
Capítulo 8

Interpretación de la cinética de cristalización
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8.1 Consideraciones termodinámicas

Las aleaciones amorfas estudiadas tienen un contenido en GeSe2 comprendido entre

el 50 y el 67 mol %. Este hecho es de suma importancia para el desarrollo de la modelización.

Desde el punto de vista termodinámico, cabe destacar en primer lugar que el sistema GeSe2-

Sb2Se3 constituye un sistema de tipo eutéctico en el que los equilibrios sólido-líquido pueden

modelizarse despreciando la solubilidad en fase sólida y considerando que la disolución

líquida es fuertemente asociada con especies del tipo Sb2Se3 y GeSe2 (Clavaguera et al. 1985).

En la Figura 8.1.1 se muestra el diagrama de fases y sus proyecciones para los equilibrios

metastables de las composiciones límite estudiadas, con indicación explícita de la temperatura

de liquidus del equilibrio metastable.
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Fig. 8.1.1: Diagrama de fases del
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Así, para la discusión subsiguiente hay que tener en cuenta que a una determinada

temperatura T, el sub-enfriamiento de una aleación de (GeSe2)α(Sb2Se3)1-α para la formación

de GeSe2 debe medirse a partir de una temperatura de liquidus comprendida entre 692 K

(α=0.5) y 812 K (α=0.67). De manera equivalente, el sub-enfriamiento para la formación de

Sb2Se3 debe medirse a partir de una temperatura de liquidus comprendida entre 790 K

(α=0.5) y 724 K (α=0.67).

En segundo lugar, también pueden deducirse las entalpías de las distintas fases

metastables (vidrio y líquido sub-enfriado) a partir de la entalpía de fusión y las capacidades

caloríficas medidas experimentalmente. En la figura 8.1.2 se muestra tal representación para la

composición eutéctica.

400 500 600 700 800
Temperatura (K)

-150

-100

-50

0

50

H
T 

- 
H

75
4 

(J
/g

)

∆Hfusión

vidrio

liquido sub-enfriado

estado cristalino

liquido estable 

parcialmente cristalino

∆H1r ∆H2r

Fig. 8.1.2: Entalpía del líquido estable, líquido sub-enfriado y vidrio obtenido por temple

De la representación de la Fig. 8.1.2 puede deducirse que la presencia de los dos

picos de cristalización en la mayoría de las muestras podría explicarse como debida a una

cristalización parcial durante el primer pico seguida de una nueva cristalización. En efecto,

para la aleación (GeSe2)0.50(Sb2Se3)0.50 hay un cambio de capacidad calorífica en la transición

vítrea desde 0,25 ± 0,03 J/(gK) en estado amorfo hasta 0,5 ± 0,03 J/(gK) en estado líquido

sub-enfriado (ver Fig. 3.14). También, la entalpía de fusión para la composición eutéctica es

de 94 J/g a la temperatura eutéctica Teut =754 K (Clavaguera et al. 1985). El primer pico de

cristalización se produce a una temperatura de ∼630 K con una entalpía de transformación,

∆H1, de ∼25 J/g y el segundo pico de cristalización se produce a ∼710 K liberando una

entalpía, ∆H2, de ∼20 J/g. Dado que los resultados obtenidos por difracción de rayos X y por
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SEM-EDAX muestran que el primer pico de cristalización corresponde a la cristalización

eutéctica, i.e. precipitación simultánea de los dos compuestos GeSe2 y Sb2Se3 cabe deducir

que el segundo pico se ve retardado por razón de la difusión a través de la intercara dificultada

por la acumulación de soluto en la misma.

En tercer lugar, es muy ilustrativo analizar el comportamiento de la temperatura de

transición vítrea. En la Fig. 1.1 se muestra cómo Tg aumenta con el contenido en GeSe2 de la

aleación vítrea. Por otra parte en el Cap. 3 se indican varios resultados de interés respecto a la

evolución de Tg. Con referencia a las muestras con el 50% molar en GeSe2, Tg aumenta al

efectuar un segundo calentamiento (Fig. 3.2) lo que estaría de acuerdo con un enriquecimiento

de la matriz amorfa en GeSe2 y, por consiguiente, o bien con una cristalización parcial de

Sb2Se3 durante el primer calentamiento o bien a la cristalización eutéctica de ambos

compuestos seguida de la fusión y posterior solidificación parcial prioritaria de Sb2Se3.

Puesto que el primer calentamiento a 10 K/min hasta 773 K da lugar, para esta muestra, a una

cristalización casi total (ver difractograma, Fig. 6.6) en dos picos (ver fig. 4.30a) hay que

concluir que la fracción en volumen de muestra que no cristaliza durante el enfriamiento es

más rica en GeSe2 que la inicial. Además, este amorfo residual es muy estable ya que no

recristaliza durante un segundo calentamiento (ver Fig. 4.30a).

Si aplicamos este mismo análisis a las aleaciones con el 58% molar en GeSe2 resulta

que Tg disminuye ligeramente al efectuar un segundo calentamiento (Fig. 3.3) lo que estaría de

acuerdo con un enriquecimiento de la matriz amorfa en Sb2Se3 y, por consiguiente, o bien con

una cristalización parcial de GeSe2 durante el primer calentamiento o bien a la cristalización

eutéctica de ambos compuestos seguida de la fusión y posterior solidificación parcial

prioritaria de GeSe2. Puesto que el primer calentamiento a 10 K/min hasta 773 K da lugar,

para esta muestra, también a una cristalización casi total hay que concluir que la fracción en

volumen de amorfo remanente después de la solidificación es ligeramente más rica en Sb2Se3

que la inicial. Además, este amorfo residual no es muy estable ya que recristaliza durante un

segundo calentamiento (ver Fig. 4.30b).

El comportamiento de las muestras con un 63 y 67% molar en GeSe2 es muy

diferente. Así, para la muestra con un 67% molar en GeSe2, es conveniente comparar los

resultados presentados en la Fig. 3.8 y Fig. 4.41. Sucesivos ciclos de calentamiento a 10

K/min hasta 720 K seguidos de enfriamiento a 200 K/min hasta la temperatura ambiente

conducen a una progresiva y ligera disminución de la temperatura de transición vítrea. En

primer lugar, el enfriamiento “casi” retorna el material a un estado vítreo cuando se realiza a la

velocidad de 200 K/min. En segundo lugar, se aprecia el decrecimiento progresivo de Tg al
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comparar las diferentes curvas DSC de calentamiento. Durante el primer calentamiento,

además, casi no se produce ninguna cristalización y, por lo tanto, apenas hay fusión. En los

calentamientos sucesivos se van destacando dos procesos sucesivos de cristalización que

acaban aparentándose a los observados para las aleaciones con un 50 y un 58% molar en

GeSe2. Si se detiene el calentamiento y se hace un recocido a 703 K, se constata la aparición

de estructuras lamelares rodeadas por estructuras fibrosas ( ver Fig. 7.20 y 7.21) equivalentes

a las obtenidas para las aleaciones con un menor contenido en GeSe2. Este hecho está de

acuerdo con la ligera disminución de Tg en los sucesivos ciclos puesto que la matriz amorfa va

empobreciéndose en este compuesto.

Todas estas consideraciones constituyen la base del desarrollo de este capítulo.

8.2. Evaluación de magnitudes cinéticas

8.2.1. Viscosidad

Conocidos los valores de la temperatura de transición vítrea en función de la

composición, un primer intento de modelizar el comportamiento de la viscosidad del líquido

sub-enfriado es admitir que su viscosidad está comprendida entre el valor de 10-2 Poise para

la temperatura eutéctica y el valor de 1013 Poise a la temperatura de la transición vítrea.

Además, vamos a considerar que la viscosidad sigue una ley de Vogel-Fulcher (ver ecuación

2.2.17). Dados los valores de Tg de las aleaciones consideradas, podemos representar el

comportamiento de la viscosidad en función de la temperatura reducida, Tr, definida por

Tr = T/Teut (8.2.1)

Tal representación se lleva a cabo en la Fig. 8.2.1. En ella se observa que, a medida que

aumenta el valor de la temperatura de transición reducida, Tgr, es decir, al aumentar el

contenido en GeSe2 del vidrio, la viscosidad aumenta para un valor fijo de la temperatura.

Utilizaremos esta forma de la viscosidad para el cálculo de la frecuencia de nucleación y de la

velocidad de crecimiento cuando está limitada por la intercara.
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Fig. 8.2.1: Variación de la viscosidad, en escala logarítmica, en función de la temperatura para dos valores de

la temperatura reducida de transición vítrea.

8.2.2. Nucleación

La evaluación de la frecuencia de nucleación se basa en la ecuación (2.2.41) con un

coeficiente de difusión cuyo valor depende del tipo de transformación. En las primeras etapas

de la cristalización tomaremos un coeficiente de difusión dado por la ecuación (2.2.42). Es

decir, se admite que la composición del líquido sub-enfriado no cambia puesto que la

cristalización es “globalmente” eutéctica. Aquí el término globalmente hay que entenderlo en

el sentido de que vamos a distinguir la nucleación de cada uno de los compuestos, GeSe2 y

Sb2Se3, utilizando siempre la misma expresión para el coeficiente de difusión.

Las diferencias entre los valores de la frecuencia de nucleación del compuesto que

germina se establecen claramente al considerar el valor de la barrera de formación de un núcleo

de tamaño crítico, W*, ecuación (2.2.26). Admitiremos que el factor de Turnbull, a, definido

por la ecuación (2.2.33) tiene un valor fijo, pero admitiremos valores diferentes para cada

compuesto. Por otra parte, la modelización del diagrama de fases permite considerar valores

de Dgv precisos en cuanto al grado de sub-enfriamiento relativo a cada compuesto a una

determinada temperatura y la extrapolación de la medida de capacidad calorífica permite
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completar dicha evaluación. Efectivamente, en la Fig. 8.2.2 se muestra el valor de ∆gvr

definido por

∆gvr =Vm·∆gv/∆Hm (8.2.2)

Se observa en esta figura que, para un valor fijo de la temperatura, a medida que

aumenta el contenido en GeSe2 el valor de ∆gvr para la formación de Sb2Se3  aumenta, mientras

que disminuye el correspondiente valor para la formación de GeSe2. En la Tabla 8.1 se

presentan los valores utilizados para el cálculo de las curvas mostradas en la figura.

Pasamos a describir los posibles comportamientos de la frecuencia de nucleación

cuando el factor de Turnbull oscile entre 1/4<α<1/2. Para ello haremos referencia a las

representaciones gráficas de las figuras 8.2.3 a 8.2.6 que corresponden, respectivamente, a

modificar α cuando se pasa desde una composición con un 50 % molar de GeSe2 hasta un 67

% molar y la formación de cristales corresponde a GeSe2 o a Sb2Se3.

Tabla 8.1:  Valores del salto de capacidad calorífica a la transición vítrea, ∆Cp, entropía de

fusión de cada compuesto, ∆Sm, máxima temperatura de nucleación de cada compuesto, Tmax.

% mol GeSe2

∆Cp (J/g) ∆Sm(GeSe2

)
   (J/g·K)

∆Sm(Sb2Se)
    (J/g·K)

Tmax(GeSe2

)
     (K)

Tmax(Sb2Se)
      (K)

50 0,25 0,11 0,142 535 (α=0,4)
545 ( ,, 0,3)
555 (,,

 0,25)

542 (α=0,4)
553 ( ,, 0,3)
564 (,,

 0,25)
67 0,25 0,094 0,13 601 (α=0,4)

615 ( ,, 0,3)
627 (,,

 0,25)

553 (α=0,4)
562 ( ,, 0,3)
570 (,,

 0,25)
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Fig. 8.2.2: Diferencia de energía
libre entre el líquido sub-enfriado y

el cristal.

Es las figuras 8.2.3 a 8.2.6 se ha representado el término exponencial de la frecuencia

de nucleación en función de la temperatura. En todos los casos el eje vertical tiene un origen

arbitrario, lo que facilita ver como varia la temperatura del máximo de este término al variar

el valor de α. Haciendo referencia a la Fig. 2.2.5, el intervalo de temperaturas en que la

frecuencia de nucleación es cercana al valor máximo se amplia hacia valores más elevados al

reducir el valor de α y, también, considerando el mismo valor de α la formación de Sb2Se3

requiere temperaturas más elevadas que la formación de GeSe2, cuando la composición

global del vidrio es (GeSe2)0.5(Sb2Se3)0.5, mientras que esta tendencia se invierte para la

composición (GeSe2)0.67(Sb2Se3)0.33. Este resultado no puede sorprender ya que el vidrio de

composición (GeSe2)0.67(Sb2Se3)0.33 está más sub-enfriado respecto a la formación de GeSe2

que respecto a la formación de Sb2Se3.
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Fig. 8.2.3: Término exponencial de la frecuencia de nucleación de GeSe2 cuando se parte de una
aleación de composición (GeSe2)0.5(Sb2Se3)0.5. Las divisiones en el eje vertical corresponden a dos unidades.
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Fig. 8.2.4: Término exponencial de la frecuencia de nucleación de Sb2Se3 cuando se parte de una
aleación de composición (GeSe2)0.5(Sb2Se3)0.5. Las divisiones en el eje vertical corresponden a la unidad.

8.2.3. Crecimiento cristalino

Ahora bien, para poder entender el comportamiento de estos vidrios respecto a la

cristalización hay que introducir también los valores de la velocidad de crecimiento

cristalino. Veremos en primer lugar el caso en que cada fase puede crecer sin limitaciones de

difusión y el único control lo ejerce la interface. En estas condiciones la velocidad de

crecimiento cristalino, U viene dada por la ecuación (2.2.55). En la Figura 8.2.7 se muestran
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los valores de U·3πao
2ηoN/RT con ηo el factor pre-exponencial de la viscosidad.

En esta figura se ve claramente que la velocidad de crecimiento de ambas fases para

una composición fija del vidrio tiende al mismo valor a baja temperatura; es decir, dicha

velocidad sólo depende de la viscosidad cuando el sub-enfriamiento es muy elevado.
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Fig. 8.2.5: Término exponencial de la frecuencia de nucleación de GeSe2 cuando se parte de una
aleación de composición (GeSe2)0.67(Sb2Se3)0.33. Las divisiones en el eje vertical corresponden a la unidad.
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Fig. 8.2.6: Término exponencial de la frecuencia de nucleación de Sb2Se3 cuando se parte de una
aleación de composición (GeSe2)0.67(Sb2Se3)0.33. Las divisiones en el eje vertical corresponden a dos unidades.
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Fig. 8.2.7: Dependencia con la temperatura de la velocidad de crecimiento ( en escala logarítmica) de cada
fase para las composiciones límite estudiadas.

Por el contrario, es la temperatura de liquidus, estable o metastable, la que fija

prioritariamente el comportamiento de la velocidad de crecimiento cuando el régimen de

cristalización corresponde a bajo sub-enfriamiento. Por otra parte el valor máximo que

alcanza la velocidad de crecimiento depende de la viscosidad. Así, el valor relativamente

inferior de la velocidad de crecimiento para una aleación con un 67 % molar en GeSe2 hay

que atribuirlo principalmente al hecho de que su viscosidad es más elevada, tal como se

indica en la Fig. 8.2.1.

8.3. Cinética de cristalización

Hasta ahora hemos considerado conjuntamente el comportamiento termodinámico y

cinético de todas las aleaciones estudiadas. Sin embargo, dada su especificidad vamos a

distinguir en lo sucesivo entre las aleaciones con un contenido en GeSe2 del 50 y 58 % de

aquellas con un contenido del 63 y 67 %, respectivamente.
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8.3.1. Cinética de cristalización de las muestras (GeSe2)α(Sb2Se3)1-α donde

α∈{.50, .58}

Aparte de las consideraciones termodinámicas y cinéticas, el análisis morfológico de la

evolución de la cristalización realizado por microscopía óptica y electrónica de barrido revela que

en las mismas etapas de la cristalización se desarrollan estructuras fibrosas con crecimiento

piramidal con gérmenes cristalinos distribuidos en el seno del volumen y, en algunos casos,

acompañados de estructuras lamelares. Las estructuras piramidales se desarrollan aumentando de

longitud y de grosor durante el primer pico. A su vez las estructuras lamelares se desarrollan en

formaciones alineadas de manera más acentuada en muestras tratadas hasta desarrollarse el

segundo pico de cristalización.

El análisis de composición con la técnica de la distribución espectral de la energía de los

rayos-X dispersados (EDX) permite identificar las variaciones de composición asociadas a las

estructuras fibrosas y lamelares. Así, las estructuras fibrosas se identifican con gérmenes

cristalinos de Sb2Se3 mientras que las estructuras lamelares con gérmenes cristalinos de GeSe2.

Así, los resultados experimentales indican que los primeros gérmenes que se desarrollan

corresponden a Sb2Se3: Ahora bien, por el hecho de que esta fase tiene una composición más rica

en Sb que la inicial, el entorno inmediato a dichos gérmenes se enriquece en Ge. Tal como resulta

del estudio de vidrios más ricos en GeSe2, una composición enriquecida en GeSe2 puede ofrecer

mayor resistencia a la cristalización, ya que es mejor formador de vidrio. Sin embargo, durante el

posterior crecimiento de los gérmenes de Sb2Se3 se desprende localmente el calor de

cristalización y este aporte de calor puede ser suficiente para inducir una incipiente cristalización

de la fase GeSe2, tal como efectivamente se observa experimentalmente. Además, en zonas en las

que no se ha iniciado la formación de Sb2Se3, existe también la posibilidad de nucleación directa

de GeSe2.

Para determinar el comportamiento cinético de las muestras, vamos a considerar

únicamente las primeras etapas de la primera cristalización. Concretamente, tomaremos los

datos correspondientes a una fracción transformada del 10 % del primer pico de cristalización

tanto en régimen isotermo como en régimen no-isotermo. Los únicos parámetros sobre los que se

efectúa el ajuste entre la modelización y los datos experimentales corresponden al valor de la

energía interfacial entre núcleo y líquido sub-enfriado, o bien factor de Turnbull α, y a la

densidad de centros de nucleación, n, que interviene en la ecuación (2.2.39). Además, puesto que
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solo consideramos las etapas iniciales de crecimiento cristalino, vamos a considerar que éste está

limitado por la interface (ecuación 2.2.55) y que la frecuencia de los sitios sobre la superficie del

núcleo disponibles para el crecimiento que aparece en dicha ecuación vale f = 1.

En las figuras 8.3.1 y 8.3.2 se presentan los resultados del ajuste entre modelización y

datos experimentales en forma de curvas T-T-T y T-HR-T, respectivamente para la aleación con

un 50 % molar en GeSe2. La forma de presentación sigue la misma pauta en ambas gráficas. Se

muestran los valores calculados para la cristalización eutéctica del líquido sub-entriado

correspondientes a tres valores de la fracción transformada: 10-6 (considerado como el inicio de la

transformación, aunque apenas detectable por DSC), 10-3 y 10-1. Esta última curva es la que se

compara con los datos experimentales. Para visualizar la influencia de la competición entre las

dos fases cristalinas, también se representan las curvas T-T-T correspondientes a aquella fase

que ofrece mayor resistencia a la cristalización, que en estas figuras es la de GeSe2.

10
Tiempo (s)

580

600

620

640

660

680

T
em

pe
ra

tu
ra

 (K
)

50 % molar 
de GeSe2

exp.
10-1

10-3

10-6
Cristaliz.
eutéctica

 Cristaliz.
de GeSe2

103102 105

10-1

10-3

10-6

104

Fig. 8.3.1: Curvas T-T-T calculadas a partir de los valores indicados en el texto y en la Tabla 8.1.

Analizaremos el comportamiento visualizado en la Fig. 8.3.1 con referencia a los

valores de la frecuencia de nucleación y de crecimiento cristalino de las dos fases que

cristalizan. La variación de dichas magnitudes en función de la temperatura se presentan en

la figura 8.3.3. A una temperatura de ∼600 K, se solapan las curvas de I y de U de ambas
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Fig. 8.3.2: Curvas T-HR-T calculadas a partir de los valores indicados en el texto y en la Tabla 8.1.
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Fig. 8.3.3: Frecuencia de nucleación, I, y velocidad de crecimiento cristalino, u, de las fases GeSe2 (α=0.25) y
Sb2Se3 (α=0.26).

fases, motivo por el cual un recocido a estas temperaturas es eficaz para lograr la cristalización

en un tiempo inferior a una hora. Las curvas de la Fig. 8.3.1 nos muestran que los datos

experimentales correspondientes a una fracción transformada de 10% están avanzados respecto
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a los valores calculados. Ello se debe a que en el cálculo se ha omitido la influencia de la velocidad

de calentamiento previa a la isoterma. Sin embargo, si consideramos la Fig. 8.3.2 se observa que

los valores calculados para un calentamiento a 40 K/min (o 0.67 K/s) hasta 600 K suponen una

incipiente cristalización de la muestra (fracción transformada entre 10-6 y 10-3). Esta

transformación no se aprecia calorimétricamente pero es suficiente para producir núcleos que

pueden avanzar la posterior cristalización en régimen isotermo. La inducción de núcleos durante

el calentamiento previo de las muestras es probablemente la causa de que no se obtenga el mismo

valor de la energía de activación en régimen isotermo que en régimen no-isotermo (ver Cap.4)

El acuerdo entre los datos experimentales y los calculados es bastante bueno cuando se

analiza el comportamiento en régimen de calentamiento continuo, tal como se muestra en la Fig.

8.3.2. En este caso el aumento progresivo de la velocidad de calentamiento retarda, en

temperatura, la cristalización. Ello se debe a que la densidad de núcleos formados a una

determinada temperatura depende de la velocidad a la que se ha atravesado el intervalo de

temperaturas para el que la frecuencia de nucleación es apreciable.

8.3.2. Cinética de cristalización de las muestras (GeSe2)α(Sb2Se3)1-α donde

α ∈{.63, .67}

En el caso de las aleaciones con un contenido en GeSe2 del 63 y 67%, el primer

calentamiento a velocidades comprendidas entre 2,5 y 10 K/min da lugar a un comportamiento

calorimétrico que no puede explicarse mediante la existencia de una energía de activación. En

efecto, un análisis de las figuras 4.41 a 4.43 muestra como varían la temperatura de inicio y el

número de los picos de cristalización en función de diferentes ciclos de tratamiento térmico hasta

fusión. Además, hay drásticas modificaciones de la temperatura de fusión del material

cristalizado. Así durante el primer calentamiento a la velocidad tanto de 10 como de 5 K/min hay

un retardo en la fusión. Si tenemos en cuenta los posibles equilibrios metastables del diagrama

representado en la Fig. 8.1.1b, este resultado podría sugerir que la fase que funde es

mayoritariamente GeSe2 cuando el calentamiento se realiza rápidamente, mientras que ambas

fases, Sb2Se3 y GeSe2, funden cuando la velocidad es de 2,5 K/min. Es decir, contrariamente a las

muestras con un contenido de 50 y 58% molar en GeSe2, estas muestras tienen una gran

resistencia a cristalizar y esta resistencia está asociada con la dificultad de formar la fase GeSe2.

Por el contrario, después del primer ciclo de tratamiento térmico, es mucho más fácil cristalizar a
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la vez GeSe2 y Sb2Se3, probablemente debido a la presencia de núcleos pre-existentes formados

durante la solidificación en el calorímetro. Todos estos resultados se han corroborado por

difracción de Rayos X. Así, el análisis de la evolución de los difractogramas de calentamiento a

0.57 K/min en función de la temperatura de una muestra de (GeSe2)0.67(Sb2Se3)0.33 recién

preparada por temple con la de una muestra previamente enfriada a 200 K/min en el calorímetro

(ver Fig. 6.16b y 6.17) indican claramente como hay núcleos de GeSe2 en la muestra enfriada en

el DSC. Además, el proceso de cristalización de esta muestra se avanza en temperatura pero

conduce, igual que en la otra muestra, a una cristalización eutéctica. El desarrollo de estructuras

esferulíticas en las muestras enfriadas por DSC (ver Fig. 7.23 y 7.26) también apoya la

observación de núcleos pre-existentes. Estos serían centros preferenciales de desarrollo de la

cristalización eutéctica en forma de agregaciones esferulíticas de lamelas y fibras.

Según se desprende del análisis de las fig. 8.2.5 y 8.2.6, la temperatura a la cual la

frecuencia de nucleación es máxima es más elevada para la fase GeSe2 que para la fase Sb2Se3.

Ahora bien, la velocidad de crecimiento (fig. 8.2.7) de la fase GeSe2 tiene valores apreciables en

un mayor intervalo de temperaturas que la de Sb2Se3, lo que facilita que aparezca en el primer

calentamiento, aunque en pequeña proporción, como fase cristalina. Este análisis justificaría la

variación de las curvas de DSC, en número y forma de los picos, con la velocidad del primer

calentamiento (ver Fig. 4.44 a 4.46).

Si nos fijamos en los resultados obtenidos durante el tercer calentamiento, la forma de los picos

de cristalización en función de la velocidad de barrido si permite un análisis en términos de

energía de activación del proceso. Así se ha hecho en el cap. 4. Ahora bién, los valores obtenidos

de la energía de activación, 840 J/mol para el primer pico, son muy inferiores a los obtenidos

para las aleaciones con un 50% molar en GeSe2, 274 kJ/mol en el primer pico. Una vez más este

resultado tiende a confirmar la necesidad de una menor activación del proceso debido a la

presencia de gérmenes precursores formados durante las etapas previas de tratamiento térmico.

En conclusión, el análisis cinético de la cristalización muestra como la composición de la

aleación interfiere notablemente en su transformación. Así, para las muestras con un contenido

importante en Sb2Se3 la cristalización se inicia a través de la formación de núcleos de esta fase y

puede realizarse durante el calentamiento de la muestra recién preparada siempre que las

velocidades de calentamiento sean entre 5 y 80 K/min. Por el contrario, para las muestras con un

contenido importante en GeSe2 la cristalización requiere formación de núcleos de esta fase, pero

al ser una fase que es buena formadora de vidrio, tal transformación se ve frenada si la velocidad
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de calentamiento supera los 2,5 K/min. Sólo después de la fusión y enfriamiento a velocidades

más lentas que las del temple se puede observar una transformación completa a fases cristalinas.

En este capítulo se han dado algunas explicaciones referidas a la introducción de

magnitudes termodinámicas para el análisis cinético. Sin embargo, la modelización es muy

limitada. Sólo pretende utilizarse para comprender como se inicia la transformación. No se ha

introducido ninguna consideración en el  modelo que haga intervenir la morfología de crecimiento

de las fases cristalinas. Los datos experimentales obtenidos, sin embargo, muestran claramente la

complejidad de los mecanismos de cristalización eutéctica.
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En esta memoria, se ha estudiado el comportamiento térmico, la termodinámica, la

evolución morfológica así como los mecanismos que rigen el proceso de la cristalización de

los materiales calcogenuros del sistema binario Sb2Se3-GeSe2, especialmente las aleaciones

(GeSe2)α(Sb2Se3)1-α (α= 0, 0.18, 0.5, 0.58, 0.63, 0.67). Las aleaciones se han preparado por

temple en agua (o enfriamiento lento) de una disolución líquida previamente homogeneizada

en fase líquida estable durante unas 12 horas.

Las curvas calorimetricas obtenidas por calentamiento de la aleación amorfa

muestran varios accidentes térmicos. La primera transformación observada es la transición

vítrea; y se corresponde con un aumento de la capacidad calorífica de la muestra al pasar del

estado amorfo al líquido sobre enfriado. La cristalización se visualiza por calorimetria por la

aparición de dos picos exotérmicos en las curvas DSC de calentamiento.

Se realizó un estudio cinético a nivel de la transición vítrea sobre todas las muestras

amorfas (GeSe2)α(Sb2Se3)1-α (α= 0.5, 0.58, 0.63, 0.67):

- Determinando por medidas calorimétricas la relajación estructural de las muestras.

-  Estudiando la influencia de la velocidad de calentamiento, de enfriamiento, en la

transición vítrea.

- Estudiando la influencia del recocido sobre la temperatura de la transición vítrea.

- Determinando por medidas calorimétricas la capacidad calorífica y la entalpía tanto de

las aleaciones recién preparadas como aquellas sometidas a relajación.

Se realizó un estudio cinético de cristalización y de recristalización de todas las

aleaciones estudiadas del sistema binario Sb2Se3-GeSe2.

-  Se ha efectuado un análisis, mediante el método de Kissinger y el método de los

múltiples barridos que permiten determinar el valor de la energía de activación.

-  Se ha efectuado la determinación de las curvas T-HR-T y T-T-T tanto para un

tratamiento no isotérmico como por un tratamiento isotérmico a nivel de cristalización

como de recristalización de algunas de las aleaciones estudiadas.

- Se ha realizado un estudio de la influencia de la relajación estructural sobre el proceso de

cristalización de la aleación eutectica y como evoluciona este último proceso tanto en

función de la temperatura como en función del tiempo del recocido.

Se realizó un estudio analítico de cristalización mediante difracción de rayos X llevando

a cabo:

- La identificación de los fases presentes después la cristalización de las aleaciones vítreas,

que son Sb2Se3 y GeSe2.
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- Determinación de los espectros de rayos X de la evolución desde un estado amorfo a un

estado cristalino tanto en función de la temperatura como del tiempo.

Se realizó un estudio morfológico de la evolución de los productos de la cristalización y

de la recristalización de todas las aleaciones estudiadas:

- La cristalización de las aleaciones vítreas (GeSe2)α(Sb2Se3)1-α (α= 0.5, 0.58, 0.63, 0.67)

nos permite revelar la existencia de dos tipos de estructuras cristalinas de morfologías

diferentes:

• Estructuras fibrosas piramidales

• Estructuras lamelares

El tratamiento térmico cíclico de las aleaciones cuya fracción molar es 0.63 y 0.67 remite

revelar la existencia de unas estructuras esferuliticas. Es decir, una crecimiento cristalino

primario de las lamelas en forma de una cruz y alrededor de estas lamelas se agregan las

fibras.

- La recristalización de las aleaciones cristalinas Sb2Se3 y (GeSe2)0.19(Sb2Se3)0.81 permite

revelar la existencia de dos tipos de estructuras cristalinas sucesivamente de

morfológicas diferentes:

•  Estructuras granulosas ordenadas en forma lineal encima de las

lamelas.

• Estructuras en forma de “V”

El análisis de composición con la técnica de la distribución espectral de la energía de

los rayos X dispersados (EDX) permite identificar las composiciones asociadas a las

estructuras fibrosas y lamelares en el caso de la cristalización de las aleaciones amorfas y de

otra parte a las estructuras granulosas y aquellas en forma de “V” en el caso de la

recristalización de las aleaciones cristalinas.

Las estructuras fibrosas se identifican como Sb2Se3 mientras que aquellas estructuras

lamelares como GeSe2. De otro lado, las estructuras morfológicas correspondientes a la

recristalización tanto la morfología granulosa como aquella en forma de “V” corresponden a

Sb2Se3.
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Se ha determinado el modelo cinético de cristalización de la muestra estudiada, que

en general explica los procesos de nucleación y crecimiento cristalino y recibe el nombre de

modelo de Johnson-Mehl-Avrami-Erofeev.

Se ha hecho una modelización de la cinética de cristalización con la cual se ha

llegado a la determinación de la frecuencia de nucleación I y la velocidad de crecimiento

cristalino U de ambos gérmenes tanto para Sb2Se3 como para GeSe2, en función de la

temperatura para las aleación de (GeSe2)0.5(Sb2Se3)0.5.
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Perspectivas

De los resultados obtenidos en este estudio, se pueden destacar varias líneas que

permitirán profundizar en la investigación de la formación de vidrio y cristalización de

aleaciones del sistema binario Sb2Se3-GeSe2

Ampliar el estudio cinético realizado de los mecanismos de cristalización cíclica de las

aleaciones (GeSe2)α(Sb2Se3)1-α para valores de α superiores concretamente en lo referente a

los siguientes puntos:

•  Ver hasta que punto la cristalización cíclica de estas aleaciones puede controlarse

mediante la velocidad de calentamiento y enfriamientoutilizados.

• Modelización de la cinética de cristalización en función de la densidad y naturaleza de

los núcleos pre-existentes.

Como segunda línea, será interesante hacer un estudio de relajación estructural de las

aleaciones (GeSe2)α(Sb2Se3)1-α cuya α es superior a 0.5 debido a su importancia en el

dominio de la formación de los vidrios.

• Estudio detallado de la influencia de la relajación en el proceso de cristalización de estas

aleaciones.

• Estudio por Mössbauer (usando una fuente de Sb121) en el rango del líquido sub-enfriado

durante la relajación para ver las transiciones energéticas y el comportamiento del

liquido en función de la temperatura y del tiempo.
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