicdes o sistema se
tornara heterogéneo e, portanto, constituidos de duas ou mais fases em
equilibrio. O fendmeno do aparecimento desses nucleos, sob essas condicoes,
€ denominado de “nucleagdo homogénea”.

Importantes métodos de cristalizacdo s&do precedidos pelos
processos de nucleacdo homogénea. No entanto, tratando-se de um fenébmeno
probabilistico, o processo de nucleacdo é de dificil controle, principalmente
guando o objetivo do experimento € a obtencdo de cristais de grandes
dimensdes e, consequentemente, somente alguns nucleos devem se
desenvolver no sistema de crescimento. Nesse caso, é importante utilizar
técnicas de nucleacBes induzidas ou de controle do nimero de ndcleos que
permanecem na fase sdlida e que dardo origem aos cristais.

Em condicOes reais de cristalizagdo os sistemas como, por
exemplo as solugbes liquidas, podem possuir impurezas solidas onde se
originam 0s novos nucleos ou eles podem se formar nas paredes do cadinho ou
ainda em corpos sédidos introduzidos propositadamente no sistema para essa
finalidade. A nucleacdo de uma nova fase sobre um corpo solido presente no

sistema é denominada de “nucleacgdo heterogénea”.

4.2 Nucleacbes homogéneas espontaneas

As teorias de nucleacdo tem tratado o fen6meno da nucleacao
homogénea espontdnea como um processo iSOtérmico Ou um pProcesso
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adiabatico. No primeiro caso € suposto que a nucleacdo é efetuada através de
um processo extremamente lento onde existe uma troca continua do calor
latente de solidificacdo entre o ndcleo da nova fase e a solucdo em sua
vizinhanca. Nesse caso a nucleacdo seria um processo aproximadamente
reversivel e efetuado a temperatura do sistema, mantida constante. No
processo adiabatico, a nucleacdo seria um processo extremamente rapido e,
portanto, troca de calor nessa transformacdo seria desprezivel. Como ha
liberacdo do calor latente de solidificagdo no processo, a temperatura no interior
do nucleo aumentaria provocando o0 aumento a entropia do sistema para tornar
0 processo espontaneo e estritamente irreversivel. A figura 4.1 mostra
esquematicamente os resultados esperados dos processos de nucleagédo

isotérmico e adiabatico.
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Figura 4.1 - Resultados esperados nos processos de nucleacéo isotérmico e adiabatico.
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4.2.1 Nucleacdes espontaneas isotérmicas

Flutuacdes de qualquer espécie, num sistema metaestavel como,
por exemplo, em uma solugdo supersaturada, dao origem a pequenos
aglomerados de moléculas, ou atomos, ou ions, conhecidos como nucleos. A
probabilidade de um ndcleo crescer e tornar-se estavel depende da mudanca
na energia livre do sistema associada ao seu crescimento. Quando uma nova
fase é formada, a mudanca na energia livre do sistema é provocada pelo
aparecimento desta nova fase e pela formacéao de um contorno entre anova e a

fase original, isto €,
AG — AGS + AGV (4.1)

onde AGs representa a variacdo na energia livre de superficie, que é sempre
positiva, enquanto AG,, a variacado na energia devido ao volume da nova fase,
gue é sempre negativa.

O sinal de AG depende da diferenga entre AGs e AG,, que, por
sua vez, depende das dimensbes do nucleo. A funcdo AG = f(A), conforme
mostrado na figura 4.2, possui um ponto de maximo para A=(Ay) (tamanho

critico)

AG

e

AG

\
AG
%

Figura 4.2 - Energia livre em funcéo da dimensdo de um ndcleo e sua transicaode uma
condic¢ao instavel para estavel.
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Podemos notar pela figura 4.2 que a estabilidade termodinamica
dos nucleos depende de suas dimensdes. Se, por exemplo, A< A¢ 0 nucleo se
dissolve e se A > A continua a crescer. A energia livre de superficie depende
somente das dimensdes do nucleo A e da tenséo superficial especifica (y), ou

seja:

AG, =pf g7/7\~2 4.2)

onde B4 é um fator de corregdo geométrico. Para um processo de cristalizagcéo
a variacdo da energia livre em funcdo do volume do nucleo é dada pela
diferenca entre os potenciais quimicos da fase solida, suposta em equilibrio
com a solugéo saturada, conforme curva de solubilidade mostrada na figura 4.3,

e da solucéo supersaturada.

+ Regido instavel
/Regiﬁo
metaestavel

soluciio

supersaturada urva de
' solubilidade
SoMmf—— -
= [
§ | solugio
ceml 7 | saturada
QO &2 !
|
|

|
Regido insaturada ou estavel
|

I
| N
T, T Temperatura

Figura 4.3 - Estados de estabilidade, metaestabilidade e instabilidade de uma solucéo
homogénea.

A energia livre volumétrica pode ser escrita como:

AG, =(u, — p,)An (4.3)
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onde An é o numero de moles da fase sélida, definido como

_PAV 5

IYERLLLY, (4.4)

An

onde M é o peso molecular do soluto e p sua densidade. Pode-se, portanto,

reescrever a equacao (4.3) utilizando as definicdes dadas em (4.4), isto é:

o s P J G
AG, = B, X¥»Z=RT In = f. = RT In ==
¢ My a.. « MM jecr @9

Desde que os coeficientes de atividade, para sistemas
ligeiramente solluveis, sdo independentes da concentracdo para pequenos

intervalos, isto é, J¢ =J¢, a equagéo (4.5) se torna:

sn

P C,

SS

AG, =B, ¥

Como C < C77, entdo AG, € sempre uma grandeza negativa. Retornando a
equacdo (4.1), a energia livre total para a transicao de fase sera:

_ P C’
AG = B, y¥ + BN W RT In c 4.7)

SS

O valor de A no ponto méaximo da curva, 0 A critico, € dado por:

2 M 2vM
>\cr=§ 7/ 7/

RTpln(l+c) 3RTpo (4.8)
onde ¢ € a supersaturacao relativa.

Assim, a energia livre maxima seréa dada por:
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4 VL
AGmax = ﬂg 2 7/ M 2
27 P RT? [In (Ito)]

(4.9)

E evidente nas equacdes (4.8) e (4.9) que a supersaturacéo da
solucdo € inversamente proporcional aos valores de Ag € AGmax. ESsas
condicdes teodricas de que os tamanhos criticos dos nudcleos formados
decrescem com 0 aumento da supersaturacdo explicam os resultados
experimentais que evidenciam grandes quantidades de nucleos remanescentes

em sistemas que apresentam altas metaestabilidades.

As equacfes acima representam as rela¢des termodinamicas que
governam o tamanho do ndcleo e as condi¢cdes para a nucleacdo, mas nao
fornecem informacao sobre a taxa de nucleagédo. Fazendo, entretanto, o0 uso da
teoria de flutuacbes e da probabilidade de formacdo do nucleo (que é
governado pelo valor do trabalho que deve ser realizado para forma-lo, isto é,
AGmax), @ taxa de formacdo do nucleo (que é proporcional a probabilidade de

seu aparecimento), pode ser escrita como:

AG

max

[=Ke " (4.10)

onde K & uma constante e k a constante de Boltzmann.

Usando a equacéo (4.9), a seguinte expressao para a taxa de

formacédo do nucleo pode ser obtida:

3042
4 M 2
—(2—7ﬂg—2R3T3 [In(1+0)]

— P
I =Ke (4.11)

gue prediz uma forte dependéncia de | com a supersaturacéo e a temperatura.

A taxa de nucleacdo em um experimento real de cristalizacédo é
muito maior do que a prevista pela equacao (4.11). Esse fato indica que a
maioria dos nucleos formados no processo nao atinge o tamanho critico para a
temperatura de nucleacao e por isso eles se dissolvem na solucéo contribuindo
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assim para o fornecimento de massa aos nucleos estaveis remanescentes,
conforme preve o tratamento termodinamico. Somente estes sobrevivem no
processo e dao origem a nova fase cristalina. Existem ainda técnicas para o
controle da quantidade de nucleos remanecentes no sistema de crescimento,

gue discutiremos em detalhes no altimo tépico deste capitulo.

4.2.2 Nucleacbes espontaneas adiabaticas

Um grupo de &tomos ou moléculas que dao origem a formacéao
de nucleos de uma nova fase ndo sao afetados pelas condicbes externas do
sistema. Um processo de nucleacdo onde o sistema € mantido a temperatura
constante ndo garante que os nucleos sejam formados isotermicamente
conforme discutido no item anterior. Fendbmenos de nucleagbes rapidos,
caracteristicos dos processos de cristalizacdo de compostos fundidos, podem
ndo depender dessas condicdes externas uma vez que a formacdo dos
nacleos é um fendmeno local e que envolve uma fragdo extremamente
pequena de seus atomos ou moléculas do sistema. Em média, o sistema
pode ser mantido super-resfriado a temperatura constante (condicdo essa
necessaria para que a nucleagdo se processe) e, no entanto, 0S processos
de nucleacdes rapidas podem provocar flutuacdes térmicas locais relevantes
devido a liberacdo e a lenta difusao do calor latente de solidificacdo.(1) Nesse
caso, 0 processo de nucleacdo pode ser atribuido a um mecanismo de
reacdo em cadeia de formacao de posicdes acessiveis aos novos elementos
da fase nutriente (liguida ou de vapor), conforme mostra esquematicamente a
figura 4.4. No caso do numero de coordenacéo (6) cada novo elemento gera

até cinco novas posicdes acessiveis aos novos elementos do nutriente.
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Figura 4 - O processo de nucleacao (adiabatica) como um mecanismo de reacdo em cadeia.

O diagrama da figura 4.5 mostra o inicio de uma transicdo de
fase em um processo de nucleacdo adiabatico. Devido a liberacdo do calor
latende de solidificacdo a temperatura dos nucleos da nova fase aumenta

conforme preve a termodinamica.

H
MNucelagao adiabatica
]
pS=pl
CP
L
m : : >
ha Tni o Te Temperatura
Figura4.5- Variacdo da energia livre e da temperatura num processo de nucleagéo

adiabética- T,, e Ty temperaturas iniciais dos processos de nucleagdo

adiabatica e isotérmica.
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A termodindmica dos processos de nucleagcbes adiabaticos
foram desenvolvidos por Meyer (1). Se somente o trabalho mecéanico é

considerado, a primeira lei da termodinamica pode ser escrita como:
Au = Aq —pAV (4.12)

onde Au é a variagdo da energia interna, Aq a quantidade de calor fornecida
ao sistema, p a pressao externa e Av a variacdo de volume de um sistema
fechado. Se o sistema é isolado, isto é, fechado adiabaticamente com volume

constante, temos:

Ag=0

Ay = 0 (4.13)
entdo, da primeira e da segunda lei da termodinamica, pode-se concluir que:

Au=0

As >0 (4.14)

Se o sistema for fechado adiabaticamente e a pressédo externa

for mantida constante, obtem-se da primeira lei:

Au+ pAv=Au+pv)=Ah=0 (4.16)
onde h é a entalpia do sistema. Consequentemente, obtem-se as novas
condicoes:

Ag=0
Ap =0 (4.17)

onde a aplicacdo da primeira e da segunda lei da termodinamica leva as
seguintes condi¢gdes semelhantes as da equacgao (4.14) :
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Ah=0
As> 0 (4.18)

Para um sistema de uma Unica fase e para um processo

reversivel, as variaveis termodinamicas estao relacionadas pela equacéo:

dh = Tds + vdp (4.19)

Integrando essa equacédo a p constante, para as fases liquida e
sélida respectivamente, obtemos uma expressao analitica da entalpia em
funcdo da entropia para as fases em equilibrio. Essas relacbes sao
importantes para o entendimento dos processos de nucleacdes adiabaticos
gue sao, mais convenientemente, descritos através dos diagramas de Mollier
onde as funcdes h = f(s) sdo representadas. A integracdo, entretanto,
somente pode ser efetuada facilmente em casos simples onde o calor
especifico a pressdo constante é uma constante. Essa condicdo é
aproximadamente valida para sélidos e liquidos, mas nao pode ser extendida
para a temperatura de fusdo. Esta é a razdo porque a transicdo da fase
liguida e sélida € especialmente conveniente para esses estudos. Os calores
especificos das fases soélida e liquida possuem, usualmente, ainda valores
muito proximos na temperatura de fusdo e, ambos podem ser substituidos

pela média:

¢, = = constante (4.20)

onde os calores especificos das fases sao obtidos & temperatura de fusao.

Das equacdes termodindmicas, obtem-se as seguintes

condi¢des:

(=), =T (4.21)

>
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Fh o Ch
(G2 = Cpl(g)p (4.22)
A'h o
() = c, er (4.23)
h=c,T+h, (4.24)

onde h; € uma constante de integracdo possui valores diferentes para as
fases liquida e sélida.

A funcdo que satisfaz as equacdes (4.21) a (4.23) é,
evidentemente uma exponencial e pode ser escrita para as fases sdlida e
liquida, considerando as condi¢des de contorno dos pontos o e  mostrados

na figura 4.5 onde as fases estdo em equilibrio na temperatura de fusdo Tw:

5=S,

h,=c,T,qe " —1:+h,

(4.25)

(4.26)

Na formacédo de nucleos de pequenas dimensdes devemos
ainda incluir o efeito de capilaridade. A entalpia de um atomo de uma fase
homogénea de um pequeno sélido esférico (um possivel nicleo) em um

liquido:

S—S,

h, =c,T) e” —ly+h, +Ah,

S

(4.27)

onde Ah, é a entalpia devido a presséo de capilaridade:
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2y,

r

Ap (4.28)
onde vy, € a tensdo superficial, que € uma funcao do raio r. Desse modo se

obtém:

p o= 2V

r . (4.29)

A

onde vs é o volume por atomos do solido suposto incompressivel.

-1 4
|
nucleacao !
. @ A0 I
adiabatic 'Ah
- st
d 4" '
nucleacde, 7, 7Y :
isotérmical - As,
T
h >\
L-
esiriamento dos
h niucleos
5

Figura 4.6 - Diagrama de Mollier a pressao constante - h=f(s) para as fases sélida e liquida.
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Os pontos o e P onde as fases possuem as mesmas
temperaturas mostradas na figura 4.6 sdo determinados graficamente atraves
da tangente comum. Esses pontos sdo singulares e determinam a
temperatura de fusdo do composto Ty. As energias livres de Gibbs das fases

nessa temperatura podem ser escritas como:

g, =h,—T1,s, (4.30)

8p = hﬁ — TS, (4.31)

e, a condicao de equilibrio das fases implica que:

8o = 85 (4.32)

isto €, a energia livre molar ou o potencial quimico das fases sao iguais. A

figura mostra ainda:

a)calor latente Ah, e a entropia latente As, de uma transicdo de fase

isotérmica de equilibrio;

b) o processo de nucleacao isotérmica 6 = ¢, onde:

oh oh
((g) P )5 - ((g) P )g = Tni (4.33)

c) o processo de nucleacao adiabatica (h=0) 6 = vy

d) o processo de esfriamento do nucleo formado em uma nucleacéo

adiabaticay = ¢
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O calor latente de solidificagdo possui uma relevante
importancia nos processos de transicdo de fases. Nos processos de
cristalizacdo, por exemplo, a fase desejada possui uma ordem maior do que
as fases nutrientes e esse fato implicam no decréscimo da entropia que,
aparentemente, viola a segunda lei da termodinamica. As transicdes de fases
isotérmicas exemplificadas pela transicdo entre os pontos 6 = ¢ de mesma
temperatura Ty na figura 4.6, séo, no entanto, sempre acompanhadas pela
liberacdo de calores latentes e estes contribuem aumento a entropia do
sistema como um todo compensando a formagdo de uma fase de maior
ordenamento. Os processos de transicdo de fases adiabaticos entretanto séo
considerados extremamente rapidos para que haja a liberacdo do calor
latente. No entanto ha um aumento da entropia na formacéo dos nucleos da
nova fase apesar de seu maior ordenamento, conforme é mostrado na
transicdo 6 = y da figura 4.6. Podemos ainda notar que essa transicdo é
seguida por outra de esfriamento dos nucleos, a y = ¢. Fica portanto claro
gue o calor latente de solidificacdo foi mantido no interior dos nucleos

aumentando a sua temperatura e, consequentemente a sua entropia.

4.3 Nucleagdes espontaneas heterogéneas

A mudanca de fase em condi¢des reais usualmente ocorre em
sistemas heterogéneos. Neste sistema a formac¢do do ndcleo acontece numa
interface, ou seja, sobre particulas estranhas (impurezas soélidas indesejaveis
na solugéo), na parede do cristalizador, na superficie do agitador, no suporte da
semente, etc.. O mecanismo de formacgao do nudcleo, nestas condi¢cbes, difere
do descrito anteriormente. Neste caso, o trabalho necesséario para nuclear
sobre um substrato € menor do que no caso de nucleagcdo homogénea, onde o
processo ocorre numa solucdo perfeitamente livre de impurezas.

Consequentemente, a seguinte condicéo deve ser satisfeita:

A Ghet < A Ghom (4.34)
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A maior probabilidade de formagdo do nucleo em solucbes
heterogéneas € devido ao valor da tensdo superficial (y) nos contornos das
fases. Considerando uma superficie plana e a aproximacédo de que o formato
do ndcleo é um segmento de esfera cuja superficie forma um angulo 6 de

contato com o substrato, as condic¢des de equilibrio implicam que:

Yse = Vse t Ve cOs 6 (4.35)

onde os subscritos S, L e C significam substrato, liquido e cristal,

respectivamente.

A energia livre de formacao da fase solida, portanto, sera:

AGre = AGrom f(6) (4.36)

onde f(6) < 1. De acordo com Volmer [2] o coeficiente f(0) possui a seguinte

dependéncia:

(2+cos®) (I-cosO )
4 (4.37)

f0) =

ETAHIPAH T I B BTININNR TR

substrato

Figura 4.7 - Nucleacao heterogénea de um sélido em fase liquida homogénea.
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Na auséncia de qualquer afinidade entre a fase cristalina e o
substrato 6 = 180° e portanto nestas condigbes, AGnet = AGpom. NO caso de
uma afinidade parcial entre a fase cristalina e o substrato, 0° < 6 < 180° e,
consequentemente, AGnet < AGrom. Se a fase cristalina e o substrato sao
idénticos, entdo 6 = 0° e AGpet = 0, isto €, para a cristalizagdo ou condensacéo

sobre tal substrato ndo ha tamanho critico para o ndcleo.

4.4 Controle da nucleacgéo

4.4.1 Nucleac¢des induzidas

Nos processos reais de cristalizacdo as nucleacoes,
consideradas isotérmicas, sdo normalmente induzidas. Entre as técnicas de
inducéo de nucleacdo a mais utilizada esta relacionada em produzir no sistema
de cristalizacdo regibes de menores temperaturas, provocando desse modo
uma maior probabilidade de nuclea¢do nessas regides pré-determinadas pelo
experimentador. As figuras 4.8 e 4.9 exemplificam essas tecnicas quando
utilizadas numa solugcdo em altas temperaturas ou na condensacgéo controlada

de um vapor.

T TS N
’ mucleos induzidos] ] N0
® [ < ® |-
@® | i ®
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@ @ |
1@ [ ® |
NN \
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Figura 4.8 - Nucleagao induzida em uma solucgao liquida supersaturada em altas temperaturas.
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Figura 4.9 - Nucleacéo induzida de um vapor supersaturado.

o

Para a obtencdo de uma regido de menor temperatura, em
ambos os experimentos foi utilizada a técnica da otimizagdo local do
transporte de calor. Em sistemas onde as cristalizacdes sao efetuadas em
altas temperaturas, mostrada na figura 4.8, a técnica, normalmente utilizada
para obter gradientes térmicos no sistema é fluir um gas através de uma
tubulacdo ceramica (Al,O3) para otimizar a remocéo de calor da parte inferior
do sistema de cristalizacdo. Nesse caso, a temperatura do gas e o seu fluxo
determinam a intensidade do resfriamento do local pré-determinado do
sistema induzindo o processo de nucleacdo. Em sistemas em que o0s
processos sao efetuados em baixas ou moderadas temperaturas a
otimizacdo da troca de calor local pode ser efetuada pelo contato de um
metal refrigerado em um ponto escolhido para a indugdo da nucleacéo,
conforme é mostrado na figura 4.9. Nesse sistema a nucleacgéo foi induzida
na parte superior de uma ampola selada de quartzo através do contato

externo de um “dedo frio” metalico.
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4.4.2 Controle da taxa de nucleacéo

Nos processos de nucleacdo sdo formados normalmente
guantidades enormes de nucleos que, para os propoésitos de preparacdo de
monocristais, nao sdo desejaveis. Para a preparacao de cristais de grandes
dimensbes € importante, como veremos posteriormente, que apenas alguns
nacleos ou, mais apropriadamente, um unico ndcleo permaneca no sistema de
cristalizacdo apds o processo de nucleacdo. A maioria dos ndcleos que séo
formados deve, portanto, ser eliminados através de técnicas apropriadas que,
além de selecionar os remanescentes, ndo devem introduzir defeitos que se
propaguem nos cristais durante os processos de crescimento que podem
prejudicar a sua qualidade estrutural e a sua homogeneidade. A eliminagéo dos
nacleos formados através das técnicas de filtracdo da solucdo da remocao
mecanica, por exemplo, além de s ser possivel em sistemas cujos processos
sdo efetuados em baixas temperaturas e em sistemas abertos possuem as
desvantagens de modificar parametros importantes dos processos de
crescimento como a temperatura ou da introducdo nos sistemas de corpos
estranhos que, quando critérios rigorosos ndo sao utilizados, podem prejudicar
a qualidade dos cristais em crescimento.

Ha, no entanto, uma técnica universal que pode ser utilizada em
gualguer sistema de cristalizacdo. Como vimos anteriormente, os nucleos s6
sobrevivem ao processo de nucleacdo se possuirem dimensdes maiores que o
tamanho critico calculado termodinamicamente. O tamanho critico, além de
outros fatores, depende essencialmente da supersaturacdo que, em um
sistema de composicdo bem determinada, é uma funcdo da temperatura,
conforme € mostrado na equacéo (4.8). Desse modo, aumentado a temperatura
do sistema, diminui o valor da supersaturacado que, por sua vez, aumenta o

tamanho critico dos nucleos.
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Figura4.10 - Ciclos de temperaturas apropriados para selecéo de niicleos em um processo de
crescimento de cristais de grandes dimensées.

Esse procedimento, mostrado na figura 4.10, onde a temperatura
do sistema oscila de forma controlada por um programa de temperatura
apropriado, transformando os nudcleos de dimensdes estaveis, portanto em
crescimento em nucleos termodinamicamente instaveis que se dissolvem no
sistema. Com o decréscimo da temperatura, no primeiro ciclo, o processo de
nucleacao se efetua com a formacao de diversos nucleos termodinamicamente
estaveis descrito em um fenbmeno de nucleacdo normal e aumentam as suas
dimensdes. Depois desse processo o0 sistema € constituido de duas fases em
condicao de “quase equilibrio” e a fase solida possuem cristais cujas dimensdes
dependem do tempo em que foram formados. Com o aumento da temperatura
0S nucleos menores passam a ser termodinamicamente instaveis e séo
dissolvidos enquanto que os maiores, ainda que suas dimensdes sejam
diminuidas, sobrevivem ao processo. O segundo ciclo se inicia com o
decréscimo da temperatura e 0s nucleos remanescentes do ciclo anterior
crescem preferencialmente uma vez que suas dimensdes sdo maiores que o
tamanho critico para essa temperatura. As barreiras termodinamicas naturais
como a energia de superficie e capilaridade, comuns aos nucleos de pequenas

dimensodes, nao afetam os nucleos remanescentes do ciclo anterior.

127



Num processo real de cristalizacdo diversos fatores influem no
fenbmeno da nucleacdo. Resultados experimentais mostram que oscilacdes
térmicas ou vibracdes mecanicas possuem forte influéncia na criacdo de novos
ndcleos. Desse modo, como € mostrado na figura 4.10, é conveniente que o
ciclo seja repetido diversas vezes antes que o processo de crescimento se

inicie.

1 MEYER, E. Adiabatic nucleation. Journal Crystal Growth, v.74 p. 425 — 438,
1986.

2 VOLMER, M.; SCHULTZE, W. Konensation and kristallen. Zeitschrift fur
Physikalische Chemie, v. 156A, n. 1, p. 1-22, 1931.
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5 TEORIA DE CRESCIMENTO DE CRISTAIS

5.1 A interface entre o cristal e o fluido

5.1.1 Introducéo

Antes de tratar da teoria de crescimento de cristais é importante
fazer uma andlise das propriedades fisicas da interface cristal-fluido uma vez
gue o processo se realiza nessa regido de contorno. Nessa andlise é usual
utilizar o modelo de Temkin (1) por ser o mais geral e o de mais facil

compreensao.

Nesse modelo o cristal de Kossel (ver apéndice A) € utilizado
onde € assumida que somente a energia de ligacdo com o0s primeiros
vizinhos é relevante. Cada bloco tetragonal possui quatro ligacdes horizontais
e duas ligacdes verticais com o sélido e toda interface é uma regido onde os
blocos estdo em contato com um fluido continuo. Em resumo as

aproximacdes utilizadas no modelo podem ser escritas como:
- O cristal € um cristal de Kossel;
- A orientacédo do cristal: (001);

- A interface sélida-fluido é constituida de blocos solidos e de “blocos

fluidos™;

- Sao infinitas as camadas, cada uma com a espessura doo1. O indice

n, —oo< N <+oo, especifica a camada,;
- O fluido € continuo e homogéneo;

- As disposicbes dos blocos sdlidos sdo exatas e ndo sao
consideradas saliéncias, isto €, o bloco sélido s6 pode se posicionar

exatamente sobre o outro bloco sélido, conforme mostra a figura 5.1,
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Figura 5.1 - Interface sélido-fluido ( superficies unitarias ). Transicao de perfeitamente plana
para rugosa.

No desenvolvimento do modelo de Temkin, os seguintes

simbolos serdo utilizados:

- Nps - nimero de blocos s6lidos na n-ésima camada por unidade de

superficie;

- Nnt - numero de “blocos fluidos” na n-ésima camada por unidade de

superficie;

- N = Nps + Nps - nGmero total de blocos por unidade de superficie;
- Ch = Nps/N - fracé@o de blocos sélidos (concentracao);

- (1-C,) - fracao de “blocos fluidos”;

- Oss - energia de ligacdo soélido-sdlido;

- st - energia de ligacao solido-fluido;

- Off - energia de ligacao fluido-fluido.
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Nesse modelo somente as ligagbes horizontais sao
consideradas, pois na criacao ou aniquilacdo de um bloco sélido (ou fluido) as

ligacdes verticais sdo conservadas.

As condicbes de contorno do modelo de Temkin sao,

obviamente, dadas por:

C_, =1 (todas as posicdes ocupadas por blocos sélidos)
C., =0 (todas as posi¢Bes vazias de blocos solidos)

5.1.2 Desenvolvimento da teoria de Temkin

Para o desenvolvimento da teoria de Temkin, devemos analisar
0 que acontece se uma interface completamente plana F (flat), que é utilizada
como referéncia, se torne completamente rugosa, conforme mostra a figura
5.1. No caso da face ser completamente plana, as seguintes condicfes sdo

validas:
—o(n(0=>C, =1
Kn{+o=C, =0

Essas condi¢cdes implicam ainda que adotamos como referéncia a interface

entre0 e l.

A variagao da energia livre devido ao enrugamento da uma face

plana é dada por:

AG=AG, +AG,,, (5.1)

onde AG¢ € a variagdo da energia livre de Gibbs pela substituicdo dos blocos
sélidos por blocos fluidos e vice-versa (efeito de volume); AGgyt € a variacado
da energia livre de Gibbs devido a mudanca da energia de ligacdo da
interface (AEsuf) € na entropia configuracional (TASsux), isto €, AGsys € devido
a modificagcdo na estrutura da superficie (as modificagdes relativas ao volume

estdo incluidas em AGt.s). Desse modo temos que:
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G G

AG, =——AN +——AN
f-s d\fs s ﬂvf f (52)
e
A surf - AEsurf - TASsurf (5.3)

onde ANs e AN¢ sdo, respectivamente, o numero de blocos soélidos que se
tornam fluidos e o numero de blocos sélidos que se formam a partir da fase

fluida ocasionando o enrugamento. Da expresséao (5.2), obtemos que:

< &
A —d\fs (5.4)
e
126}
Hr= N (5.5)

A variacdo do potencial quimico na adicdo de um elemento da

fase fluida na fase solida é dada por:
Ap=p, — (5.6)

Utilizando o modelo de blocos para a interface dos cristais, o

ganho da energia na formacao de uma ligacao ¢s; €, em média, dado por:

1
8:§(¢ss +¢jf’)_¢sf (5.7)
onde a expressao se justifica uma vez que é necessaria quebrar as ligacoes

solido-solido e fluido-fluido para a formagédo da ligacdo solido-fluido. Um
exemplo que justifica a expressao (5.7) € mostrado na figura 5.2.
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Figura 5.2 - Quebra de 4 ligacdes sdlido-sélido e 4 liga¢des fluido-fluido dando origem a 8
ligacdes sélido-fluido.

No enrugamento de uma interface plana, a fragdo de blocos
fluidos da enésima camada (1-Cn, = Nn/N) que originalmente era soélida é
preenchida com blocos fluidos que provocam uma variagdo do potencial
guimico Ap= ps - us por bloco. Da mesma forma NC, blocos sélidos sdo
formados dos blocos fluidos na enésima camada com uma variagdo do
potencial quimico dado por -Ap = us- ur. A energia livre de formacédo e

dissolucéo dos blocos sélidos é dada por:

0 o
AG, ., =AuN| 3 (1-C)-C, (5.8)
n=1

n=—

Para calcular o nimero de ligacbes ¢st que é formada no
enrugamento da interface, Temkin usou a aproximagédo de Bragg-Williams
gue assume que os blocos soélidos véem, em média, a mesma distribuicdo de
blocos em sua vizinhanca. Nao existem agrupamentos preferenciais. Desse
modo a probabilidade da formacdo de uma ligacdo solido-fluido é
proporcional a 4Cp(1-C,), isto €, ao produto da fragdo dos blocos sdlidos pela
fracdo ocupada pelo liquido na enésima camada. O fator 4 aparece na

expressao devido as quatro contatos possiveis de cada bloco. Logo obtemos:
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AE,, . =4eNY C,(1-C,) (5.9)

De acordo com a formula de Boltzmann, a entropia € dada por S
= k In(w) onde w € o numero das possiveis configuracbes. Para uma face

completa w = 1 e a entropia € nula. Consequentemente o fator TASsys SO

aparece devido ao enrugamento da superficie.

Considerando a (n+1) camada, entdo ndés necessitamos levar
em consideracdo somente as posi¢cdes sobre os blocos solidos da enésima
camada. Dessas NC, posicoes, NCn:1 serdo solidas e N(C, - Cns1 ) Seréo
fluidas ou vazias. Consequentemente, o nimero de configuracdes possiveis

na enésima primeira camada € dada por:

B (NC))!
"N, OINE, - ) o

Utilizando as condicbes de contorno e a aproximagdo de

Stirling, a entropia, em termos das concentracdes, € dada por:

Ssurj kN Z (C Cn+1 ) ln(Cn - Cn+l ) (511)

n=—00

Substituindo os valores obtidos na expressao geral da variacao

da energia livre e dividindo por NKT obtemos:

2(1 C)- ZC}aZC(l C )+ i(cn C. In(C,-C,.) (5.12)

n=-ow n=l1

NkT

onde
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Ap

b= T (5.13)
e
o= E
T (5.14)

Desse modo obtemos uma expressdo para AG que € uma
funcdo de um numero infinito de concentracfes indeterminadas. Para saber
se a forma da interface é estavel, devemos verificar se AG possui um minimo
absoluto para um conjunto de Cy's (—o< n < o). Para essa verificacdo

devemos impor a condicao:

ABG/ NKT) _
Fe (5.15)

n

para todos 0s Cp's (—oo< N < o).

Da condicao (5.15), obtemos:

Cn + Cn+1 e—ZaC

noo— efa"'ﬁ

c —C (5.16)

gue é a expressao caracteristica de Temkin, cuja solucdo so e possivel obter
numericamente.Essa dificuldade, entretanto, ndo é Unica, uma vez que na
analise completa do minimo absoluto é necesséaria a andlise das segundas

derivadas.

Devido a complexidade do tratamento matematico envolvido
vamos nos limitar a analise dos resultados obtidos. Para que as segundas
derivadas de AG sejam positivas, isto é, represente o minimo absoluto da
funcgéo, os valores do parametro o e do Inf devem estar contidos no campo A
da curva de Inf x a da figura 5.3. No campo A a funcdo AG sempre
apresenta um minimo absoluto enquanto que no campo B essa condicao

nunca é satisfeita. Isto significa que na regido A temos uma interface estavel
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e, portanto, se houver crescimento 0 mecanismo devera ser o da nucleacao
bidimensional ou da dislocacdo em parafuso conforme prevé a teoria de
Burton, Cabrera e Franck.(2) No campo B nao ha barreiras de nucleacdo uma
vez que a interface e instavel e o crescimento sera continuo em uma interface

difusa.

Figura 5.3 - Campo de estabilidade de uma interface em um processo de crescimento.

Podemos notar ainda que, para altas supersaturagbes que
provocam altas velocidades de crescimento, a instabilidade da interface esta

sempre presente, independente do valor de a.
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5.1.3 Generalizagcdo do modelo de Temkin

O modelo de Temkin pode ser aplicado a tipos de estrutura
cristalina ndo sendo restrito aos blocos tetragonal de Kossel. Com a
introducdo das devidas correcbes, o modelo pode ser util para o
entendimento da estabilidade da interface na maioria dos casos reais. Desse

modo o modelo pode ser aplicado em redes cristalinas onde:
a) os blocos néo séo tetragonais;
b) os blocos n&o precisam possuir centro de simetria;

c) podem ser introduzidas as interagdes entre 2° e 3° vizinhos, ou
modelos que consistem apenas de centros de gravidade, os quais sao
mutuamente conectados por ligacdes. No modelo de Temkin,
entretanto, as interagdes entre os 2° e 3° vizinhos somente poderdo

ser permitidas dentro de uma lamina delgada (slice);

d) o fluido pode ser uma solucdo de composicao diferente da fase
sélida, ou seja, ndo € necesséria a correspondéncia um a um entre 0s

conteudos de um bloco sdélido de um “bloco fluido”;

e) também n&o é necessario nos limitarmos a blocos sdlidos que
consistem de um tipo de unidade de crescimento (isto é, atomos, ions

ou moléculas). O parametro o toma uma expressao mais geral:

> (e, +ib,0-0,]

o=
T (5.17)

onde | representa uma dire¢éo particular da ligagéo.

Podemos entao definir:
m
slice __ 1
Ess - Z 2 ¢SSS

i=1
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m
slice __ 1
Ey© =2 3¢,
i=1

m

i
E;flce _ Z%¢st

i=1

Se Ev

s82

EjeE)sa0 as energias de ligacao verticais entre os

blocos adjacentes, definimos as novas energias como:
E,=EJ +E
E, =Ey“ +E}
E,=EJ +E),

onde Ess € a energia total de cristalizacdo, a qual € independente da face
cristalografica considerada, Ex € a energia de cristalizagdo por “bloco fluido”
e Esr € a energia de cristalizagdo de um cristal misto sdlido-fluido, todas em

referéncia ao vacuo.
Substituindo essas novas energias no fator o e fazendo a
aproximacao:

slice slice slice
E SS ~ Eﬁ ~ ESf

~ ~

E E 7 Esf
obtemos:
_EN[E +E, -2E,
E kT (5.18)
ou
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E,+E,-2E,
kT (5.19)

slice
onde &= é— € o0 conhecido fator de anisotropia introduzido por Jackson.(3)

SS

Se existe um “molhamento completo”, ou seja:

Esf zEﬁ

o fator o se transforma em:

(5.20)

onde oy € o fator originariamente definido por Jackson e L é o calor latente de
fusao, dissolucdo ou de evaporacao.

A figura 5.4 mostra o comportamento da fungéo ZéTGTem funcéo

da fracéo de sitios ocupados por blocos soélidos para diversos valores do
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parametro .

o =10

Interface Plana

AG/NKT

b TFansicdo plana-rugosa
2

Interface Rugosa
1

=5

Figura 5.4 - Energia livre em funcéo de sitios ocupados por blocos sélidos para diversos
valores do parametro a.;.

Neste tratamento pode-se verificar que se 0 < oy < 2 a energia livre é
minima apenas quando a superficie € populada com N/2 blocos solidos,
tornando-se rugosa. Para o > 2 0 inverso se verifica, e além de alguns poucos
blocos sélidos adsorvidos (ou de “blocos fluidos”), a superficie € atomicamente
perfeita. O valor de o; = 2 define uma temperatura de transicdo na qual uma

interface bem definida deixa de existir:

oL

I = YA (5.21)

Nos processos de crescimento a partir do estado de vapor ou de
uma solucdo, a temperatura Tr € muito maior que a temperatura na qual o
crescimento se processa e, portanto, o fendmeno de transicao da interface néo
deve ser observado. O oposto, todavia, pode acontecer no crescimento através

da fase liquida, no qual a temperatura de fusdo do sdlido T; pode ser
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eventualmente maior que Tgr. Essa transicdo pode ainda ocorrer durante o

processo de crescimento.

E importante notar ainda que no modelo de Temkin o parametro o
depende do fator de anisotropia & (em outros modelos do numero de
coordenacdo Z) e, portanto, pode ser maior que dois para um dado plano
cristalino e ser menor para outras direcbes onde o nimero de coordenacao €
menor. E possivel, portanto, a coexisténcia, num processo de crescimento, de
planos rugosos com planos atomicamente perfeitos, o que, invariavelmente,
provoca diferentes velocidades de crescimento em diferentes dire¢cdes

cristalograficas.

O fator  para um material fundido pode ser escrito para uma

unidade de crescimento, como:

L AT
_ET— (5.22)

m

P

onde T, é a temperatura de fusdo, AT = Ty, - T € uma variagdo de
temperatura levemente abaixo do ponto de fuséo e L € o calor latente molar
de fusdo. Essa relacdo somente € valida para pequenos superresfriamentos.
Para processos de crescimento a partir do estado de vapor ou de solucgéo,

temos:

S=In(1-o0) (5.23)

onde o é a supersaturacdo relativa. Para baixas supersaturacdes a

expresséo se torna:

p=o (5.24)

Devido a expressdo (5.24), B as vezes é definido como

supersaturacao.
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5.1.4 Comentarios finais sobre o modelo de Temkin

Uma das limitagdes mais séries do modelo de Temkin € o uso
de uma aproximacdo que despreza os agrupamentos preferenciais. Uma
maneira de evitar essa dificuldade é introduzir uma correcdo denominada de

guasi-quimica, ou aproximacao de Bethe.

A introducdo dessa correcdo entretanto néo altera
significativamente os perfis de concentragdo. O modo mais relevante de
evitar essa aproximacdo é simular o processo de enrugamento da interface
através do método computacional de Monte Carlo que foge do escopo desse

livro.

5.2 Ateoriade Burton, Cabrera e Franck

5.2.1 Introducéao

A teoria de crescimento de cristais perfeitos vem sendo
desenvolvida durante este século, especialmente através do trabalho de
Volmer (1939). (4), Stranski (1928, 1934), (5) e Becker & Déring (1935).(6) As

primeiras idéias, entretanto, foram de Gibbs (1878).(7)

De acordo com essa teoria, quanto todas as superficies de alto
indice desaparecem, o cristal continua a crescer através do mecanismo de
nucleacdo bidimensional de novas camadas sobre uma superficie de baixo
indice (superficie saturada). Como em todos os processos de nucleacéo, a
probabilidade de formacdo desses nucleos bidimensionais € uma funcéo
extremamente sensivel da supersaturacdo. Essa probabilidade é desprezivel
para valores menores que um determinado numero critico da saturacdo e
cresce, rapidamente, para valores superiores a ele. Assumindo valores
razoaveis para a energia de contorno do ndcleo bidimensional, obtém-se que
o valor critico da supersaturacdo deveria ser da ordem de 50%. Como a
supersaturacdo em que os cristais crescem normalmente € da ordem de 1%

ou ainda menor, a probabilidade de formacao desse nucleo seria desprezivel.
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Em 1945, Frenkel (8) demonstrou que a estrutura de uma
superficie de um cristal perfeito, acima da temperatura de 0 K, deveria ter
certa rugosidade produzida pelas flutuacdes térmicas. Ele discutiu a estrutura
de um degrau monomolecular e provou que esta deveria conter uma alta
concentracdo de arestas. Esse fato ja havia sido notado anteriormente por
Kossel (1927) (9) e Stranski (1928). (5) Burton e Cabrera (1949) (10) que
demonstraram que a concentracdo de arestas € ainda maior que a suposta
por Frenkel; esse resultado € muito importante, como veremos, do ponto de
vista da taxa de avanco de uma camada. Por outro lado, Frenkel generalizou
esta idéia para a formagcdo de camadas em uma superficie perfeita de um
cristal, mas Burton e Cabrera mostraram que essas camadas nao eram
criadas pelas flutuacdes termodindmicas em uma superficie cristalina de
baixo indice, a ndo ser em casos extremos onde as temperaturas Sao
extremamente altas, perto do ponto de fusédo; por isso as camadas
necessarias para o crescimento podem somente ser produzidas, sobre uma

superficie cristalina perfeita, sob um meio altamente supersaturado.

Segundo BCF, o crescimento de cristais em sistemas com
baixas supersaturacdes, somente pode ser explicado reconhecendo que 0s
cristais ndo séo perfeitos e que as imperfeicdes (em particular, dislocacdes
gue terminam na superficie em forma de espiral) fornecem as camadas
requeridas para o crescimento, tornando desnecessarias as nucleacdes
bidimensionais. Essa idéia, introduzida por Frank (11) sera desenvolvida
neste trabalho e, como veremos, ela explica o0 mecanismo de crescimento em

baixas supersaturacoes.

A teoria de crescimento de cristais reais assume a existéncia de
dislocacbes, mas o mecanismo de crescimento ndo depende criticamente de
sua concentracdo. O estudo do crescimento de cristal poderia talvez ainda
explicar a formacédo das dislocacbes que, como no caso das camadas em
uma superficie cristalina, ndo teriam origem em flutuacdes termodinamicas.
Diversos mecanismos podem ser visualizados para a formacado de uma nova
dislocacdo durante o crescimento, mas nenhuma teoria foi ainda

desenvolvida nesse sentido.
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5.2.2 Movimento de uma camada sobre uma superficie cristalina

Como é do conhecimento geral, uma superficie cristalina em

contado com seu vapor contém certa concentracdo Cs (numero de

moléculas por cm?) de moléculas adsorvidas méveis. Em condicbes de
equilibrio, a concentracdo Cs, de moléculas adsorvidas pode ser escrita

como.

Ws

C,=Ce (5.25)

SO o

onde Ws é a energia de evaporagdo das moléculas em um “kink” de uma
camada; C, contém um fator de entropia mas, nos casos mais simples, como

deduziremos abaixo, € a concentracdo de posicbes disponiveis sob a

superficie.

Seja N, 0 numero total de atomos adsorvidos numa superficie
gue possui N sitios. O namero de configuracdes possiveis para a distribuicao

desse N, atomo sao dados por:

N!
Q= T (5.26)
(N-N)IN, !

A variacdo da entropia devido a adsorcdo desses atomos é

dada por:
AS=kInQ (5.27)
A alteracdo da energia livre da superficie pode ser escrita

como:

AF =AE —TAS (5.28)

onde AE é a variacdo da energia interna do sistema que dada por:
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AE=NW, (5.29)

Figura 5.5 - Representagao esquematica de um “kink” em uma camada de um cristal.

Utilizando os resultados obtidos nas equacdes (5.26) a (5.29),

obtemos:
|
AF =N W —kTln V!
(N-N)!N,!
ou utilizando a aproximagéo de Stirling:
AF~N W ~kTINInN-(N-N,)In(N-N,)-N, InN, ] (5.30)

Quando o equilibrio é alcangcado a uma dada temperatura T, a

energia livre € constante, logo temos:

NF
N (5.31)

o°T
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Da condicao de equilibrio, obtemos:

W= kT2 e
N,

o

(5.32)

Como N>>N,, podemos escrever a equacao (5.32) da forma:

A
N, = Ne " (5.33)

gue € uma expressao similar a equacéo (5.25).

7

O processo de crescimento de uma superficie cristalina é,
fundamentalmente, efetuado por trés diferentes mecanismos, conforme é

mostrado na figura 5.5;
() troca de moléculas entre a camada adsorvida e a fase de vapor;

(i) difusédo das moléculas adsorvidas na superficie para as camadas;
(iii) talvez a difusdo das moléculas adsorvidas nas camadas para as

arestas.

Para a discussdo dos mecanismos de difusdo na superficie
devemos introduzir a grandeza As como o deslocamento médio das moléculas

adsorvidas. Essa grandeza é definida em termos da formula de Einstein:
2 __
A, =D,t, (5.34)

onde Ds € o coeficiente de difusédo e ts € o tempo de vida médio da molécula
adsorvida na superficie que pode ser entendido também como o tempo de
relaxacdo para a molécula deixar a superficie; antes a molécula precisa

vencer uma barreira de desadsorcédo. (12) Da equacao de Einstein, temos:
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D=L =k2
T

A

(5.35)

onde ks € a probabilidade por segundo de evaporacdo (vida média da

molécula na superficie do cristal).

Por outro lado, temos que:
_ _ 2
D =—a =k.a (5.36)

onde a € o parametro de rede e 1/t é a probabilidade por segundo para um
salto de difusdo. A constante t pode ser entendida como o tempo de
relaxacdo para a molécula dar um salto de difusdo de um sitio de equilibrio
para um sitio vizinho na superficie. A molécula precisa vencer uma barreira

de difusao superficial. (12)

De acordo com a teoria cinética (13), temos:

k,=v,e (5.37)

onde AGy/N, = Us é a energia de ativagdo por mol entre duas posi¢des de

equilibrio vizinhas. Similarmente, temos:

AG

L NT
k, = ve (5.38)

S

onde AG/N, =W, € a energia de evaporacao por mol. Das equacdes (5.35) e

(5.36) concluimos que:
2 2
kA =k,a

e utilizando as equacdes (5.37) e (5.38), obtemos:
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174

v

U

S

KT 92 _ KT 2
ve A =v.e Ya (5.39)

Considerando os fatores de frequéncia de mesma ordem da
frequiéncia de vibracdo atbmica (vp= v = 10'3 s) para o caso de substancias
monoatbmicas (mas que podem ser diferentes para moléculas mais
complicadas), obtemos:

A, = ae (5.40)

A condicdo para que a difusdo desempenhe um papel
importante no processo é que As > a, portanto esse fato impde, na equacao
(5.40), que W, > Us. Segundo BCF, isto, provavelmente, € sempre o caso.
Portanto, As € maior que o parametro de rede e aumenta rapidamente com o

decréscimo da temperatura.

Supondo uma energia de interacéo ¢ entre os primeiros vizinhos
e tomando a direcéo (1,1,1) como sendo o da superficie compacta (também
conhecida como superficie F “flat”) de um cristal cubico fcc, temos que W, =
3¢, isto é, a metade da energia total de evaporacdo W = Ws + W, enquanto
que Us ~¢ = W/6. Célculos mais exatos, porém, feitos por Mackenzie (14)
usando as forgcas de Lennard-Jones mostram que Us € consideravelmente
menor, da ordem de W/20, Utlizando esses resultados, valor do

deslocamento médio das moléculas pode ser estimado como:

3¢

A ~ae** ~400a (5.41)

N
para um valor tipico de ¢/kT = 4.

E interessante notar que As € uma funcdo da face cristalina
considerada uma vez que Wy e Us sao diferentes para diferentes faces. Em
geral, As sera menor para superficies com um maior grau de empacotamento,

uma vez que W, cresce mais rapidamente do que Us. Para a superficie (100)
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de um cristal fcc, por exemplo, assumindo somente as for¢cas de interagédo
entre os primeiros vizinhos, W, = 4¢ e Us € provavelmente ainda muito

pequeno. Logo:

2¢

Ay = ae* =3000a

5.2.3 A equacao diferencial de BCF

BCF desenvolveram, inicialmente, uma equacao para o campo
de potencial ou campo de supersaturacdo em torno de uma camada reta e
infinita. As camadas sao consideradas entdo como “sumidouros” ndo moveis
nos quais, as unidades de crescimento (moléculas, atomos ou ions)
desaparecem, ou como fontes ndo mdveis, no caso da dissolucdo. A
justificativa para se considerar a camada quase estatica sera discutida

posteriormente.

cristal

Figura 5.6 - Area em uma superficie cristalina definida por uma unidade de comprimento
na direcdo x e de largura Ay, utilizada para definir os fluxos js € j,.
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Uma vez encontrada a expressao para os fluxos de unidades de
crescimento chegando ou deixando as camadas, a velocidade de avanco
dessas camadas pode ser calculada. Se considerarmos uma area na
superficie cristalina de uma unidade de comprimento na direcdo x e de

largura Ay, conforme é mostrada na figura 5.6, podemos distinguir dois fluxos:

- um fluxo js de particulas (ou unidades de crescimento) por unidade de
comprimento indo para a camada. Uma gradiente de concentracéo é
construido com o decréscimo de concentracdo proximo da camada (as
unidades de crescimento que “pousam” perto da camada possuem

alta probabilidade de serem capturadas);

- um fluxo jy do volume (fase gasosa) para a superficie cristalina que

compensa o fluxo de unidades de crescimento para a camada.

Supondo um estado estacionério, a equacdo da continuidade

para a &rea mostrada na figura 5.6 é dada por:

di
T i =0
a’y (5.42)

De acordo com a primeira lei de Fick e utilizando as definicbes
de supersaturacdo na camada a grandeza:

C

N

acam - CS

o

e a supersaturacgao relativa na camada como:

_ Cs B Cso
cam C

N

(o}

obtemos:
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dC d d(o- dlo-o
js:_DS_S:_DCOM:DSCSO (a acam):DC ( cam)_ d\P

dy 5 dy dy 550 dy it sod_y (5.43)
onde o e o Sd0 respectivamente a supersaturacdo e a supersaturacao
relativa no volume da fase gasosa (e portanto independente dey) e ¥ = o -

ocam(y), uma funcéo potencial.

Os fluxos de unidades de crescimento que deixam e que entram

na superficie sao dados por:

CO)_ o L)
T, YT,
e
(04
CSO T
TS
respectivamente.

Portanto, j, € a diferenca entre esses dois fluxos:

. Cso _ Cso
Jv = (a_acam (y)] T, =¥ T, (5.44)

Substituindo os resultados obtidos nas equagdes (5.43) e (5.44)

na equagéao (5.42), temos:

=¥ (5.45)

ou, de um modo mais geral:

ﬁ“zsvz\lj =Y (5.46)



onde a equagédo (5.46) é conhecida como a equacao diferencial de BCF.

5.2.4 Solucao da equacao diferencial de BCF

A solucédo geral da equacao diferencial de BCF € dada por:

y Y

Y= Ae;ts + Be A (5.47)

Para determinar as constantes A e B, temos que introduzir as
condi¢cbes de contorno que correspondam a um certo sistema de camadas.
Como BCF, consideremos quatro casos, onde é suposto que Ds seja
independente da direcdo considerada, ainda que X, (a distancia média entre
os “kinks”) ndo o seja:

a) As >> X, € uma Unica camada.

Nesse caso as camadas podem ser consideradas como
camadas continuas, pois cada unidade de crescimento tem alta probabilidade
de encontrar um “kink” antes de ser evaporada. Portanto a supersaturagao
ser4 constante na camada. Se colocarmos a origem na camada, as

condicdes de contornos serao:
Yy=10 = Y =0x-0x=0
y=0= y=0-0cam =0

onde definimos 3 como:

(o)
p=—" (5.48)

Se a troca entre os “kinks” e a camada de adsor¢cdo é
suficientmente rapida, temos que ccam = 0 perto dos “kinks” e assim § = 1.

Podemos entdo pensar que o fator , como sera demostrado posteriormente,
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como um fator de retardamento de troca de particulas entre os “kinks” e a

camada de adsorcado. Dessas condi¢cdes de contorno, obtemos:

|yl

¥ = foe * (5.49)

b) As >>X, € uma seqiéncia de camadas paralelas e equidistantes.

A largura de um “terrago” definido na figura 5.7 é y, e a
origem €& escolhida no centro do “terraco”. Entdo temos as seguintes

condi¢Oes de contorno:

onde foi suposto que Bsyp = Binr = B, iSto €, que os tempos de relaxagdo para
as unidades de crescimento entrando numa camada vindo de um sitio
superior é igual ao tempo de relaxacdo para as unidades entrando numa

camada vindo de um sitio inferior.

I
L
S
— e 9, z.a0 =
terraco sitlo. sitio
¢ superior

inferior

Figura 5.7 - Mecanismo de crescimento através de uma seqiiéncia de camadas paralelas e

equidistantes.
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Utilizando essas condi¢fes de contorno, obtemos:

Pocosh(y/ 1))
V= (5.50)
cosh(y, /24,) '

C) As < X, sem difuséo pela camada.

Neste caso a supersaturacdo perto da camada ndo sera
constante e dependera de X,. Nessa situagcdo BCF supdem campos circulares
de difus&o em torno de cada sumidouro.

Assim a equacao diferencial de BCF, toma a forma de:

d*Z 1dZ v
~+—-+(1-—)Z,=0
dr? rodr ( rz) Y

A solucdo em torno de um “kink” isolado em uma camada sera:

K,(r/2,)

Y(r) = po K (a/A.) (5.51)

onde K, € uma funcdo de Bessel do segundo tipo com argumento imaginario
de ordem zero (v = 0). A supersaturacdo das moléculas adsorvidas € suposta
ser mantida igual a ocam = (1 - B)o, a uma distancia r = a do “kink” e As>a.

Para uma sequéncia de camadas equidistantes e

paralelas, a solucdo da equacao diferencial de BCF sera:

cosh(A, y)

cosk, x

¥(x.y) = fo>C,

(5.52)
= cosh(h,,)

onde k, = 2nn/x, € X} = A +k.. Foi também suposto uma periodicidade na

direcdo de x, ou seja, os “kinks” se repetem a cada distancia x,. A formula

acima é valida nos intervalos de -% Yy, <y <%y, € de -% Xo < X< % Xo.

Desprezando os termos de ordem superiores temos:
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cosh(y/A,)
cosh(y, /21.) (5:33)

Y(x,y) =opC,

Os célculos de BCF mostram que:

C - 7z 1n(2/1s
X &a

o

) (5.54)

onde ¢ = 1,78 é a constante de Euler. Notemos que Co,<1 e € 0 Unico fator

gue difere a equacao (5.53) da (5.50).

d) As << X, com difuséo pela camada.

A expressao resultante para W(x,y) tem a mesma forma
da equacdo (5.53), onde a constante C, possui uma forma mais complexa. E
importante notar, no entanto, que, na maioria dos casos, a relacao As>>x, é
satisfeita. Frenkel e Burton e Cabrera mostraram que essas camadas devem
sempre possuir uma grande concentracdo de “kinks”. No caso das forgas
intermoleculares de curta distancia, podemos resumir brevemente o0s
seguintes resultados da teoria que possuem grande importancia nos

processos de crescimento, da seguinte maneira:

Sejam 2n e q as probabilidades de ter ou ndo ter um “kink”,

respectivamente, a uma dada posi¢cdo na camada. Entdo devemos ter:

(5.55)

onde € a energia necessaria para formar um “kink”. A condicdo de

normalizacéo é:

2n+q=1 (5.56)
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Consequentemente, a distancia média x, = «/2n entre duas

arestas é dada por:

[ [

X = Ea(e” +2 = EaekT (5.57)

o

onde « é a distancia intermolecular na dire¢cdo da camada.

Quando a inclinacdo 6 da camada em relacdo a direcao
densamente empacotada cresce o numero de “kinks” também cresce.
Sejam n; e n. as probabilidades de haver um “kink” positivo ou negativo,

respectivamente. Desprezando a diferenca entre q e a unidade, temos:
2n =n;+n.
e 0=n:-n.

onde n é a probabilidade de haver um “kink” de qualquer espécie e 6 é
assumido como sendo pequeno. Para qualquer que seja a inclinagéo,

fazendo as consideracdes termodinamicas, temos:

2w

_ kT
nn_ =e (5.58)

Consequentemente, a distancia média Xo(0) entre dois “kinks” sera:

xo 2 N2
) 07§
a (5.59)

1
%, (0) = x,{1=2(

Assumindo que 6<./X, € que X, seja dado pela equacao (5.57).

Nenhum célculo detalhado de ® foi feito, mas uma simples
consideragdo sugere que ® deve ser uma pequena fracdo da energia de
evaporagao. Por exemplo, uma camada densamente empacotada na face

(111) de um cristal fcc, com interacdes com 0s seus primeiros vizinhos ¢, é
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facil de ver que o é igual a um quarto da energia necesséria para mover uma

molécula de uma posi¢do na camada reta para uma posicao fora dela € igual

a 2¢; consequentemente o = %(b ou %W e a distancia média entre os “kinks”

€ dada por:
x =—ae**" =4q (5.60)

para o valor tipico de ¢/kT ~ 4.

Comparando as equacdes (5.60) e (5.41) notamos que As >> Xo,

como é suposto pela teoria.

5.2.5 O fator B de retardamento para As >> Xo

Como vimos anteriormente, se As >> X, entdo C, = 1. O fluxo na
camada vindo de um lado é determinado pelo nimero médio de moléculas
adsorvidas naquele lado, as quais estdo dentro de uma superficie elementar
da camada de altura a. Como Cs é o numero de moléculas (ou unidades de
crescimento) adsorvidas por unidade de superficie adjacente a camada; a.Cs
€ 0 numero de moléculas por unidade de comprimento (altura) da camada e
a.Cs/t é o numero de moléculas por unidade de comprimento da camada e
por unidade de tempo indo para a camada vindo daquele lado. O fluxo
liquido js para a camada é obtido pela diferenca entre o fluxo que chega e que

sai:
, C, C, a aC,,
Jy=a——a—=—(C,-C,)=—=(1-p)o (5.61)
T T T T

onde foi utilizada a definicdo de  da equacéo (5.48). Por outro lado, temos

que:

d¥ )i =D C po senh(y/A,)
dy " " A, cosh(y, /24,) (5.62)

N
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Comparando as equacdes (5.61) e (5.62), obtemos:

B 1

D (5.63)
l1+——tanh(y,6 /24,)
al

N

Notamos, portanto, que B < 1.

5.2.6 A velocidade de avanco das camadas

Se definirmos Mpy como uma area do plano da face F(hkl)
(superficie plana) e Ny, como o nimero de unidades de crescimento da rede
nessa superficie, f, = Mu/Nm sera a superficie ocupada por uma unidade de

crescimento.

A velocidade de avan¢co de uma camada sera, por definicéo,

dada por:

I/cam — 2] sfo (5.64)

onde o fator 2 é introduzido devido a possibilidade das unidades de
crescimento entrarem na camada vindas de ambos os lados, conforme é

mostrado na figura 5.8.

Como js € dado por:

: d¥
]s :DsCso[ d—y ]y:;yo

h(y/ A
onde ¥ = pocosh(y/ 4,) , temos que:
cosh(y, /24)

_ 2Ds Csofoﬂo- Yo
cam ~ 2 tanh(g) (5.65)

N N
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fluxo do terraco
superior fluxo do terraco

Y, inferior

Figura 5.8 - Fluxos de superficies que contribuem para a velocidade de avanco das
camadas, suposta retas.

A hipotese de desprezar a velocidade da camada é essencial na
descricdo matematica do problema do avanco das camadas atraves dos
mecanismos de difusdo. Os fundamentos para a hipotese de camadas quase
estaticas utilizada no problema de difusdo estdo baseados nos fatos de que a
velocidade do avanco de uma camada é muito menor que a velocidade dos
elementos de crescimento. A velocidade média de deslocamento dos

elementos de crescimento pode ser escrita como:

e = (5.66)

e a velocidade de avanco de uma camada € dada por:

2
22

cam (5.67)
onde utilizamos arelagdo A, =.,/D,z, . Temos portanto que:
I/cam yO
7 2C, Hf,0 tanh(—2 n ) (5.68)

e S

Sabemos que B <1, tanh (Yo/l2Xks) < 1 e também Csf, =
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CsoMni/Nm < 1, pois o numero de unidades de crescimento na area de
adsorcado numa regido da superficie (Mng) da face (hkl) deve ser menor ou
igual a N, (0 numero de unidades de crescimento no cristal correspondente a

mesma parte da superficie). Desse modo concluimos que:

V
cam 1
7 «

e

(5.69)

se o<< 1, isto &, para baixas supersaturacoes.

5.2.7 Velocidade de crescimento de um cristal real

Até o presente topico foi estudado os movimentos das camadas
na superficie de um cristal perfeito, sem considerar como essas camadas séo
originadas. Estas informacbOes s&o suficientes para calcular as taxas de
crescimento de superficies com camadas, onde estas existem previamente.
Entretanto, € evidente que essas camadas desaparecerdo em um cristal finito
depois de um determinado tempo de crescimento, criando assim uma

superficie completamente plana.

Franck (11) mostrou que o crescimento dessas superficies deve
ser atribuido & presenca de camadas associadas com os defeitos do cristal e,
em particular, a dislocacbes (ou discordancias) que possuem uma
componente do vetor deslocamento na face cristalina do tipo “screw” (em

parafuso). Desse modo a dislocacédo ndo necessita ser do tipo parafuso pura.

Tal dislocagdo em “parafuso”, terminando num ponto fixo sobre
a superficie de um cristal, produz uma deformacdo em forma de degrau
(camada), que “gira” em espiral em torno do ponto de emergéncia conforme é

mostrado esquematicamente na figura 5.9.
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Jdislocaciio em parafuso

Figura 5.9 - Superficies cristalinas com uma dislocagéo do tipo parafuso gerando uma
camada.

Nao foi desenvolvida ainda uma formula geral e exata para o
crescimento em espiral. Porém, a teoria de BCF fornece uma boa
aproximacdo desse mecanismo, pelo menos para uma sequéncia de
camadas equidistantes ndo muito proximas do centro. A forma utilizada é

uma espiral de Arquimedes dada por:

r=2r*@ 570

onde r e 6 sdo as coordenadas polares da espiral e r* € o raio do ndcleo

bidimensional critico que é dado pela expressao classica de Gibbs-Thomson:

. ya ya
= A - kT (5.71)
k(2 c '
kT

onde y* é a energia livre de “aresta’de uma unidade de crescimento em uma
camada, a é a distancia entre unidades de crescimento e 6 a supersaturacao

relativa. Da equacao (5.70) podemos calcular a distancia entre as camadas,
mostrada na figura 5.10:
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Yo

Figura 5.10 - Espiral de Arquimedes simples.

Vo =h =1 = 2r {(0+27)- 6} = (5.72)

De acordo com Cabrera e Levine [15], uma melhor aproximacao

€ dada pela expressao:

*
, =19r (5.73)

Quando existe a contribuicdo de diversas dislocacdes para o
crescimento espiral, a forma de y, se torna mais complexa. Varias
dislocacbes de mesmo sinal podem, por exemplo, cooperar para o
mecanismo. A distancia média para que iSSO ocorra é que seja menor que
duas vezes o raio critico. A distancia entre as camadas, para s espirais

cooperantes é dada por:

1977 19 ya
Yo Z s s kTo (®.74)

onde s nunca é superior a 10.
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O numero s da equacédo (5.74) pode ter uma expressao mais
complexa quando as disloca¢des tiverem origem no mesmo contorno de

grao.

Para a obtencdo da taxa de crescimento vamos introduzir as
seguintes quantidades, conforme esquema da figura 5.11.

Figura 5.11 - Perfil de um “trem” de camadas.

- densidade linear de camadas 6cam por unidade de comprimento sobre

uma superficie totalmente coberta por uma espiral:

- fluxo de camadas F¢am avancando na direcao y:

F_=0,17V

cam cam  cam

hY

A taxa de crescimento R, perpendicular a face num

comprimento unitario por unidade de tempo é dada por:
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I/camd
Vo

R - F;amd - I/cam5camd -

(5.75)

Substituindo o calor de V¢eam na expresséo (5.75), obtemos:

2D.C_f po d y
R — N soJ o —tal’lh o
Ao Y (2/15 : 679

Substituindo o valor de y, obtido na equacéo (47), obtemos:

ﬂDS CSO 0-2 G
Q tanh(;l) (5.77)

0,

R=

M, hkl dhkl

onde Q= = f.d & o volume médio ocupado por uma unidade de

m

[
b

crescimento num cristal e o, = , portanto:
ka0 P
yo _ Gl
24 o

Assim, para o modelo de difusdo superficial, a relagédo entre a
velocidade de crescimento R e a supersatuacao relativa de uma face F é

dada por:

2
o o
R = C—tanh(—
C 1an( (5.78)

D.C Q
onde C=p——"—.
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Para baixas saturagdes, isto € ¢ << o1, obtemos a lei parabdlica:

2
o
R=C—
o, (5.79)

Para altas saturacgdes, isto é ¢ >> o1, obtemos a lei linear:

R=Co

Essas duas condicdes estdo representadas na figura 5.12. A

(5.80)

condicdo parabdlica prevalece para baixas saturacdes e a linear para altas
saturacOes conforme prevé a lei de Fick.

Experimental

mm/‘h
R Tedrica

0,004 -

Regido de predominio da
L~ cinética na velocidade de
crescimento

0.10% 015% ©

Figura 5.12 - Lei linear e quadratica para as velocidades de crescimento da fase de vapor.
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Segundo BCF néo existe diferenca qualitativa essencial entre o
crescimento a partir do vapor e a partir de uma solucao. A teoria quantitativa
da velocidade de crescimento € mais dificil. Neste caso a supersaturacao
depende de X, (distdncia entre os “kinks”), pois embora X, Seja sempre
pequeno, a difusdo perto dos “kinks”, quer através da solugdo, sobre a
superficie ou na borda de uma camada, € muito menor que na superficie livre
do cristal. E muito dificil decidir qual dos trés fluxos € o mais importante no
mecanismo. Para simplificar o problema, BCF desprezaram a difusao pela
superficie e pela borda da camada. Mas esta hipétese ndo implica no fato de
que o movimento dos “sumidouros” seja desprezado. Para evitar tal
dificuldade e por simplicidade de tratamento, BCF consideraram camadas

paralelas separadas por uma distancia y, e fizeram as seguintes hipoteses:

a) Para distancias r < x, existe um campo de difusdo hemisférico (com

raio Xo), mostrado na figura 5.13, em torno da cada “kink”, tal que:

D
—)X,
I/kink

onde D é o coeficiente de difusdo através da solugéo e Viink a velocidade dos

“kinks”. Esta hipotese significa que a velocidade dos “kinks” sao despreziveis.

Cristal

Figura 5.13 - Campo de difuséo semi-esférico em torno de um “kink”.
166



b) Para distancias x, < r <y, existe um campo de difusdo semi-
cilindrico (com raio y,), mostrado na figura 5.14, em torno de cada

camada, tal que:

D

V—>>y0

cam

Esta relacdo impde que a velocidade da camada seja desprezivel em

relacédo a difuséo pela solucéo;

c) Para distancias z, a partir da superficie do cristal, y, < z < 8y, onde
dm € a camada de contorno de difusdo, existe um campo de difusédo

plano, mostrado na figura 5.14, tal que:

D
270

onde R é a velocidade de crescimento do cristal. Isto implica que a
velocidade de crescimento € muito menor que a velocidade de
difusdo. Portanto o processo de crescimento € quase-estatico. Esta

hipotese é necessaria para que a equacao diferencial de BCF faca

sentido.
solucio
| T T T 7T I T
1T B
5 “.'.f!'."l!,';'ll'!"
L4 ] .| | - = | | - |
m T T
r'_._l—l_.bt__.—_-_‘.‘}fa

cristal

Figura 5.14 - Campos de difusdo na superficie de um cristal em crescimento de uma solucdo
supersaturada.
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D D . ~ .
,——e— hnao sao muito grandes

kink cam

Usualmente as razdes

para pequenas concentragdes e supersaturacoes da solugdo. A expresséo

obtida para a velocidade da camada é:

220DC.,
Veam = — o,(x,) (5.81)

o

onde Cs, é a concentracao das unidades de crescimento na solugcdo e ok(Xo)

€ a supersaturagao na vizinhanga do “kink” que € uma funcao de Xo.

Utiizando a equacdo (5.75), obtemos a velocidade de

crescimento:

 2720DC,a
xOyO

R

o (x,) (5.82)

Substituindo y, = 4nr*, temos:

R DC Qa x)
=0, X
* k"o 5.83
2x,r (5:83)
onde *=—"% _ substituindo o raio critico r* na equacao (56), temos:
kTo,(x,)
kTDC,Q
R= T o (x,) (5.84)

BCF deduziram, ainda, uma relacdo entre a supersaturacéo na

vizinhanga dos “kinks” (ok(Xo)) € a supersaturagéo no volume da solucéo (o):

Gk (‘xo) . 1
=-— -
o - (o, —y,) N 2a in e (5.85)
Xoyo X X

o o

Substituindo y, na expressao acima, temos:
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o,(x,) 1

o _1 2ma(o,, —4mr™) 2a1 (47z7f*) (5.86)

o 0

4mr* x, X

Podemos verificar que, para baixas supersaturacdes, o 3° termo do

denominador é importante. Desse modo, substituindo na expressao para r*,

temos:
o,(x,) N X,
(5.87)
© 2aln( )
o(x,)
4y a ~
onde C= . Para pequenas supersaturacdes, temos que ck(Xo) =0, desse

X

o

modo podemos fazer a aproximacao:

X

0

o, (x,)~ m‘f (5.88)

Substituindo o valor da supersaturagcao na vizinhanga de um

“kink”, na equacéo (5.54), obtemos:

_KIDC,Q  x, >

o)
2y 4aln®C (:89)
_ KTDC, Cx, &
ou 861 y'ln C (5.90)

Portanto, para baixas supersaturacdes, a velocidade de

crescimento obedece uma lei parabdlica da supersaturacéo.

Para altas supersaturacdes, o 2° termo do denominados é

importante. Portanto, temos:
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o,(x,) N dmx r*
o 2ma(o, —4mr®) (5.91)

Supondo 5,,>>r* e utilizando a expressao para r*, temos:

o,(x,) 2x, ya
o ao, kTo, (x,)

Portanto, obtemos:

2x,y'
kTS o (5.92)

2
Gk(xo) ~

Substituindo esse resultado na equacéao (5.54), temos:

DC_Q
R=—"—0
S (5.93)

m

gue representa a lei linear da velocidade de crescimento em funcédo da
supersaturac@o volumétrica. A mudanca do regime parabdlico para o regime

linear ocorre para uma saturacéo aproximada de:

yX,
O, =—_—
¢ kTS (5.94)

m

Para valores tipicos de y' e de 6y 0 valor da supersaturacao

critica é da ordem de 107,

5.3 A estabilidade de crescimento

5.3.1 Introducéao

No desenvolvimento da teoria de BCF ficou demonstrado que a
velocidade de crescimento é diretamente proporcional & supersaturacao
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relativa do sistema, e nenhum limite é imposto a essa lei. Dados
experimentais mostram, entretanto, que a lei linear (para altas
supersaturacdes) possui diversas limitacdes relacionadas com o0s mais

diferentes fenbmenos e parametros de crescimento como:
a) maxima velocidade estavel de crescimento;
b) hidrodindmica do sistema;
c) dimensdes das fases;
d) geometria das interfaces;

Os resultados dos experimentos de preparacdo de monocristais
sugerem ainda que vibracdes, choques e outras perturbacbes contribuem
para o insucesso dos processos. Esses fatos experimentais tem levado a
suposicdo de que 0s monocristais devem ser preparados em meios
estagnantes. Suponha-se também que o cristal em crescimento exercia
forcas de longas distancias que poderia atrair o soluto dissolvido em regifes
distantes da solucéo. Essas regras de crescimento foram mantidas por muito
tempo até que resultados experimentais mostraram que, nos processos de
cristalizacdo somente a parte da solucdo imediatamente em contato com as
superficies em crescimento contribui para o processo. A partir dessa
constatacdo, foram desenvolvidas técnicas de agitacdo para controlar os
processos de nucleacdo de crescimento de cristais. Estes experimentos
revelaram que a agitacdo controlada nos sistemas homogeneizam e repde a
solucdo saturada continuamente nas vizinhancas dos cristais em crescimento
além de otimizar o transporte do calor latente de solidificacdo. Obviamente,
todos esses efeitos beneficiam os processos que aceleram as taxas de
crescimento e melhora a qualidade dos cristais obtidos.

5.3.2 Relevancia do transporte de massa e calor

Os atomos ou moléculas que atingem a superficie nem sempre

sao incorporados ao cristal em crescimento. Eles podem, por uma flutuacéo de
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dos parametros de equilibrio termodinamico, retornar a fase fluida apés uma
curta permanéncia na superficie. Isto pode acontecer, por exemplo, se o atomo
ou a molécula possuir afinidades nao condizentes com as ligacdes estaveis no
cristal ou a posicao na superficie ndo supre um numero suficiente de ligacdes
de modo de modo que possam ser desalojado pelas vibracdes térmicas. Como
vimos no modelo de Temkin, este ultimo efeito é o principal responsavel pela
estrutura da interface e pela velocidade de crescimento nos processos
controlados pela cinética da interface. Nesse caso, a presenca de degraus,
dislocacdes e aglomerados de atomos ou de moléculas na superficie exercem
um papel predominante sobre a natureza dos possiveis lugares para a
incorporagdo, sobre a taxa de crescimento e sobre a morfologia (hébito) dos
cristais. Deste modo, a forma da interface, plana ou rugosa exerce uma grande

influéncia na velocidade de crescimento.

Na teoria de Burton, Cabrera e Franck foi obtida a velocidade de
crescimento em um processo de cristalizacdo de uma face plana em condi¢oes
de quase equilibrio de uma fase de vapor ou de uma solugéo. Esses célculos
foram quase que exclusivamente baseados nos mecanismos de adsor¢ao de
novos elementos na face cristalina provindo do meio nutriente, isto €, na
cinética de adsorcdo. Quando, entretanto, os processos sao efetuados em
temperaturas superiores a temperatura de transicdo Tr obtida no modelo de
Temkin, comuns em cristalizaces efetuadas nos métodos de fusao, a interface
passa para um regime rugoso. Nesse caso, como prevé a teoria de BCF o
processo passa a ser controlado pelo transporte de massa e calor, uma vez que
os fenbmenos de transporte se tornam relativamente mais lento que a cinética
de adsorcdo. Nas interfaces rugosas, processos importantes da cinética de
adsorcdo como, por exemplo, de difusdo na superficie e nas camadas nédo

fazem mais parte do mecanismo de crescimento.

Nesse novo regime a velocidade de crescimento € limitada pela
rapidez da troca de calor e massa do cristal em crescimento com meio. Nessas
condi¢cdes, como veremos no proximo capitulo, os mecanismos de transporte

de massa e calor que controlam a velocidade da cristalizacéo.
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Nos processos de crescimento de cristais em solugfes em altas
temperaturas (HTSG), por exemplo, a conveccao forcada ndo era utilizada
recentemente, devido a dificuldade de controlar a agitacdo nos cadinhos a
altas temperaturas. Por essa razdo, o tamanho e a qualidade dos cristais
preparados por HTSG tem deixado a desejar, embora um grande numero de
cristais de alta relevancia cientifica e tecnoldgica tem sido sintetizado por
essa técnica durante o ultimo século. Laudise (16) por exemplo descreveu em
1950 uma técnica que utiliza uma semente em rotagdo imersa em uma
solugdo que, entretanto, devido aos problemas tecnologicos associados com
as altas temperaturas, parece ter atraido pouca atencdo. A técnica de
“accelerated crucible rotation technique” (ACRT) introduzida por Scheel and
Schulz-Dubois (17), tem mostrado um eficiente processo de agitacdo nos
crescimento de cristais especialmente para as técnicas que utilizam cadinhos

selados.

5.3.3 A camada de contorno e a velocidade méaxima de crescimento

estavel

O presente entendimento das regras da hidrodindmica no
crescimento de cristais pelo método de solugéo foi desenvolvido através dos
conceitos das camadas de contornos. O processo de difusdo através da
camada de contorno de difuséo 6, foi reconhecido como um dos limitantes da
taxa de crescimento desde 1897. Marc (18) demonstrou experimentalmente a
existéncia de uma camada de “adsor¢do”’ na vizinhanga de um cristal em
crescimento. Ele também mostrou que, acima de uma taxa critica de
agitacdo, a taxa de crescimento se torna independente do aumento da
agitacdo, um fato que agora é atribuido ao limite imposto pela cinética da
interface. Usualmente, entretanto, essa alta taxa de agitacdo ndo é aplicada
devido ao perigo de provocar nucleacdes espontaneas. Logo a difusédo é o
processo limitante no crescimento de cristais de uma solucdo diluida.
Consequentemente, como foi reconhecido por Yamamoto (19), o crescimento
estavel em uma solucdo estacionaria s6 € somente possivel até um limitado

tamanho do cristal.
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Figura 5.15 - Mecanismos de transporte de massa e calor num processo de crescimento de
cristais por solugéo.

Tentativas de se obter cristais maiores e taxas maiores de crescimento,
levam ao crescimento instaveis e defeitos de cristalizacdo ocorrem. Carlson
[20] desenvolveu uma regra importante para o fluxo de uma solugcdo que
atravessa uma superficie cristalina em crescimento que denominou de
modelo de “starvation”. Esse termo € uma alusdo do empobrecimento da
solucdo em relacdo ao soluto que estd sendo cristalizado em funcdo das
dimensdes cristalinas. Quando essa insuficiéncia atinge um determinado
valor critico o crescimento instavel ocorre. Carlson obteve também uma
expressao para a espessura da camada de contorno de difuséo (levando em
consideracdo a hidrodinamica natural do processo), onde a camada é uma
funcdo da velocidade do fluxo paralelo a superficie cristalina (u). Desse modo

obteve:

_ 1 13 MP 12 41
Sn = [ 0,463 (p—D) (a) / (5.95)
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onde A é o comprimento da face cristalina. Andreeta (21) demonstrou ainda
gue, conforme sera discutida posteriormente, essa expressao deve ser corrigida

guando os monaocristais forem nucleados na base do cadinho.

Evidentemente, as camadas de contorno S&o conceitos
simplificados para a representacdo de uma regido flutuante com o tempo na
interface de crescimento. Na camada de contorno de difusdo, por exemplo, ndo
significa que o mecanismo de transporte é somente a difusdo e que exista uma
completa auséncia, por exemplo, do transporte de massa através dos
processos de conveccédo. Significa que o mecanismo predominante € a difuséo
e que o liquido pode ser considerado em repouso, dentro de uma boa

aproximacao.

Devido a conveniéncia experimental, na maioria dos processos
de crescimento de cristais pelo método de solucdo (independentemente se
realizado em baixas ou altas temperaturas), costuma-se adotar o decréscimo
linear da temperatura em funcédo do tempo (curva | da figura 5.16) ou de se
utilizar de uma taxa constante de evaporagao preferencial do solvente como
formas de manter a solucdo supersaturada. Esses critérios provocam um
fluxo constante de massa do soluto para a fase soélida, independente de suas
dimensdes do cristal, obrigando a velocidade de crescimento ser inicialmente
grande e decrescente com 0 tempo, uma vez que 0 aumento da area de

absorcao nao é levado em conta.
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Figura 5.16 - Programas de temperaturas de processos de crescimento no método de
solucéo.
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Figura 5.17 - Velocidades de crescimento relativas aos programas de temperaturas descritos
na figura 5.16.

Os inconvenientes desses procedimentos podem ser facilmente

notados experimentalmente observando as regides iniciais de crescimento
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(vizinhas as posi¢cdes de nucleacdo) dos cristais onde se notam zonas de
altas concentracfes de impurezas, incorporacado do solvente e outros defeitos

caracteristicos do crescimento instavel.

Outro procedimento comum é a utilizagdo do decréscimo da
temperatura proporcional a area de adsor¢cdo com o objetivo de manter a
velocidade de crescimento constante. Devido as diferentes geometrias dos
cristais em crescimento e das curvas de isoconcentragfes, defeitos externos

podem ser produzidos como os conhecidos por “hopper”.

Figura 5.18 - Evolugdo de um monocristal em regime de crescimento instavel.

Baseados na condi¢ao de estabilidade de Carlson, Scheel e Elwell (22)
propuseram que a velocidade de crescimento deveria ser decrescente em
relacdo as dimensdes cristalinas e desenvolveram uma expressdo para a

velocidade maxima de crescimento:
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1/2

0,214uDc?(C°)’

onde u é a velocidade do fluido, D o coeficiente de difusdo do soluto ¢ a

supersaturagéo relativa da solugdo, C ¢ a concentracdo de equilibrio inicial,
N, € 0 nimero de Schmidt e ps a densidade do soélido. Baseado nessa

expressao para a velocidade maxima de crescimento estavel, o programa de
temperatura associado ao processo deveria ser decrescente com o tempo,

ndo de forma linear, mas de acordo com a equacéao:

T
T= °
RT, 1,28uDo>C’ (5.97)
—2— | 1+ 3
mix 10 s I/s(r)z N Sc

onde T, é a temperatura inicial, AHmix 0 calor de mistura e V¢, o volume inicial

da solucéo.

Nesse tratamento para a obtencao do critério de estabilidade, a
interface cristalina é supostamente submetida a um fluxo horizontal constante
da fase liquida, que varre toda area do soélido, conforme € mostrada na
condicdo (a) da figura 5.19, dando origem a uma curva de concentracao
desenvolvida por Carlson. Essa aproximacdo, entretanto, raramente
representa um processo real de crescimento. Essa condi¢cdo s6 € uma boa
aproximacao quando os cristais sdo nucleados fora da zona central da base
do cadinho. Quando séo induzidos a nuclear no centro da base do cadinho,
as correntes de conveccdo sdo mais apropriadamente descritas pela

condicéo (b) da figura.
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Figura 5.19 - a) aproximacéao utilizada por Carlson e Scheel - Elwell; b) hidrodindmica de um
processo real de crescimento com um cristal nucleado no centro da base do
cadinho.

Conforme foi demonstrado em 1985 (22), o critério de
estabilidade, quando a hidrodinAmica do sistema é considerada com uma
maior aproximacdo dos processos reais de crescimento, o dobro das
dimensdes cristalinas, entre outros fatores, deve ser considerado e o

programa ideal de temperatura é descrito pela equacéo (5.98).

T
T= 0 (5.98)

1/2
2RT, 0,343, uDc’C?
1+ ° )| cosh 'Bém
AH P VN (o+1)

mix

O programa de temperatura previsto na equacdo (5.98) foi
utilizado em experimentos reais de crescimento de monocristais pela técnica
de fluxo e os resultados, que serdo apresentados no préoximo capitulo,
mostraram relevantes concordancias com a estabilidade de crescimento
prevista neste programa de temperatura. Reconhecidamente o programa de
temperatura apresentado pela equacdo (5.98) depende de diversos
parametros que nem sempre sdo possiveis de serem conhecidos
previamente. Desse modo, o programa ideal de temperatura para a maioria
dos experimentos depende, fundamentalmente, da habilidade do
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experimentador de avaliar a relevancia de cada parametro em seus

resultados.

5.3.4 Regimes hidrodinamicos dos processos de crescimento

5.3.4.1 Regime de difusdo pura

E extremamente difici de realizar-se um processo de
crescimento de um cristal em um regime de difusdo puro. No qual o
transporte do soluto para a superficie cristalina em crescimento ocorra
somente através do mecanismo de difusdo. A transferéncia do calor latente
de cristalizagdo é preferencialmente realizada através de algum gradiente
térmico onde o cristal possui uma menor temperatura em relagdo a da
solucdo. Essas diferencas de temperaturas produzem variacbes de
densidades e das tensdes superficiais que provocam as correspondentes
forcas de empuxos e os gradientes de tensdes superficiais dos regimes de
conveccao. Essas espécies de convecgbes somente podem ser suprimidas
pelas aplicacdes de gradientes térmicos estabilizantes estritamente verticais
e pelas supressbes dos gradientes térmicos nas superficies livres. A
presenca de gradientes térmicos laterais produzem correntes de conveccdes
devido a forcas de empuxo; diferencas de composi¢cdo provocam inevitaveis
gradientes de densidades nas vizinhancas da interface de crescimento e,
consequentemente, € extremamente dificil evitar completamente o0s
processos de conveccdo em um experimento de crescimento. Alguns

exemplos de controle da conveccéao natural:
-crescimento em microgravidade;
-aplicacdo de campos magnéticos;

-aplicacéo de rotacdes
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5.3.4.2 Regime de convecgdo natural

A conveccao de Rayleigh-Benard tem sido estudada com
grande profundidade. Ela esta baseada em uma idealizada geometria na qual
o liquido contido entre duas placas horizontais é aquecido em sua regido
inferior. Isso, entretanto, ndo é a geometria tipica de crescimento de cristais.
Mais tipicamente, os processos de crescimento sao realizados onde a

geometria e 0 arranjamento térmico possuem simetria cilindrica.

Figura 5.20 - Regime de convecg¢édo natural de um sistema de crescimento no método de
solucéo.(23)

Nesse caso, a conveccdo nao é a fendbmeno estavel, mas ocorre mesmo em
arbitrariamente pequenos gradientes térmicos. Para descrever as magnitudes
das velocidades dos fluxos convectivos pode-se utilizar do balanco entre as

forcas de empuxos com as forgas viscosas:

B Cgl’ aAT
1%

u (5.99)

Onde C é um fator geométrico, tipicamente da ordem de 107, g a aceleracéo

da gravidade, L a dimenséo tipica do cadinho, o a expansdo térmica de
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volume, AT a diferenca de temperatura e v=p/p a viscosidade cinematica. A

férmula fornece o maximo valor da velocidade no interior da solucéo.

O processo de crescimento de cristais depende do fornecimento
da solucdo supersaturada na interface de crescimento. Ela é transportada na
vizinhanca do cristal em crescimento pelo processo de conveccao. O cristal
normalmente é considerado como um obstaculo para esse fluxo. Uma
camada de contorno é entdo desenvolvida cuja espessura, de acordo com a

teoria de Prandtl, é zero na extremidade e cresce para:

(5.100)

na outra extremidade A do cristal. Velocidades de crescimentos estaveis
podem ser obtidas somente se a camada de contorno hidrodinamica for
suficientemente pequena. As condicbes acima foram baseadas nas ordens
de magnitudes, talvez com o aprofundamento dos estudos em que se possa
levar em conta condi¢des particulares e geometrias de um experimento de
crescimento de cristais, forneca elementos suficientes para julgar se a

conveccao natural € um mecanismo adequado de transporte.

Para solu¢des que possuem altas condutividades térmicas, isto
€, pequeno numero de Prandtl, a conveccdo natural € fregiientemente um
fendbmeno oscilatério com o tempo. Isso é obtervado um uma geometria ideal
de Rayleigh-Benard onde o numero critico de Rayleigh para a conveccéao
oscilatéria € somente um pouco maior que para a conveccao estacionaria.
Esse fato também é observado em experimento de crescimento de cristais
com grandes gradientes térmicos horizontais em metais liquidos. Nesse caso,
a conveccao oscilatéria provoca o aparecimento de estrias de concentracédo
nos cristais. Parece ser dificil e talvez impossivel evitar tais defeitos a menos
gue a tendéncia oscilatéria natural da convecgédo seja superposta por uma

forte e intencionalmente introduzida conveccéao forcada.
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5.3.4.3 Regime de convecgdo de Marangoni

O decréscimo da tensdo superficial com o crescimento da
temperatura cria um fluxo do liquido da regido quente para a regiao fria da
superficie do fluido e a razdo da continuidade do padrdo do fluxo € o

contrafluxo no interior do liquido.

Figura 5.21 - Conveccdo de Marangoni num sistema de crescimento pelo método de
solugéo. (23)

A velocidade do fluxo devido exclusivamente ao efeito de Marangoni pode ser

estimada similarmente como foi no item anterior, como:

u:CZAT
1 (5.101)
onde y é a tensdo superficial. Tem sido mostrado em experimentos de
simulacdo e demonstrado em filmes que a velocidade dos fluxos podem ser
da ordem de 10-100 cm/s.
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5.3.4.4 Regime de convecgdo mista

Se diferentes regimes de convecgdes podem atuar
simultaneamente em um fluido num processo de crescimento de cristais, a
probabilidade do aparecimento de flutuacbes cresce. Essa situacdo pode
levar correspondentes oscilagoes de temperatura na interface de crescimento
e as conseguentes (e indesejaveis) flutuacdes na velocidade de crescimento

e de concentragoes.

supertficie livre

Figura 5.22 - Convecg¢do mista num sistema de crescimento pelo método de solugédo. (23)

Um exemplo de um processo de crescimento de cristais onde esta presente a
conveccao mista € o TSSG. Neste caso a rotagdo da semente do cristal em
um cadinho estacionario, provoca o fluxo de Cochran, e a distribuicdo de
temperatura na solucdo e na superficie livre do liquido, provoca a conveccao
natural e a convecgcdo de Marangoni. Comparado com 0 processo de
Czochralski, a semente do cristal na técnica de TSSG é imersa na solucéo e

conseguentemente possui faces naturais.

Além dos trés tipos de conveccdo mencionados, na técnica de
TSSG pode haver ainda uma contribuicdo importante de convecc¢ao devido a
variacdo de composicdo nas vizinhancas do cristal de crescimento no caso

em gue haja grandes variagbes das densidades entre o cristal e o fluido em
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altas velocidades de crescimento. Dependendo das relagdes particulares
entre as convecgbes padrbes diferentes e complexos podem ser
originalizados. Comportamentos de estados estacionarios somente podem
ser esperados em casos especiais como, por exemplo, um caso particular

onde um tipo de conveccao predomina completamente sobre os outros.

Solidus

\J

» B

= A

2 Concentragao

Figura 5.23 - Efeito de oscilagbes térmicas provocadas pelos mecanismos convec¢do na
homogeneidade de um cristal em regime de crescimento. A fibra crescida de
LiINbO3 apresenta flutua¢des na concentracdo dos dopantes.

5.3.5 A camada de contorno hidrodinamica

A regido proxima a interface solido-liquido para uma solucao
mantida sob agitacdo devido a processos de conveccdo natural ou forcada,
onde a velocidade torna-se reduzida devido a influéncia da superficie, €
denominada de camada de contorno hidrodindmica é,. Esta camada pode ser
de natureza parcialmente turbulenta ou inteiramente laminar, sendo que no
caso de cristais suspensos em uma solucdo a Ultima suposicdo € a mais
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provavel. Para processos de transferéncia de massa, outra camada de contorno
€, normalmente, definida: camada de contorno de difuséo on,. Esta camada é
composta de uma regido de maior ou menor concentragdo de impurezas
proxima a interface cristalina e é criada pelo mecanismo de segregacao.
Através dessa camada (no caso usual de uma camada de contorno
hidrodindmica laminar ao redor do cristal) o processo de transporte de massa

predominante é a difusao.

=0

Fase
Solida

Interface

Ie)

|

Concentracgao

Fase Liquida

O

Xx=0 Distancia X

Figura 5.24 - Camada de contorno de difusdo na interface de crescimento provocada pelos
mecanismos de segregacao.

Por motivos Obvios, a camada de contorno hidrodinamica é
consideravelmente maior que a camada de contorno de difusdo, conforme

mostra esquematicamente a figura 5.25.
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Cwo

Figura 5.25 - Camadas de contorno de difuséo e hidrodindmica na interface de crescimento.

As magnitudes relativas das duas camadas podem ser em

primeira aproximacao, estimadas por:

Oh _ i3
Sc

(5.102)
m
onde Nsc € 0 numero adimensional de Schmidt definido por:
N _ |4
Sc T T~
D (5.103)
ondev = L onde v é a viscosidade, psn € a densidade da solugdo, n a
pSl’l

viscosidade cinematica e D o coeficiente de difusao.
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5.3.6 Primeiro efeito da rotacao - controle das camadas de contornos

O problema da camada de contorno tem sido analisado em
diversos trabalhos cientificos e solugbes aproximadas para determinar sua
espessura foram obtidas para alguns casos de interesse. Um cristal girando
numa solugdo com uma velocidade angular ® moderada (regime laminar)
produz um padrdo de conveccdo, denominado de fluxo de Cochran, que
depende da geometria do sistema e da velocidade de rotacdo. Baseados nesse
sistema, Burton, Prim e Slichter e outros autores calcularam as espessuras das

camadas de contornos como:

1,64y

5h \/5 (5.104)
e
1,6D7 v
0, = T (5.105)

Por outro lado, para um regime turbulento, Novotny, Moravec e
Solc desenvolveram a seguinte expressao para a espessura da camada de

contorno de difuséo:

A
= R -0,62 N—OaS
on = g KET s

(5.106)

p , - L ,
onde Re € 0 numero de Reynolds, definido como R, - onde que L € o
|4

comprimento caracteristico no sistema.
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Figura 5.26 - Efeitos de diversos regimes de rota¢do na hidrodindmica do sistema de

crescimento.

5.3.7 Segundo efeito darotacéo - a ho

mogeniza¢ao da solucao

Ao contrario dos regimes de convecc¢do natural, que depende de

diversos e relativamente parametros fixos, a grande vantagem da convecgao
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forcada é que a sua forca pode ser ajustada e manipulada pelo desejo do
crescedor. Na maioria dos exemplos o0s sistemas para produzir uma
conveccao forcada € constituido de uma haste acoplada em um motor em

rotacdo que € introduzida em um conteiner estacionario.

Embora os agitadores com sementes fixadas sejam muito
populares nas técnicas de crescimento por solugdo aquosa, suas aplicacbes
em processos de crescimento por solugdo em altas temperaturas (HTSG) é
muito complicado devido a volatilidade dos componentes e a contaminacéo e
de grandes gradientes de temperaturas nas superficies do liquido. Esses
fatores normalmente forcam o experimentador a utilizar cadinhos selados

impossibilitando a aplicacdo dos agitadores convencionais.

Tomada

Alas
pressaes

camada de
Ekman

desaceleracio da rotacac aceleragao da rotagaoe

Figura 5.27 - Efeito de aceleragdes e desacelereracdes periddicas na hidrodindmica de um
sistema de crescimento. (23)

Entre as técnicas conhecidas para a homogeneizacdo da
solucdo durante os processos de crescimento a de aceleragcdo e
desaceleracdo do cadinho (ACRT) é a mais eficiente, devido a dois efeitos
fundamentais: a criacdo de uma regido de baixa pressdo (a camada de

Ekman) e a distorcdo espiral por cisalhamento.
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Figura 5.28 - Visao superior do efeito de aceleracdes e desaceleragfes periddicas na
homogenizacao da fase liquida. (23)

5.3.8 Terceiro efeito da rotacéo - o controle da homogeneidade

O termo segregacdo se refere ao fato de que, na maioria das
solugdes, a concentracdo de um soluto (dopante) nas fases liquidas e

sélidas sao diferentes. Formalmente, esse fato é descrito pelo coeficiente de

S

segregacdo efetivo £, =—, isto é, a razdo entre a concentragdo do solido e

A
do liquido. Em condi¢des de equilibrio, o coeficiente de segregacédo é dado
por k.. Usualmente a magnitude de ket depende dos parametros de

crescimento, especialmente das espessuras da camada de contorno de

1
difusdo &, ««—=, onde u é a velocidade do fluido paralelo a superficie do

Ju

cristal. No estado estacionario é vélida da relacdo de Burton, Prim e Slichter:
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Rom (5.107)

e Distancia

Tempo

Figura 5.29 - Efeito de oscilagBes na espessura da camada de contorno hidrodindmica na
camada de contorno de difusao.

notar que, no regime de difusédo, temos:

oC
=—D—
@ Py (5.108)
rEats
p-C\&)_, (5.109)
R ~ D(C,, —C(T)
00 (5.110)
Portanto, o produto no expoente € dado por:
Ro, C,—-C.(T)
~ (5.111)

D ol
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Para processos de crescimentos limitados pela difusdo, a
velocidade de crescimento é inversamente proporcional a dm. Desse modo
flutuagc6es na camada de contorno néo influenciam o expoente da expresséo
de BPS, logo o coeficiente de segregacdo efetivo ndo esta sujeito a essas
flutuagdes. Por outro lado, flutuagdes da velocidade de crescimento devido a
flutuacbes de temperaturas ndo sao compensadas dessa forma.
Consequentemente elas levam a flutuacbes em ke que se manifesta em
defeitos como as estrias de concentragdes nos cristais. Consequentemente,
oscilagbes hidrodindmicas levam a inomogeneidades em cristais
principalmente quando sdo acompanhadas de oscilagbes de temperaturas

nas superficies dos cristais em crescimento.

Os padroes de conveccbes naturais quando combinados
produzem oscilacbes térmicas na interface de crescimento e,
consequentemente, provocar flutuacdes na velocidade de crescimento e de
concentragbes na fase cristalina. Os fluxos de convecgdo sé podem ser
estacionarios quando ha a predominancia nitida de um dos regimes sobre 0s

outros.

5.3.9 Ainfluéncia do super-resfriamento constitucional

Nos processos de preparacéo pelo método de fusao de solucdes
sblidas de compostos ndo estequiométricos ou mesmo de compostos puros
em ambientes contaminados de impurezas, um caso especial de super-
resfriamento deve ser considerado, o super-resfriamento constitucional. Como
pode-se notar na figura 5.30, que mostra parte de um diagrama de fase de um
sistema hipotético, as solubilidades das impurezas presentes, adicionadas
propositadamente ou ndo nas fases sélida e liquida ndo séo iguais na
temperatura de crescimento. Esse fato provoca diferentes concentracoes nas
fases e devido a um fluxo constante do soluto segregado para a fase liquida,
cria um perfil caracteristico de concentracdo na fase liquida uma vez que o

processo de difusdo em um liquido real ndo é instantaneo.
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De acordo com os diagramas de fases, as regides de diferentes
concentracdes possuem diferentes temperaturas de solidificacdo. A variacao de

temperatura de solidificacdo pode ser escrito como proporcional a concentracao

da forma:
RT?
AT, =——X, (5.112)
AHf

onde T, e AH; é a temperatura e o calor de fusdo do composto puro

respectivamente.

Liquido

Temperatura

w

X X Concentragdo

Figura 5.30 — Vista parcial de um diagrama de fase binario para um sistema hipotético.
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Concentracao
0

C,
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Liquido
Sdlido

X=0 S Disténcia
(a)

(b)

Figura 5.31 - Perfil de concentragdo na camada de contorno de um sistema de crescimento.

Desse modo, existe um gradiente de temperatura de solidificacdo na

camada de contorno provocada pelo gradiente de concentracdo, conforme é
mostrado na figura 5.32.

Solucao Solugao

Distancia
Distancia

-

Tfi T Tfs CS Csn C i

fzn
Temperaturas de fusao Concentrages

Figura 5.32 - Gradiente de temperatura de solidificacdo na camada de contorno provocado pelo
gradiente de concentracao.
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Quando o gradiente real da temperatura do sistema é menor que O
gradiente de temperatura de solidificacdo na camada de contorno, havera uma
tendéncia de solidificacOes parasitas da fase liquida fora da interface cristalina.

Esse efeito € mostrado esquematicamente na figura 5.33 utilizando como

exemplo a técnica de Bridgmann.

* distdncia

liquido

Excesso de /

impurezas
aprisionadas

interface

sélido

Figura 5.33 — Efeito de pequenos gradientes térmicos nos processos de crescimento pela
técnica de Bridgeman

Essas solidificacdes parasitas, quando incorporadas aos cristais,
provocam o aprisionamento do excesso de impurezas, dando origem as estrias
e outros defeitos macroscopicos. Essas incorporacdes podem ser evitadas em
processos de crescimento efetuados em sistemas que possuem pequenos
gradientes térmicos se as velocidades de crescimento utlizadas forem
compativeis com esses gradientes. Pequenas velocidades de crescimento
provocam pequenos fluxos de impurezas para a fase liquida que podem, se
houver tempo suficiente, serem distribuidas uniformemente na fase liquida que,

no caso ideal, elimina o gradiente de temperatura de solidificacao.
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6 METODOS E TECNICAS DE PREPARACAO DE CRISTAIS

6.1 Introducao

Nos processos de preparacdo de cristais, diversas técnicas
podem ser utilizadas. E usual, entretanto, classifica-las em trés categorias

principais:
- técnicas relacionadas com o método de fuséo;
- técnicas relacionadas com o método de solucgéo;
- técnicas relacionadas com o crescimento da fase de vapor.

Essa classificacdo se deve, principalmente, a similaridade dos
mecanismos de crescimento associados ao processo. No desenvolvimento
deste capitulo se tornara evidente que, enquanto no método de fusdo o
mecanismo predominante € quase sempre o de transporte de calor e de massa,
nos métodos de solucdo ou da fase de vapor, a cinética de adsor¢do possuli

normalmente contribuicéo relevante.

A selecdo do melhor método para a preparacdo de um
monocristal estd, entretanto intimamente relacionada com as propriedades
fisicas e quimicas do composto e as propriedades que se deseja preservar nos
monocristais. Se a propriedade que se deseja preservar €, por exemplo, a
perfeicdo estrutural, entdo o melhor método sera o de solugéo, onde os
monocristais desenvolvem faces naturais e, normalmente, possuem uma menor
densidade de defeitos estruturais devido, principalmente, ao crescimento lento e
a auséncia de grandes gradientes térmicos. Se, entretanto, a propriedade que
se deseja preservar € fortemente afetada por impurezas oriundas da solucéo,
entdo o método de fuséo deve ser utilizado. Esse compromisso entre a pureza
e a perfeicdo estrutural estard sempre presente na escolha dos métodos de
preparacao. Essa possibilidade de escolha do método nem sempre é possivel
uma vez que as propriedades termodinamicas dos compostos envolvidos nos
processos, obtidas dos diagramas de fase e do equilibrio quimico, nhormalmente
restringem as técnicas que podem ser adotadas na preparacdo de um
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determinado monocristal.

preparados por esses métodos estdo sumarizados na Tabela I.

TABELA |

As principais caracteristicas dos compostos

FUSAO

SOLUCAO

VAPOR

Temperatura de

Temperatura de

Menor que temp.

Menor que temp.

Crescimento

_ . de fuséo de fuséo
Crescimento fuséo
Composigao similar diferente similar ou
entre as fases diferente
Velocidade de alta (mm/h) baixa (mm/d) baixa (mm/d)

Forma determinada pelo | faces naturais faces naturais
Geométrica processo

Pureza e alta pureza alta perfeicéo alta pureza e alta
Perfeicao perfeicao
estrutural

6.2 O método de fusdo

No método de fusdo a velocidade de crescimento esta

intimamente associada com a dissipacdo do calor latente de solidificacao

através dos mecanismos de transportes de difusdo e conveccdo. Como na

camada de contorno da interface sélido-liquido o processo de conveccao pode

ser desprezado, os mecanismos de difusdo térmica possuem uma importancia

fundamental nos processos. De uma maneira geral, portanto, os processos de

crescimento no método de fusdo sdo governados pela equacédo geral de

difusao térmica:
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oT
2 —
Dr V°T = ot (6.1)

onde D+ é o coeficiente de difusédo térmica. Utilizando as condi¢bes de contorno

na interface, a equacao (6.1) se torna:

L
Dr (VT), = - R 6.2)

Cp

onde (VT) é o gradiente térmico na interface, Ls o calor latente de fuséo, ¢, 0
calor especifico a pressédo constante e R a velocidade de crescimento. Essa
expressao que associa as propriedades do composto como seu calor latente,
calor especifico, etc. com as caracteristicas do sistema, uma vez que 0O
gradiente térmico na interface pode ser modificado por parametros externos, é
de importancia fundamental para o controle dos processos de preparacao nas

diversas técnicas que utilizam o método de fuséo.

6.2.1 A técnica de Czochralski

A técnica de puxamento ou Czochralski (CZ) (1) é uma das mais
importantes do método de fusdo, uma vez que possibilita a preparacdo de
monocristais  de diversos compostos com grandes dimensdées onde a
homogeneidade e a pureza podem ser preservadas. Em alguns monocristais de
elementos e compostos semicondutores a técnica permite que as perfeicbes
estruturais possam ser preservadas ainda que preparados em gradientes
térmicos ndo despreziveis. Monocristais de outros compostos, entretanto,
guase sempre apresentam grandes densidades de deslocacdes. As principais

vantagens da técnica estao relacionadas com os seguintes fatores:

- 0S monocristais podem ser crescidos em diversas orientagbes

cristalograficas;

- 0 processo de separagdo do cristal do nutriente ou cadinho pos-

crescimento, ndo € necessario;
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- a homogeneidade dos monocristais pode, em principio, ser
preservada através do controle do processo de segregacao;

- alguns monocristais semicondutores podem ser preparados
completamente livres de defeitos estruturais como, por exemplo, as

dislocacoes;

- a velocidade de crescimento é relativamente rapida e pode ser

controlada pelo operador.

Nesta técnica, o material a ser cristalizado €&, inicialmente, fundido
em um cadinho conveniente e, posteriormente, uma semente cristalina é
colocada em contato com a fase liquida e é vagorosamente puxada para cima
através de uma haste refrigerada, conforme mostra esquematicamente a figura
6.1.

5

-

solido

st}

interface

BN

[Tguido

N—_ -

Figura 6.1 - Desenho esquematico da técnica Czochralski.

Com o objetivo de homogenizar a fase liquida, bem como, de se
obter uma boa simetria térmica, o cristal € mantido em rotagdo constante
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durante o processo. O didmetro cristalino, nesta técnica, € uma funcdo da
temperatura e da velocidade de puxamento. A figura 6.2 mostra alguns cristais
de LiNbO3 preparados nos laboratérios de crescimento de cristais em Sao
Carlos - SP - USP.

Figura 6.2 - Monocristais preparados pela técnica Czochralski nos laboratorios do Grupo de
Crescimento de Cristais do DFCM.

A técnica apresenta, entretanto, algumas desvantagens

relativamente a outros métodos de preparacdo, como:

- 0 controle de pureza dos compostos pode ser complexo, uma vez
gque o proprio cadinho pode constituir uma fonte importante de

impurezas;

- 0 controle da atmosfera de crescimento, do diametro cristalino e da
forma da interface solido-liquido se faz necessario para preservar a

gualidade estrutural, a pureza e a homogeneidade;

203



- 0Ss equipamentos e os cadinhos sdo, usualmente, de alto custo;

- 0 sucesso na preparacdo de monocristais homogéneos e de alta
perfeicdo estrutural estd condicionado, invariavelmente, a experiéncia

do operador.

A velocidade de crescimento dos monocristais que sao
preparados por esta técnica € normalmente obtida através do balanco térmico
do processo, conforme é mostrado esquematicamente na figura 6.3. O calor
gerado pelos elementos de aquecimento ou pelo susceptor de radio frequéncia
€ conduzido através do cadinho para a fase fundida. As perdas de calor
ocorrem por difusdo através do cristal e da haste suporte (dedo frio), que

normalmente € um bom condutor térmico, e através dos mecanismos de

radiacao e de conveccgédo da fase gasosa.

Existe ainda outra fonte de calor que € intrinseca ao processo de
solidificacdo: o calor latente, que é gerado na interface sélido-liquido.
Considerando que a dissipacdo seja efetuada unicamente através do cristal, o

balanco do fluxo de calor na interface solido-liquido, é dado por:
Rp Ly = K (VT), - Kn(VE), 9

onde Krs Kt e (VTs)r (VT))i s@o, respectivamente, as condutividades térmicas
e os gradientes térmicos das fases sélida e liquida, medidos a partir da interface

de crescimento.
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Figura 6.4 - Fenbmeno térmico associado a um processo de crescimento CZ

Supondo que o fluxo de calor seja dissipado instantaneamente
pela haste suporte, o gradiente térmico da fase solida € uma funcdo somente
das dimensdes do cristal. Como o processo de crescimento é suficientemente
lento (VTs)i é, normalmente, suposto constante. Com essa aproximacdo a
maxima velocidade de crescimento estavel é obtida quando o gradiente da
fase liquida € nulo. Logo, a velocidade maxima de crescimento pode ser escrita

como:

KTs (V Ts)l-
Py Ly

m (cz) max (6 _4)

Como esperado, em um processo de preparacado de um composto
puro, os fatores determinantes da velocidade maxima de crescimento podem
ser classificados como:
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- intrinsecos - fatores associdados as propriedades fisico-quimicas do

composto, como a condutividade térmica e o calor latente;

- sistematicos - fatores associados as condi¢cbes externas que
determinam o gradiente térmico da fase solida e que, em principio,
podem ser modificados pelo experimentador.

E importante ainda notar que a velocidade de crescimento
maxima nem sempre pode ser utilizada nos processos de preparagcdo de
monocristais, quando se deseja preservar propriedades relacionadas com alta
perfeicdo estrutural. Uma maior velocidade de crescimento implica em
submeter, nesta técnica, a fase solida a grandes gradientes térmicos que,
normalmente, provocam defeitos estruturais. Nos processos de preparacéo de
solucdes solidas outros fatores podem influenciar a velocidade e a estabilidade
de crescimento, principalmente devido ao fendmeno de segregagéo do soluto
gue, invariavelmente, provoca gradientes de concentracdo modificando a
temperatura de fusdo na interface de crescimento. Esse efeito que é
denominado de superresfriamento constitucional possui enorme influéncia na
estabilidade de crescimento. Esse fenbmeno se faz presente em todas as
técnicas de preparacéo que utilizam o método de fusdo. A figura 6.5 mostra um

substrato monocristalino preparado em Séao Carlos.
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Figura 6.5- Substrato monocristalino de LiINbO3 preparado no Grupo de Crescimento de Cristais
do DFCM.

6.2.2 A técnica de Bridgmann

A técnica Bridgmann de crescimento de monocristais foi
desenvolvida por P. W. Bridgmann em 1925.(2) Essa técnica consiste na
solidificacao fracional de um material previamente fundido em um gradiente de
temperatura, como é mostrado esquematicamente na figura 6.6. O forno
utilizado possui, invariavelmente, um gradiente da temperatura permanente
onde a temperatura € maior na parte superior. A temperatura de fusdo esta

situada em um ponto intermediario na "regido de crescimento”.

Quando o cadinho se movimenta através desse gradiente térmico,
ou quando fazemos o ponto relativo a temperatura de fusdo caminhar através
do cadinho estatico, provocamos uma solificacéo fracional da fase fluida que é
controlada pela dissipacdo do calor latente de solidificacdo através dos

mecanismos de transporte térmico na parte inferior do forno.
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Figura 6.6- Esquema simplificado da técnica de Bridgmann.

As principais vantagens dessa técnica podem ser sumarizadas

- 0s cristais podem ser crescidos, quando encapsulados, em altas
pressdbes e em atmosferas corrosivas. Esse fator permite ainda a
preparacdo de compostos altamente dopados mesmo quando o

dopante é extremamente volatil;

- todo o material de partida é transformado em monocristal. Esse fato é

7z

extremamente relevante quando o material de partida é de custo

elevado;

- 0 processo é efetuado em equipamentos simples.
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A técnica possui, entretanto, diversas limitagdes que inviabilizam a

preparacdo de muitos compostos, como:

- NOS processos mais comuns, a nucleacdo dos monocristais na

regido inferior do cadinho € probabilistico e porisso ndo controlavel;

- a selecdo do cadinho é normalmente problematica devido a problemas
de contaminacéo e de aderéncia do cristal;

- 0s monocristais dopados sdo invariavelmente ndo homogéneos devido
ao acumulo de impurezas na interface de crescimento que € inerente a

técnica;

- 0 processo de crescimento normalmente ndo é visivel, o que dificulta o

seu controle pelo operador;

- na preparagao de monocristais de boa qualidade, grandes gradientes

térmicos sao necessarios na regiao de crescimento.

Nessa técnica a velocidade de crescimento ou de solidificacdo da
fase fluida é essencialmente controlada pela velocidade de movimentacdo do
cadinho ou do programa de temperatura, que simula essa movimentac&o,
associada a eficiéncia da dissipacédo do calor latente que novamente depende
dos gradiente térmicos do sistema e da condutividade térmica do composto a
ser cristalizado. Entretanto, a preservacao da qualidade dos monocristais exige

sempre velocidades moderadas.

A relagdo entre o gradiente térmico e a velocidade de crescimento
pode ser obtida se considerarmos que a energia térmica cedida pelo composto
para as regides frias do forno depende (além das propriedades intrinsecas do
composto e de sua vizinhancga) da diferenca de temperatura e do tempo que o
composto fica exposto a esse gradiente térmico. Portanto, a energia térmica
total cedida as regides frias do forno pelo composto no intervalo de tempo At =
t; - t,, quando o mecanismo de conveccao é considerado desprezivel, pode ser

escrita como:
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4
AH = Lo (de + Qcond) dt (6.5)

onde Qrad € Qcond SA0, respectivamente, os calores cedidos ao meio através dos
mecanismos de radiacdo e de conducéao.

Para maximizar o fluxo de calor devemos, portanto, aumentar o
gradiente térmico ou aumentar o tempo de exposicdo do composto a regides
frias do forno. Se o tempo de exposi¢do nao for suficientemente grande, isto €,
a movimentacao do cadinho for extremamente rapida, o calor latente ndo sera
completamente dissipado e esse residuo de energia aumentara a temperatura

da interface que, por sua vez, modifica o gradiente térmico.

O perfil térmico de um processo de crescimento por esta técnica é

mostrada esquematicamente na figura 6.7.

\.___________/

liquido

Figura 6.7 - Fendbmeno térmico de um processo de crescimento pela técnica de Bridgmann.

Tratando o processo simplificadamente podemos supor que o
mecanismo de dissipacdo de calor efetuado por difusdo na fase sdélida e,
posteriormente, transferido para as regides frias do forno. Essa aproximacao
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nos permite obter a mesma relacéo para a velocidade de crescimento calculada

para a técnica CZ, que pode ser escrita da forma:

R = ﬂ(st)i _ _Kn. (VTx)

Py Ly Py Ly i (6.0

e 0s monaocristais poderdo ser preparados com a maxima velocidade quando o

gradiente térmico da fase liquida for novamente nulo:

K Ts
R max v T s )
(bd) o L, ( ) (6.7)

Como o gradiente térmico na fase solida €, em condicfes ideais,

aproximadamente igual ao gradiente do forno, isto é:

V1), = (VT)), 6.9)

onde (VTy). € o gradiente térmico do forno na regido de crescimento. A
velocidade maxima de crescimento na técnica Bridgmann pode ser expressa

como:

_ _Kn
R(bd)max - ps—;;f (V Tf)rc (6.9

A exemplo da técnica CZ, a preparacdo de monocristais com a
maxima velocidade permitida invariavelmente resulta em monocristais de
gualidade estrutural inferior ou mesmo de sélidos policristalinos. Entretanto,
nesta técnica, a otimizagdo da distribuicdo térmica do forno na regido de
crescimento possui importancia singular, uma vez que esse parametro governa

a forma da interface sélido-liquido.

Na técnica de Bridgmann a fase liquida é totalmente transformada
No processo e, por isso, permite a cristalizacdo de pequenas quantidades de
compostos. Essa caracteristica da técnica € de fundamental importancia para a

preparacdo de monocristais cujos compostos sdo de alto custo. Entretanto,
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possui a desvantagem de que, na maioria dos processos, a remocdo dos
monocristais dos cadinhos, apés a sua preparacdo, exige a utilizacdo de

técnicas nem sempre triviais.

6.2.3 Outras técnicas

Diversas outras técnicas associadas ao método de fusdo s&o
rotineiramente utilizadas em laborat6rios de preparacdo de monocristais. Dentre
essas, podemos citar a técnica HEM (3), mostrada esquematicamente na figura
6.8, que utiliza a troca de calor entre o cadinho e seu suporte o qual possui um
sistema de refrigeracdo adequado para a dissipacdo do calor latente de

solidificagao e, consequentemente, controla a velocidade de crescimento.

<

elementos de
agquecimento

e ==

[ 0y
~~— | cadinho

[~~~ |pirdmetro
optico

Figura 6.8 - Descricdo esquematica da técnica HEM.

Através dessa técnica sdo preparados rotineiramente

monocristais o6xidos e fluoretos de grandes dimensdes que possuem altas

s

temperaturas de fusdo. No processo, todo o nutriente € solidificado e os

monocristais possuem a mesma forma e dimensdo do cadinho utilizado.
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Monocristais de Al,Oz (safira), por exemplo, cuja temperatura de fusdo é
superior a 2000°C, sao preparados em forma cilindrica com diametros de até
16 cm. A principal desvantagem dessa técnica esta relacionada,
presentemente, com a qualidade estrutural e homogeneidade dos compostos

preparados que os inviabilizam para as aplicacbes mais nobres.

Outra importante técnica associada ao metodo de fuséo utiliza a
fusdo de uma zona estreita e sua movimentagcdo na fase solida durante o
processo de crescimento. A descricdo dessa técnica, denominada de fuséao por
zona (ZM) em sua versao horizontal (4), € mostrada esquematicamente na
figura 6.9. Essa técnica, além de possibilitar a preparacdo de monocristais,
onde a "fase" policristalina é fundida pela zona quente e, posteriormente,
solidificada na forma de monocristal, possui extrema importancia para a
purificagcdo e para a distribuicdo homogénea de impurezas na fase cristalina e
as mesmas vantagens descritas na técnica de Bridgmann acrescida da

possibilidade de se obter grandes regides monaocristalinas homogéneas.

material zona fundida
recristalizado '

N /

x Y -

Nz

Figura 6.9 - Descricdo esquematica da técnica de fusdo por zona.

A técnica de fusdo por zona possui as mesmas desvantagens da
técnica de Bridgmann descritas anteriormente, adicionadas as de que os
monocristais ndo possuem a forma cilindrica, uma vez que a fase fundida

colapsa no processo e que a técnica se restringe a preparacado de monocristais
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gue possuam condutividade térmica maior que a do cadinho para que a

interface se mantenha céncava, evitando assim nucleacdes parasitas laterais.

Assumindo que o nivel de impureza do lingote a ser cristalizado
por essa técnica seja inicialmente C,, que o coeficiente de segregacédo efetivo
ket Seja independente da fracdo solidificada g e que o mecanismo de difuséo
das impurezas na fase sélida possa ser desprezada e o perfil de concentracao

do solido recristalizado pode ser calculado através da formula de Pfann (4):
_ (kg =1)
C, = kef C,(1-g2) (6.10)

Monaocristais metalicos e semicondutores sdo preferencialmente
preparados através dessa técnica, uma vez que possuem altas condutividades
térmicas em relagdo aos cadinhos proporcionando a forma adequada na frente

de cristalizacao.

6.3 O método de solugéo
6.3.1 Introducéao

Os monocristais que possuem faces naturais e pequenas
concentracfes de defeitos estruturais séo, invariavelmente, preparados pelo
método de solucdo. Esses fatores se tornam de alta relevancia quando as
propriedades que se deseja preservar nos processos de crescimento possuem
uma intima relacao com a densidade desses defeitos e baixa relevancia com as

possiveis contaminacdes e inclusdes dos solventes.

Todas as técnicas de crescimento de cristais pelo método de
solucdo estao baseadas na dependéncia da solubilidade de um composto, em
um determinado solvente, com o0s parametros termodinamicos do processo
como a temperatura e a pressao. A dependéncia da solubilidade com a
temperatura é o fator predominante para a grande maioria dos processos de
crescimento neste método. A dependéncia com a pressao so € relevante para
sistemas onde os processos hidrotérmicos (altas pressdes) sao utilizados.
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As técnicas deste método podem ser extremamente simples onde
0S monocristais sdo preparados pela precipitacdo de uma solu¢cdo aquosa ou
extremamente complexa onde 0s monocristais sdo obtidos através de
transporte de massa em gradientes térmicos e em solventes constituidos de
diversos compostos em altas temperaturas e altas pressbdes. Através desse
método é, portanto, possivel preparar monocristais simples como NaCl através
da técnica de solucdo aquosa ou preparar monocristais de grande
complexibilidade como diamante através da técnica hidrotérmica.

6.3.2 As técnicas em baixas temperaturas

A técnica mais comum de um processo de crescimento em
solugdo em baixas temperaturas é mostrada esquematicamente na figura 6.10.
Ela consiste, essencialmente, no controle do processo de precipitacdo de uma
solugdo supersaturada aberta, mergulhada em um banho térmico que é
mantido a temperatura constante. A supersaturacdo € provocada pela
evaporacao lenta do solvente ou, se a solugao for hermeticamente fechada,

pelo decréscimo lento da temperatura do banho.

termdémetro controle de
[ termémetro | de contato temperatura
M M M

TERRIRERN || Pm L e LY b

hanho
termico

elementos de
aquecimento

Figura 6.10 - Desenho esquemético da técnica de crescimento por solucdo em baixas
temperaturas. (5)
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A melhor maneira de analisar essa técnica de crescimento é
através do diagrama de Ostwald-Miers, mostrado na figura 6.11. A linha sdlida
representa uma secdo da curva de solubilidade para um sistema
soluto/solvente onde o coeficiente de temperatura da solubilidade (0Cs/dT)

permanece constante.

A linha tracejada e a curva de solubilidade da figura delimitam
uma regido metaestavel entre as regides instavel e estavel. Essa regido é
também denominada de regido de crescimento ou regido da solucao
supersaturada. Cada uma dessas regides do diagrama de Ostwald-Miers

possui caracteristicas especiais, como:
- regido estavel ou insaturada:

Nesta regido o crescimento de cristais € impossivel uma vez que o
potencial quimico da solucdo € menor que o potencial quimico da

fase solida (cristal);

Regido inst(éj\:f'el /Regiﬁo ’
r metaestavel
processo 4
misto urva de
o solubilidade
E" Ce]g) __________ " levaporacao]
§ D @ Regido de
S C(M)is- . A crescimento
') *B esfiiamento a T constante
__lento
| I =
Regido insaturada OReglmesmde
| ou estavel | nucieacoes
|
L I b
T T, Temperatura

Figura6.11 - Diagrama de Ostwald-Miers para um sistema soluto/solvente e os processos de
crescimento de cristais por solugéo.
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- regido metaestavel ou supersaturada.

Nesta regido a nucleacéo espontanea é improvavel como foi
demonstrado na teoria da nucleacdo homogénea, mas o crescimento
de cristais ocorre sobre uma semente (pequeno cristal do soluto ou
alguma impureza). Nestas condi¢des as solu¢des supersaturadas
podem ser relativamente estaveis para determinados intervalos de
tempo, isto €, a barreira de energia imposta para a formacao do nicleo
nao pode ser transposta por meio de flutuagbes naturais na

concentracéo da substancia;
- regiao instavel ou fortemente supersaturada

Nesta regido os nucleos cristalinos formam-se espontaneamente

devido a flutuagdes naturais na concentragéo.

As técnicas de crescimento sdo classificadas de acordo com o

mecanismo pelo o qual é mantida a supersaturacao na solucéo, ou seja:
a) Cristalizacéo por abaixamento lento da temperatura;

b) Cristalizacdo por mudanca na composi¢cdo (evaporagdo do

solvente);

c) Cristalizacdo através de transporte de massa e calor em

gradientes térmicos.
d) Cristalizacado por reacdo quimica,;

De acordo com o diagrama de Ostwald-Miers, quando o estado
da solucédo representado pelo ponto A, com temperatura Ta e concentracao Ca
€ levado através da linha ABC sem perda do solvente, a cristalizacdo
espontanea aparecera somente quando as condi¢cdes atingirem o ponto C
(T¢,Ce). Em alguns casos um resfriamento adicional ao ponto D (Tp, Cp) €
necessario para causar a nucleagdo. Este decréscimo da temperatura é o
responsavel por manter a solugdo supersaturada. A supersaturacdo pode
também ser estabelecida por evaporacao isotérmica do solvente, linha AB"C",

e 0 aparecimento de nucleos cristalinos estaveis devera acontecer no ponto C".
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Por outro lado, a linha AB' C' ilustra o  processo onde ambos, abaixamento
lento da temperatura e evaporacdo do solvente ocorrem simultaneamente
(processo misto). E evidente que o crescimento controlado do cristal somente é
possivel na regido metaestavel, desde que uma semente se comporte como um

centro de nucleacao.

A largura desta regido, usualmente, ndo € bem definida pois
depende de muitos parametros experimentais de crescimento, tais como: a
natureza da solucdo, temperatura, grau de agitacdo, etc. Entretanto, este
intervalo pode ser convenientemente caracterizado pelo grau de
supersaturacdo (AC) ou pelo valor do super-resfriamento (AT), que é definido
como a diferenca entre a temperatura de saturacédo da solucédo e a do inicio do
crescimento. O super-resfriamento é relacionado com a supersaturagcao pela

expressao:

0C,
C)AT
oT (6.12)

AC = (

onde Cs € a concentracdo do soluto em equilibrio na temperatura de saturacao.

O grau de supersaturacao de uma solucao representa quanto ela
pode se afastar do equilibrio sem que provoque o aparecimento de uma nova
fase soélida. Este desvio é a forca motriz da cristalizacdo e € governado pela

diferenca na energia livre do sistema.

A supersaturacdo maxima ou limite de um sistema é representado

pela linha CC' C" na figura 6.11. Pode-se expressar este parametro na forma de

A Crax = KMC; (6.13)

onde K € uma constante experimental e M o peso molecular do soluto (g/mol).

A técnica de cristalizacdo pelo método de solucdo onde a
supersaturacdo é mantida por reacdes quimicas é particularmente importante
na preparacdo de sulfetos onde o soluto a ser cristalizado € formado no

processo de aquecimento do sistema. Quando a composicao atinge o limite de
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supersaturacdo em uma determinada temperatura havera a precipitacdo da
fase cristalina. As técnicas de cristalizacao através de transporte de massas e
de calor em gradientes térmicos sao mostradas esquematicamente na figura
6.12. Estas podem ser efetuadas em baixas ou altas pressfes (processos
hidrotérmicos). Em ambos 0s casos 0 excesso de massa depositado na regiao
de temperatura maior € transportado por conveccao natural para a regiao de
menor temperatura onde a solucéo atinge a condicdo de supersaturacao e que
consequentamente provoca a precipitacao do soluto.

As principais vantagens dessa técnica estédo relacionadas com a
"alta” velocidade de crescimento, a dispensa de programadores de temperatura
(uma vez que o processo € efetuado a temperatura constante), o volume da
solucdo pode ser extremamente pequeno em relacdo ao volume dos cristais
obtidos, o equipamento para os processos de preparacdo a baixas pressoes €
extremamente simples e a altas pressfes uma grande gama de compostos
oxidos podem ser preparados. Essa técnica possui, entretanto, algumas
desvantagens relacionadas com a dificuldade de controlar o processo de
crescimento (o transporte de massa e calor pela convecc¢ao natural) o que pode
provocar inclusbes do solvente na fase cristalina ou a contaminagao por
impurezas diluidas na solucao. Outro fator importante a ser considerado € o alto
custo e a dificuldade de operacdo do equipamento para preparagdo de

monocristais em altas pressoes.
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Figura 6.12 - Desenho esquematico das técnicas de crescimentos de cristais em gradientes
térmicos: a)baixas pressdes; b)altas pressdes (hidrotérmicos)

A figura 6.13, mostra um monaocristal de sulfato de triglicina - TGS
-[(NH2CH2COOH)3.H,SO4)], preparado pela técnica de solucdo em baixas
temperaturas no Instituto de Fisica de Sdo Carlos (5), onde a agua foi o

solvente utilizado.

Figura 6.13 - Monocristal de TGS preparado pelo método de solugédo aquosa
nos laboratérios do GCC-DFCM.(5)

220



6.3.3 As técnicas em altas temperaturas

6.3.3.1 A técnica de fluxo ou HTS

No crescimento de cristais por solugdo em altas temperaturas
(HTS) ou de fluxo, os constituintes do material a ser cristalizado s&o dissolvidos
em solventes que na temperatura ambiente estdo no estado soélido. Desse
modo, o0 processo de cristalizacdo deve ser efetuado em temperaturas
superiores ao ponto de fusdo do solvente. A cristalizacdo ocorre de modo
similar & técnica de solugcdo aquosa quando a solugdo torna-se criticamente
supersaturada. A supersaturacdo pode ser atingida pela evaporacdo do
solvente, por resfriamento lento ou por um processo de transporte em que o
soluto flui de uma regido quente para uma fria. A figura 6.13 mostra

esquematicamente a técnica HTS de crescimento de cristais. (6)

0 O O O

O O O O

Ty >Tp

Figura 6.13 - Desenho esquematico da técnica de fluxo para preparagdo de monocristais.(6)

A principal vantagem dessa técnica € que o crescimento de cristal
ocorre numa temperatura menor do que seria necessaria para a sua obtencao
diretamente do composto puro. Uma reducdo na temperatura é desejavel ou
mesmo essencial para muitos materiais, em particular para aqueles

pertencentes as seguintes categorias:
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- compostos que fundem incongruentemente e portanto a cristalizacao
da fase fundida (liquida) produz fases indesejadas;

- compostos que sofrem transi¢cdes de fase estruturais em temperaturas
menores que a de fusdo. Esses compostos devem ser crescidos a

temperaturas abaixo da sua transigao;

- compostos que possuem altas pressdes de vapor na temperatura de

fusao;

- compostos que possuem constituintes altamente volateis e cuja
composicdo quimica pode ser alterada quando aquecida em

temperaturas proximas ao seu ponto de fuséao;

- compostos altamente refratarios que requerem tecnologias caras

para a cristalizacao por fusdo.

Outras vantagens de crescer cristais por solugéo estdo baseadas
no fato de que eles ndo estdo sujeitos a grandes gradientes de temperatura e
gue podem crescer livres de vinculos mecéanicos ou térmicos e, assim,
desenvolver faces naturais. Alguns monocristais preparados por essa técnica
sdo mostrados na figura 6.14. Esses fatores combinados com a relativamente
baixa temperatura de crescimento, quando comparado com o método de fusao
por exemplo, resulta numa melhor qualidade cristalina com respeito a defeitos

pontuais, densidade de deslocacdes e contornos de grao de baixo angulo.
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Figura 6.14 - Monaocristais de GdAIO; crescidos pela técnica de fluxo.(7)

As desvantagens do método estdo relacionadas
com o dificil controle n&o visual do processo de nucleacdo, com a incorporagéo
de ions do solvente na matriz cristalina, com a distribuicdo ndo uniforme de
dopantes, com a lenta velocidade de crescimento, com a dificuldade na escolha
do solvente e dos cadinhos e com a remocao dos cristais pos-crescimento.
Algumas dessas dificuldades, entretanto, podem ser contornadas otimizando
as condicbes experimentais, 0 que torna possivel obter um sélido com uma
distribuicdo homogénea de dopantes e com alta perfeicao estrutural, desde que

0 processo de crescimento se efetui em condi¢cdes controladas.

A escolha do solvente tem sido exaustivamente discutida em
diversos livros de crescimento de cristais, bem como, em livros especializados
em crescimento de cristais por solucdo em altas temperaturas.(6) Entretanto, os
solventes raramente preenchem os requisitos ideais, o que limita o critério de
escolha das suas propriedades principais. Estas séo, portanto, eleitas através
de suas propriedades cujas informacdes sdo normalmente obtidas dos
diagramas de fase e de Ellinghan (8) e de acordo com os resultados desejados

em cada experimento.

Podemos, no entanto, enunciar as propriedades fundamentais de

guase todos os experimentos como:
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- 0 solvente deve ser tal que o material a ser cristalizado apresente
grande solubilidade no intervalo de temperatura de crescimento para

gue o tempo de experimento ndo se torne demasiadamante longo;

- 0 solvente deve possuir baixa temperatura de fuséo e baixa pressao

de vapor no intervalo de crescimento;
- 0 solvente deve ser insoluvel na fase cristalina,;

- 0 ataque quimico ao cadinho deve ser desprezivel no intervalo de

temperatura de operacao.

6.3.3.2 A técnica de "Top Seeded Solution Growth" - TSSG

Outra versdo da técnica de preparacdo de monocristais em
solugBes em altas temperaturas € mostrada esquematicamente na figura 6.15.
Essa técnica possui diversas vantagens em relacdo a técnica de solugdo em
altas temperaturas - HTS. Dentre estas as mais importantes estao relacionadas
com o fato de que o sistema € aberto, possibilitando a visualizacdo do processo
de crescimento, com a possibilidade da supresséo do processo de nucleacéo (a
técnica permite, a exemplo da técnica CZ, o uso de uma semente no inicio do
processo), com a ndo contaminagcdo dos compostos pela solugdo uma vez que
esta € constituida dos mesmos elementos da fase cristalina com desvio de
estequiometria, com a possibilidade da remocao dos cristais durante o processo
de crescimento evitando assim as dificuldades relacionadas com a separacao
mecanica ou quimica das fases finais e com a possibilidade de controlar a
velocidade de crescimento através do transporte do calor latente. A técnica
possui, entretanto, baixa velocidade de crescimento quando comparada aos
processos de fusdo e pode provocar o desvio de estequiometria na fase

cristalina.
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termopares

Figura 6.15 - Desenho esquematico de um forno de crescimento pela técnica de TSSG.(9)

A principal vantagem da técnica de TSSG é que ela dispensa a
remoc¢dao dos cristais ap0s o processo de crescimento, comum nas técnicas de
solucao convencionais. A figura 6.16, mostra diversos monocristais de Bi;,TiO2

(BTO), que funde incongruentemente, preparados atraves dessa técnica.
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Figura 6.16 - Monocristais de BTO preparados pela técnicade TSSG no  Grupode
Crescimento de Cristais do DFCM — IFSC.(9)

6.4 Método de crescimento da fase de vapor

6.4.1 A técnica de sublimacéo

A técnica de sublimacdo em crescimento de monocristais €
normalmente utilizada para a preparacdo de compostos volateis. As principais
vantagens dessa técnica estao relacionadas com a simplicidade do processo,
com a alta pureza dos compostos preparados e com o controle visual do
processo de nucleacao. Ela permite ainda a preparacdo de compostos volateis
gue possuem grandes dificuldades de preparacdo por outros métodos. A
técnica possui, entretanto, algumas limitagcbes como o de possibilitar, na maioria
dos casos, a preparacdo somente de pequenos cristais, de possuir baixa

velocidade de crescimento e a dificuldade de controlar a forma geométrica dos
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cristais no processo. A figura 6.17 mostra um sistema desenvolvido para

obtencdo de monocristais pela técnica de sublimacéo.(10)

g\--.
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=

Figura 6.17 - Sistema desenvolvido para a preparagdo de monocristais de Hgl, pela técnica
de sublimacéo no GCC - DFCM - IFSC [10] - a - controlador de temperatura 1,
b - monitoramento da temperatura do material fonte. ¢ - sistema de vacuo, d -
controlador de temperatura 2, e - CCD, f - monocristal, g - material, h -monitor
de video.

Quando a técnica é utilizada em baixas temperaturas, o
monitoramento dos processos de crescimento e nucleacao pode ser efetuado
visualmente. A eliminagédo de nucleagles parasitas (nucleagbes de novos
cristais durante o processo de crescimento), por exemplo, pode ser efetuada
através de aquecimento localizado através de um feixe de laser de alta
poténcia. O processo de nucleacgéo utilizada, normalmente, nessa técnica é o
da nucleacéo induzida através do resfriamento localizado de uma regido da
ampola por um cone metalico de alta condutividade térmica (dedo frio),
conforme é esquematizado na figura. Os monocristais preparados por essa

técnica possuem faces planas naturais conforme mostra figura 6.18.
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Figura 6.18 - Monocristal de iodeto de mercurio na fase alfa, obtido pelo método PVT no
IFSC, a partir de material previamente purificado, segundo procedimento
descrito. (10)

6.4.2 A técnicade CTRT

Os compostos que podem ser preparados pela técnica
denominada de "Chemical Transport Reaction Technique" - CTRT s&o restritos
e dependem fundamentalmente das propriedades termodinamicas de suas
reacdes quimicas. A figura 6.19 mostra esquematicamente essa dependéncia
através do grafico da energia livre de Gibbs em funcdo da temperatura para os
compostos CdS e Cdl. Na figura pode-se notar a importancia da
interdependéncia da estabilidade termodinamica com a temperatura dos
compostos intermediérios nos processos de transporte e de condensacéo da
fase desejada. A introducdo de um agente de transporte como o lodo na
preparacdo de monocristais de CdS otimiza os processos de transporte do
nutriente para a regido de cristalizacdo onde é efetuada a reacdo de troca do
Cdl(gasoso) para CdS(so6lido). Nessa reacdo o lodo € liberado para a fase
gasosa possibilitando assim uma nova reagéo de troca na regido do nutriente
onde o Cdl é o composto estavel e onde o Enxofre é liberado para a fase
gasosa. Esse mecanismo possibilita uma maior velocidade de crescimento dos

monocristais de CdS.
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Figura6.19 - Esquematizacdo da técnica de CTR e a relacdo entre as propriedades
termodindmicas dos compostos intermediarios no processo de preparacdo de
Cds. (11)

A técnica possui as vantagens relacionadas com a sua
simplicidade de operacéo, possibilita a preparacdo de monocristais de
dimensdes razoaveis, possui maior velocidade de crescimento que as técnicas
convencionais de vapor e permite o controle visual do processo de nucleagéo.

A figura 6.20 mostra um cristal de CdS preparado por essa técnica.

Figura 6.20 - Monaocristal de CdS preparado pela técnica de CTR nos laboratérios do GCC —

DFCM.(11)
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A técnica, entretanto, possui algumas limitagcdes quanto a pureza
dos compostos obtidos (impurezas provindas dos agentes de transporte) e
guanto ao numero de compostos que podem ser crescidos, uma vez que as
propriedades termodinamicas de muitos compostos inviabilizam a sua

utilizacao.
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7 PREPARACAO DE FIBRAS MONOCRISTALINAS

7.1 Introducéao

A preparagdo de fibras monocristalinas, a exemplo do
crescimento de cristais volumétricos, € um processo dinamico e envolve uma
troca reciproca de 4tomos, ou moléculas, ou ions entre a fase cristalina e a
fase de origem. No equilibrio termodinamico, o balango efetivo desta troca é
zero, ou seja uma fase nao cresce em relagdo a outra. Para que o
crescimento de uma das fases ocorra, este equilibrio deve ser perturbado,
por uma mudanca adequada em uma, ou mais variaveis do processo, como a
temperatura, pressdo, concentracdo, potencial eletroquimico, etc. Para que
ocorra o crescimento continuo de uma das fases, 0 sistema tem que trocar
energia com sua vizinhanga para compensar a diminuicdo da entropia
ocasionada pelo ordenamento das unidades de crescimento, e a liberacao do

calor latente de solidificacao.

No dominio macroscopico, as variaveis de estado
termodinamico séo fixadas, ou alteradas dinamicamente de acordo com um
programa particular, dependendo do material e método de crescimento
utilizado. Entretanto, é, principalmente, na interface do cristal em crescimento
gue todos os fenbmenos morfologicos, de segregacéo, defeitos estruturais e
composicao, etc.,, surgem em um evento de cristalizacdo. Assim, 0
entendimento de todo o processo requer uma descricdo em termos das
varidveis de estado termodindmico e seus gradientes na interface de

crescimento.

7.2 A técnica LHPG na preparacao de fibras monocristalinas

Basicamente, a técnica de LHPG (1) consiste em incidir sobre um
nutriente (matéria-prima ou barra fonte na forma ceramica ou cristalino) um
feixe de laser de CO; (continuo, com poténcia entre 0 e 100 W) altamente
focalizado, com a finalidade de realizar uma fusdo controlada do material. O

crescimento processa-se pela translacdo ascendente e simultdnea da semente
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e do nutriente, com velocidades que podem ser diferentes ou ndo, e com a
zona de fusdo posicionada entre eles. Assim como na técnica de Czochralski,
esta técnica também permite a preparacdo de monocristais orientados, desde
gue se inicie 0 processo com uma "semente" previamente orientada. Na
figura 7.1, que mostra esquematicamente a técnica, nota-se que o laser ao
penetrar na camara de crescimento incide sobre um sistema de focalizacédo
Optica cuja funcéo é originar um feixe altamente concentrado sobre o nutriente.
O sistema para preparacdo de fibras monocristalinas consiste, portanto, na
focalizagdo do feixe do laser de CO, em um ponto sobre o material a ser
fundido. Para isto, é necessario expandir, previamente o feixe do laser, a fim de
se obter uma incidéncia uniforme sobre o foco para evitar gradientes de

temperatura indesejados na fase fundida.

sisterna de
-~ puxamento da fibra

espenho esférico

fibra _\/I{ |

— sistema de elevacio

trient
nutrierte do nutriente

reflaxicon

l~——Tfeixe do laser CO

Figura 7.1 - Desenho esquematico do sistema LHPG para preparacao de fibras monocristalinas.

O sistema de focalizacdo é composto de um "reflaxicon” (dois

cones de cobre acoplados e espelhados com aluminio e cromo), cuja fungéo é
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transformar o feixe do laser em uma casca cilindrica que, finalmente, incidira
sobre um espelho esférico. Utilizou-se um reflaxicon de cobre, onde fora
depositado cromo e aluminio a fim de se aumentar a refletividade deste

componente optico.

Quando o feixe passa através do reflaxicon, este se torna uma
casca cilindrica e segue direto para um espelho esférico, de vidro BK7, com

deposicao também de cromo e aluminio, obtendo portanto o foco desejado.

7.3 Aspectos tedricos associados a técnica

Pelo menos trés consideracdes basicas devem ser feitas para
descrever os processos de crescimento de fibras monocristalinas através da
técnica de fusdo a laser: a conservacdo de massa, a estabilidade da forma e a

conservacao de energia.

7.3.1 A conservacgéo de massa

O fluxo de massa da fase liquida que chega na interface de
cristalizacédo deve ser igual ao fluxo de massa que deixa a interface para a fase
sélida. Em outras palavras, a quantidade de massa que funde na interface de
fusdo deve ser igual a quantidade de massa que se cristaliza na interface de
crescimento. Admitindo-se que a densidade do sélido se mantém constante

durante a fusdo, obtém-se:
Af Vi = An Vn (7.1)

onde Ar e vs sdo respectivamente a area da seccao transversal da interface de
cristalizacéo e a velocidade de puxamento da fibra; A, e v, S80 respectivamente
a area da seccéo transversal da interface de fusédo e a velocidade do nutriente.

Considerando-se uma geometria cilindrica nas interfaces, obtém-se:
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df2 o Vn
ra (7.2)

onde dr e d, sdo os diametros da fibra e nutriente respectivamente. Portanto
conclui-se que as velocidades devem ser ajustadas de acordo com a razéo

definida como ds/d,,.

7.3.2 A estabilidade da forma

Existe um angulo 6timo de molhamento entre a fibra e a fase
fundida que é determinado pelas tensbes superficiais existentes no sistema,
gue definem também a taxa de reducdo do didmetro nutriente-fibra. A maxima
taxa de reducdo ocorre quando ¢=@, onde ¢, que esta relacionado com a
tenséo superficial do material fundido, é o &ngulo entre o menisco e o eixo de
crescimento e ¢, € uma constante do material, que independe da velocidade de
crescimento, do didametro e comprimento da zona, mas depende da orientagédo
cristalografica. O angulo o6timo de molhamento interfacial, no estado

estacionario, pode ser expresso por:

cose VetV oV
’ 275,%7/s,g (7.3)

onde ys), ¥s,g. Yig SA0 as tensdes superficiais entre as interfaces salido-

liquido, sélido-gés, liquido-gas. Como exemplo do valor 6timo de ¢, para o
LiINbO3; é de 4°, quando crescido ao longo do eixo c, e para o Si, crescido na
direcdo [111] é de 11°.

s

O angulo de molhamento € um fator de extrema
importancia para o sucesso do crescimento e de sua estabilidade. Qualquer
variacdo da velocidade de crescimento, provoca uma mudanca no angulo de
molhamento, o que leva a uma alterag&o no diametro da fibra monocristalina, o

gue € indesejavel sobre todos o0s aspectos de suas aplicagbes em dispositivos.
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7.3.3 A conservacéao da energia

A conservacdo da energia nos processos de crescimento de
fiboras monocristalinas esta, evidentemente, associada a conservagdo dos
calores envolvidos no processo. A lei geral da conservacao para 0 movimento

de fluidos é da forma:

ap B
EJFV'(PV)—S 7.4)

onde p €é a densidade de uma grandeza fisica qualquer: massa, momento
linear ou angular ou energia e S a taxa de aparecimento do fluido por unidade

de volume devido a fontes internas do sistema.

Um desenho esquematico dos varios fluxos de calor existentes
durante um processo de crescimento pode ser visto na figura 7.2. Todo o
calor fornecido pelo laser de CO; é conduzido através da fibra e do nutriente,
irradiado para o ambiente devido a emissdo do material (corpo negro) e ainda
devido a atmosfera de crescimento, perdido por convecgédo do fluido existente

na vizinhanga do processo.

Jrﬂdcanv \\

Fibya
Mo o ER T

Nufrierts

Figura 7.2 - Representacdo esquematica dos fluxos de calor existentes durante o processo
de crescimento de fibras monocristalinas Jcond, Jiad € O Jradconv S&O
respectivamente os fluxos de calor por condugédo, radiacéo e radiativo mais o
convectivo.
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Existem, portanto, dois fluxos de calor na zona fundida e que
atravessam a interface de crescimento, um é o fluxo por conducéo e o outro o
convectivo. O calor é fornecido ao ambiente através zona fundida pelos
mecanismos de conveccado do fluido da atmosfera de crescimento e de
radiacdo. Além destes mecanismos existe, para um cristal em crescimento,
também o calor latente de solidificacdo na interface soélido-liquido.
Considerando um elemento de volume como o da figura 7.3, a conservagao

de energia, no estado estacionario, resulta em:

V- (,OV) =35 (7.4)

ou

Jl_JzzS (7.5)

T.T:_ 7 = fa J2
— VAT =
lI'.
— y /
3 -+

Figura 7.3 - Elemento de volume cilindrico de uma fibra monocristalina.

O fluxo de calor unidimensional por conducdo no elemento de

volume pode ser escrito como:
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dT
J=-K dx (7.6)

onde K é a condutividade térmica. Desse modo a equacédo (7.5) se torna,

para um tempo At, como:

T T T
KT T e T

dx |, dx |, a P dt (7.7)

A fonte ou sumidouro interno do fluxo € dado pela expressao :

Q  mc,dT aT
S = ~ = p, AXC, —
AAL . A dt P gt (7.8)

onde Q3 é a quantidade de calor do material, m a massa do elemento de
volume, ps é a densidade do solido e c, € o calor especifico a pressao
constante e A € a area do elemento de volume normal ao fluxo. De uma

forma geral a equacao (7.9) pode ser escrita como:

or
pscpg = V(KVT)

(7.10)

onde a condutividade térmica €, normalmente, considerada constante em
relacdo a temperatura e a posicdo. A equacao (7.10) sé é valida, entretanto,
para 0os casos em que a velocidade de crescimento é igual a zero, ou

suficientemente pequena para que possa ser desprezada. Para introduzir um
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termo relativo a velocidade de crescimento na equacao (7.10), uma mudancga
de referencial € necessaria (ver apéndice B). Incluindo assim o deslocamento
da interface de crescimento mostrada esquematicamente na figura 7.4,

obtemos:

PC,( % +RMRVT )=V -(KVT)

(7.11)
ol
C ¢
+
2
[ 0
e
N b
lTquido
Figura 7.4 - Descricao esquemética do deslocamento da interface de crescimento num

processo de preparacéo de uma fibra monocristalina.

Os fluxos de calor de conducédo na interface sélido - liquido de

crescimento da fibra podem ser escritos como:

dT
Ji Z_KI( dx )|

(7.12)
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J :_KS( o )s

dx

Os calores acumulados no interior da fibra devido ao movimento

(7.13)

da interface e a liberacéo do calor latente de solidificacéo, € dado por:

S = Axp.c,( %+SR% )

(7.14)

ou

S = p. L, R+ QN

(7.15)

A partir dessas expressbes, a velocidade de crescimento

maxima em funcao dos gradientes térmicos do sistema pode ser obtida:

dT dT

(4T) () =

Ks(de _Kl(de (7.16)
dx/ dx/,

Iost + Q

Através da expressdo de conservacdo da energia dada pela
equacéo (7.16), pode-se notar que existe (apesar da aparentemente
velocidade de crescimento nessa técnica ser um parametro somente limitado

pela velocidade de deslocamento da fibra e do nutriente) um limite para a
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velocidade de crescimento R imposto pelos mecanismos de transporte de

calor.

7.4 A técnica de preparacéo de fibras monocristalinas

7.4.1 Introducéo

Diversas dificuldades e limitacbes dos processos convencionais
de crescimento de cristais 6xidos podem ser superadas com o uso da técnica
de Crescimento Pedestal com Aquecimento a Laser (LHPG). Essa técnica
relativamente nova de crescimento de cristais é a mais rapida e a mais versatil
conhecida na preparacéo de cristais pelo método de fusdo. Com essa técnica €
possivel a preparacéo de fibras monocristalinas com diametros variando entre
100 a 1700um, de uma variedade de compostos 0xidos com altas temperaturas
de fusdo, como por exemplo, YAls012, AlOs, semicondutores,
supercondutores, halogenetos alcalinos, e fluoretos e outros, desde que néo
sejam transparentes ao laser incidente e que haja um controle da atmosfera de
crescimento. A figura 7.5, mostra os detalhes de um dos equipamentos
utilizados nos processos de preparacao das fibras monocristalinas.
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Figura7.5- Detalhamento do equipamento da técnica de LHPG: 1) laser de CO2; 2,3)
espelhos planos; 4) reflexicon; 5) sistema de alimentacdo; 6) espelho
parabolico; 7) sistema de puxamento; 8) fotodetetor; 9) prendedores das
barras semente e nutriente; 10) semente; 11) zona fundida; 12) nutriente.

As translacBes do nutriente e da fibra sdo efetuadas através de
motores acoplados a caAmara de crescimento de modo a proporcionar a maior
estabilidade possivel evitando vibragées que poderiam desalinhar ou afetar a
estabilidade da fibra em crescimento. Como o foco permanece em uma posi¢ao
fixa durante todo o processo, faz-se necessario a utilizagdo de um motor para
fazer com que o nutriente caminhe através do foco a uma velocidade constante
a fim de manter o volume da fase liquida constante. Outro motor é utilizado para

elevar o dedo frio (semente) fazendo o mesmo papel que um dedo frio
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desempenha no método Czochralski. O equipamento LHPG desenvolvido pelo
GCC é mostrado na figura 7.6.

Figura 7.6 - Equipamento de LHPG desenvolvido no GCC-DFCM. (2)

7.4.2 Preparacdo do material de partida - o nutriente

O material de partida, o nutriente, é constituido, normalmente,
de um solido cerdmico obtido pelos métodos convencionais ou por extrusao.
Este ultimo é o mais comum e possui a vantagem de se obter nutrientes
cinlindricos que é a geometria ideal nos processos de preparacdo de fibras

monaocristalinas.

A extrusao € um processo comum para dar forma a um material
plastificado com solventes apropriados através de uma matriz constrangedora
gue produz um formato com secao transversal controlada. A forca requerida
para extrudar o material pode ser separada em uma for¢ca normal, que atua
perpendicularmente a parede da garganta da matriz e uma forgca cortante que
atua paralela a mesma parede. Estas forcas sdo controladas pela

configuracdo da garganta da matriz, a velocidade de extrusdo e as
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propriedades de fluxo do corpo plastico. Dois parametros importantes que
descrevem a configuracdo da matriz, conforme sdo mostrada
esquematicamente na figura 7.7, sdo a propor¢cao de reducdo - a proporcao

do diametro inicial Do ao diametro final d - e o angulo da garganta 6.

, L

Figura 7.7 - Partes da extrusora de pistdo. A, barril; B, garganta; C, tubo terminal
(mostrando o diametro original, Dy, o0 didmetro final, d, e o a&ngulo da garganta,
0)

Durante a extrusdo de um corpo plastico tipico, o fluxo cortante
diferencial sob compressao confinada ocorre a medida que o material flui
através da garganta da matriz. Para acertar os efeitos dos parametros do
corpo, a configuracdo da matriz e a velocidade de fluxo devem ser mantidas
constantes ja que uma mudanga em Do/d ou q afetarda a quantidade de fluxo
cortante. Fluxo subsequiente através do tubo terminal de comprimento L
provoca escorregamento para proporcbes L/d e velocidades tipicas de
extrusdo. As forcas cortantes da extrusdo sdo dependentes da resisténcia
constante do material e esta € dependente de varios parametros do corpo.
Alguns destes parametros sdo: o conteudo de agua, a temperatura, o estado

de defloculacéo, e o estado de lubrificagao.

O equipamento de extrusao pode ser de dois tipos, a extrusora
de pistdo e a extrusora de verrumao. A extrusora usada para a obtencéao de
barras semente e nutriente neste trabalho (uma extrusora de pistdo) é

descrita na figura 7.8, que pode ser usada para dar forma a outros materiais
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como as argilas naturais ou ndo plasticas refinadas, grafite, oOxidos

supercondutores e poés metalicos.

Figura 7.8 - Extrusora de pistdo usada no presente trabalho: A=88.4 mm; B= 67 mm; C=50
mm; D=53 mm; E=71 mm; F=1 mm; G=10 mm;H=14.1 mm; [=12.8 mm; J=8 mm.

Uma variedade de defeitos pode aparecer durante o processo
de extrusdo como, por exemplo, a laminacdo, o laceramento periférico e
superficial, o quebramento do nucleo e da ponte, a separacdo colunar, a
segregacao e a orientacdo preferencial das particulas. Os padrdes de fluxo
gue ocorrem durante a extrusao com pistdo sdo mostrados na figura 7.9. As
linhas impressas transversalmente a direcdo do fluxo colunar demostraram
gue o centro se movimenta mais a frente que a periferia da coluna. A

guantidade de avanco incrementa com a forma do cone da matriz.
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Figura 7.9 - PadrGes de fluxo da massa plastica em extrusoras de diferentes angulos de
garganta.

O freio (drag) da matriz tende a produzir planos cortantes ou
trincas que se estendem desde a superficie da coluna e cortam através das
linhas de fluxo no interior da coluna. Um ou os dois padrbes podem aparecer

como trincas no produto final.

O numero de etapas seguidas no processo de extrusao de pos
oxidos pode ser resumido em trés, as quais sdo mostradas na figura 7.10. A
primeira etapa demanda a preparacdo da massa plastica que vai ser
colocada no barril da extrusora, a qual se encontra conectada ao sistema de

vacuo e fechada na parte inferior.
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(a) (b) (©)

Figura 7.10 - Etapas do processo de extrusao: a) carregamento do material no barril e
evacuacao; b) pressionamento da massa plastica; ¢) extruséao.
A massa plastica é preparada a partir da mistura gradual do
agente ligante com o material na forma de p6. Apds o carregamento do
material plastico no barril, o pistdo € introduzido até que o “O-ring” atue

como selo durante o processo de evacuacgao do ar aprisionado no sistema.

Esta etapa € importante uma vez que a presenca de bolhas de
ar pode afetar consideravelmente a qualidade do corpo extrudado. A primeira
etapa termina com a evacuacdo de ar da cavidade da extrusora durante,
tipicamente, 90 segundos. A segunda etapa inicia-se com o descenso do
pistdo que deve, agora, pressionar levemente a massa durante,
aproximadamente, 60 segundos, depois dos quais o sistema de vacuo é
desligado. Esse procedimento € importante para conseguir uma maior
aproximacdo das particulas do p6. Na terceira etapa, a tampa inferior
retirada e o pistdo é fortemente pressionado provocando a extrusdo do
material. O corpo extrudado pode, entdo, ser cortado manualmente e
pousado sobre fendas retas em forma de U. E recomendavel que a base com
as fendas figue um pouco inclinada em relagcdo a horizontal para manter o

material extrudado reto.

7.4.3 Preparacao de fibras monocristalinas

As diferentes fases associadas aos processos de
preparacdo das fibras monocristalinas, a partir de nutrientes ceramicos ou pos
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extrudados, sdo mostradas esquematicamente na figura 7.11. Como foi visto
anteriormente, todo calor fornecido pelo laser de CO, é conduzido através da
fibra e do nutriente, irradiado para o ambiente devido a emissao do material
(corpo negro) e ainda, devido a atmosfera de crescimento, perdido por
conveccao do fluido existente, ou seja, a atmosfera de crescimento.(2)

Pela esquematizacdo da figura pode-se notar que existem dois fluxos
de calor na zona fundida e que fluem através da interface de crescimento: um
€ o fluxo por conducdo e o outro o convectivo. Devido as reduzidas
dimensdes do sistema de crescimento, entretanto, o fluxo de convecc¢do do
material fundido pode ser desprezado em relacdo ao fluxo por conducéo.
Calor da zona fundida € dissipado no ambiente através dos mecanismos de

radiacdo e de conveccao do fluido da atmosfera de crescimento.

Y y . .
ﬁ " Fibra Monocristalina
—, fibra
‘ interface
d zona fundida-
— / fibra
. Zona
interface )
zona fundida- Fundida
semente
D
semente

Nutriente

Figura 7.11 - Diferentes fases associadas aos processos de preparacao de fibras
monocristalinas: v; e v, sdo as velocidades de puxamentoe do nutriente,
respectivamente.

Além destes processos, para um cristal em crescimento, existe

também o calor latente de solidificacdo na interface soélido-liquido. Como foi
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visto anteriormente, o balango dos fluxos de calor prevé uma limitagdo para a

velocidade de crescimento.

A figura 7.12 (a) e (b) mostra algumas fibras desses compostos
preparadas pelo método LHPG. Essencialmente, esses resultados mostram a
versatilidade da técnica que permite a obtencéo de fibras monaocristalinas de

boa qualidade optica de SrTiO3 e do composto volatil Sr,RuO4. (2-3)

(@)

(b)

Figura 7.12 - Fibras monocristalinas de: a) SrTiOz b)Sr,RuO4(3)

Resultados com outros compostos mostraram a possibilidade do
crescimento de fibras monocristalinas em composi¢cdes estequiométricas de
compostos que possuem fusdo incongruente e do crescimento de fibras
multidopadas. Compostos de altas temperaturas de fusdo (como o0s
compostos de zirconia e alumina que fundem acima de 2000°C) que
aparentemente possuem transicOes de fases estruturais em temperaturas
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menores que a de fusdo também puderam ser crescidos sem apresentarem

trincas ou outros defeitos macroscopicos.(4)

7.4.4 Homogeneidade, uniformidade e segregacao

Os parametros relacionados com técnica preparacdo de fibras
monocristalinas possui uma estreita relacdo com as técnicas de preparacao de
monocristais volumétricos pelo método de fusdo. Para demonstrar essas
afinidades, é importante comparar dos resultados de crescimento de

monocristais volumétricos e de fibras monocristalinas.

Os monocristais de LINbO3; por exemplo, € um composto que
pode ser preparado na forma volumétrica e na forma de fibras. Para que sejam
homogéneos, sdo comumente crescidos com o liquido na composicao
congruente, mostrada no diagrama de fase da figura 7.13. Para uma melhor
confiabilidade nos resultados, os nutrientes utilizados para o crescimento de
fibras de LiINbO3 foram obtidos a partir desta composi¢cao, que corresponde a
uma razao Li;O/(Nb2Os+LiO2) = 0.486 e ponto de fusdo de 1253 °C.
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Figura 7.13 - Diagrama de fase do sistema Nb,Os- Li,O e a ndo estequiometria do LiINbO3.
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Quando as velocidades sdo mantidas constantes e existe uma
uniformidade do nutriente, o volume da zona néo se altera durante o processo,
0 gue leva a uma uniformidade no diametro. Para uma maior eficiéncia em
aplicacbes tecnoldgicas é desejavel que o diametro da fibra seja, além de
uniforme, da ordem das fibras Opticas de silica comerciais para facilitar o
acoplamento mecénico e Optico. Para proceder esta reducdo, as fibras
previamente crescidas podem ser reutilizadas como nutrientes, repetindo o
processo, até que estas possuam o diametro desejado. A reducdo de didmetro
tipica obtida através de trés processos de crescimento com razdo de
velocidades da ordem de 3. O didmetro minimo possivel é limitado pelas
condi¢cbes experimentais existentes, como a visualiza¢cdo da zona, e o controle

e estabilidade da poténcia do laser.

Figura 7.14 - Fibra monocristalina de LiINbO; com didmetro aproximado de 150 um crescida
com uma taxa de puxamento de 1mm/min nos laboratérios do GCC-DFCM. (2)

O formato da interface solido/liquido € um fator decisivo na
gualidade e, portanto nas propriedades fisicas de um monocristal. Geralmente,
gquanto maior a curvatura da interface solido/liquido, maior a segregacéo
guimica entre o centro e as bordas do cristal. A figura 7.14 mostra a forma tipica

da interface nos processos de preparacao de fibras desse composto.
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Figura 7.15 - Foto de uma fibra monocristalina de LiNbOj; retirada do material fundido,
evidenciando que o crescimento se processa com um formato de interface
ligeiramente convexo.(2)

A titulo de simplificacéo, considera-se a interface solido/liquido do
sistema de crescimento de fibras monocristalinas como plana. Entretanto,
experimentalmente, a forma da interface pode ser macroscopicamente
cbncava, plana, convexa ou até mesmo uma combinacdo destas, variando
desde acentuadamente cbncava a fortemente convexa. Como foi visto
anteriormente a forma da interface possui forte influéncia nos mecanismos de
adsorcdo de impurezas na fase sélida. Se, no entanto, ndo houver modificacdo
da forma da interface durante o processo de crescimento de uma fibra
monocristalina, o perfil de concentracdo de impurezas esperado € o descrito
pela féormula de Pfann na solidificacdo por fusdo zonal, descrita no capitulo

anterior.

A exemplo dos processos de preparacdo de monocristais
volumétricos, a preservacdo da homogeneidade composicional das fibras
monocristalinas depende essencialmente dos processos de crescimento serem
efetuados na auséncia de flutuagdes térmicas, vibracionais, de flutuacdes do
didmetro de crescimento, da forma da interface soélido liquido e da velocidade

de crescimento.
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APENDICE A - O cristal de Kossel

Os atomos de um sdlido cristalino sdo organizados em um padréao
geométrico no qual cada célula unitéria e idéntica e repetida e cada atomo possui
um especifico meio estrutural. Desse modo, 0s processos de nucleacdo e
crescimento de monocristais sao fortemente influenciados por essas estruturas. Com
o proposito de ilustragdo e discussao foi utilizado no modelo de Temkin o cristal de
Kossel (cubico simples) mostrado na figura A.1, onde cada cubo representa um
atomo e também uma célula unitaria. Nessa abordagem € suposto que a energia de
ligacdo de dois atomos cujas faces estdo em contato € dada por ¢4, isto €, ¢; € a
energia de ligagdo com o primeiro vizinho e que ¢, € a energia de ligacdo entre
atomos cujas arestas estdo em contato, isto é, ¢, € a energia de ligacao
correspondente ao segundo vizinho. Desse modo, as diversas posi¢des atdmicas

de uma face (001) incompleta sdo caracterizadas por diferentes energias de ligacao:

Figura A.1 - Cristal de Kossel.

(1) lado completo = 4¢, +5¢,

(2) canto completo=> 3¢, + 3¢,
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(3) superficie completa = 5¢, + 8¢,
(4) lado incompleto = ¢, + 3¢,

(5) canto incompleto = ¢, +2¢,
(6) lado da camada = 2¢, + 64,

(7) camada completa = 44, + 69,
(8) &tomo adsorvido = ¢, +4¢,

(9) vacancia na camada = —4¢, — 64,
(10) vacancia na superficie = —5¢, — 8¢,
(1/2) posicao de meio cristal = 3¢, + 64,

No interior do monocristal, todos 0os atomos possuem 6 primeiros
vizinhos e 12 segundos vizinhos. As posi¢cdes denominadas de (1/2), constituem os
planos (111) ou um “kink” no plano da camada, sdo as importantes meias posi¢des”
associadas aos mecanismos de crescimento que possuem exatamente a metade
das energias de ligacdo do cristal. Nos planos (111) os atomos podem ser
continuamente adicionados nas “meias posi¢cdes” e cada atomo adicionado produz
uma nova posi¢cdo de mesma energia de ligagdo. Similarmente os atomos podem
ser adicionados em um “kink’"de uma camada do plano (001) até que esta se

complete.
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APENDICE B - Transporte de calor em processos de crescimento de
fibras monocristalinas

Como foi visto no capitulo VII, o calculo da conservacdo da
energia no transporte de calor na equacao (7.10) € uma aproximacao que so
€ valida para os casos em que a velocidade de crescimento € igual a zero, ou
suficientemente pequena para que possa ser desprezada. Para introduzir um
termo relativo a velocidade de crescimento nessa equacdo, uma mudanca de
referencial é necessaria. Quando o deslocamento da interface de crescimento

€ incluido, a temperatura se torna uma funcéo do espaco e do tempo:

A (x,t) I (x,t) OX N ar(x,t) ot _ ar(xt) ox N ol (x,t)

ot dx ot ot At ox ot o B-1)
Da definicao de fluxo de calor, obtém-se:
J:—KQE—K(ﬂ- iy arkJ -

X X a‘y a (B.2)

Supondo que o meio se mova com Xx=x-v.t’, entdo, o fluxo na

direcdo de x & dado por:

O T G| B ] S

O segundo termo da equacado (B.1) representa 0 aumento na
guantidade de calor devido a velocidade de crescimento, isto €, a conducao
de calor é, em geral, faciltada pelo deslocamento do cristal. Assim,
substituindo o resultado da equacéo (B.1), juntamente com os resultados

anteriores da equacdo de conservacao da energia obtém-se uma expressao
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para um cristal opaco e isotropico, crescendo com uma velocidade constante

R, que pode ser escrita como:

dr

Nessa expresséo, no entanto, deve-se fazer uma nova corregéo
efetuada para um tratamento rigoroso de um processo real de crescimento de
um cristal. O transporte de calor ndo é realizado somente através da
conducdo, mas sim através da conducao, radiacdo e conveccdo. Se foi
considerado que o calor dissipado em um elemento de volume cilindrico
ocorre nas superficies externas do mesmo, entdo dois novos termos devem
ser introduzidos no sistema. Como a perda de calor radial, através dos
mecanismos de radiacdo e de conveccdo, pode nao ser constante na
superficie, uma média no volume do elemento é necessaria. Partindo entédo

do calor dissipado:

_ Qrad + Qconv
qdiss o As AS (B.5)

onde:

QCOV
A N

=x(I'-T,) (B.6)

Gt _y o (T* —T¥)nde, 0, T (T=T))

N

(B.7)

7

onde qgiss € 0 calor total dissipado, A°® é a area superficial do cilindro e Qaq €
Qconv S@0 0s calores dissipados por radiagcao e convecgao respectivamente, y
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€ a chamada constante de resfriamento definida como a razdo entre o
coeficiente de transferéncia de calor e a condutividade térmica, ¢m € a
emissividade og é a constante de Stefan-Boltzmann e T, é a temperatura do
ambiente de crescimento nas vizinhancas do cristal. O termo radiativo é
obtido considerando-se o cristal como um corpo negro. Se um elemento de
volume V cilindrico é considerado, como o da figura 7.3 do capitulo VII,
multiplicando as equacdes (B.5) e (B.6) por 2r, onde r € o raio do cristal,
obtém-se a quantidade de calor dissipado por unidade de volume como

desejado assim:

2qdiss _ Qrad Qconv

= +
r % 4 (B.8)

Desse modo, pode-se reescrever a equacao de conservacao da
energia de forma a considerar perdas de calor durante por conveccéo e

radiacdo durante o processo de crescimento, obtendo assim:

qdiss

r (B.9)

p.c, (% + ERVT) =V(KVT)-2

Podemos reescrever esta equacdo da maneira mais usual,
fazendo antes a seguinte mudanca de variaveis:
I-T, z Rt

0 T -T° Z:r; o r (8.10)

1 o

onde T; é a temperatura da interface de crescimento, T, € a temperatura

ambiente nas vizinhancas do cristal em crescimento, Ra velocidade de
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crescimento e t é o tempo. Assim, a equacdo geral para o fluxo de calor

unidimensional em um processo de crescimento de cristais torna-se:

d?o . . dé dé
; = ABiyy + By )0-2R = 2R — (B.11)
onde:
Bi = yr (B.12)
3
B, = % r (B.13)
Rp.c,r
P = 2—Kp (B.14)

onde Bicny € Biag S&0 conhecidos como os numeros de Biot para a
conveccdo e radiacdo e P; é conhecido como o numero de Péclet. A
constante de resfriamento presente no numero de Biot convectivo pode ser

expressa por:

x= E (B.15)

onde A é o coeficiente de transferéncia de calor e K a condutividade térmica
do sodlido. Em termos simples, o nimero de Biot € o calor dissipado da
superficie do cristal em relacdo a conducdo de calor axial do cristal, j& o
namero de Péclet € a razdo entre o fluxo de calor devido ao movimento do
cristal e o conduzido axialmente. As condi¢cdes de contorno para a solugéo de

equacao (B.11) séo:
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do . :
6(0) =1, (E) = —(Biyg + Big )0 (B.16)
LC
onde L. é chamado de comprimento caracteristico. A solucdo da equacao é
obtida como:
L
O = e{R—TR +2(Bicon, +Birg )1?}Z -
Ou mais apropriadamente,:
!
BB+ 2(Big B P )

_ r

T(2)=T,+(T,-1))e (B.18)

Através da equacdo (B.18), pode-se obter o gradiente térmico
na interface, que € um importante parametro dos processos de crescimento
de fibras monocristalinas. O gradiente térmico € obtido derivando a equacao

anterior em relacéo a direcéo de crescimento z:

co=(T) ~a@-rye-12 26, m0r(L) e

Z/ z=0

E interessante ressaltar a dependéncia explicita do gradiente de
temperatura axial na interface de crescimento com o raio do cristal. Um
mesmo material crescido com diferentes diametros estara, portanto, sujeito a

diferentes gradientes térmicos nos processos.
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