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I. INTRODUCCION

Hasta hace relativamente poco tiempo, unos quince o veinte afios,
las variaciones en la cdmposicién de los compuestos quimicos solidos se su-
ponian debidas a la presencia de un nimero variable de defectos puntuales.
Ello se debe sin duda a la enorme influencia ejercida por los célebres traba
jos de SCHOTTKY y de WAGNER (1, 2) sobre la tér‘modinémica de los defec
tos puntuales. Como en tantas otras ramas de la ciencia, el desarrollo de
los métodos experimentales ha acarreado un notable incremento en el conoci

»
miento de los sblidos cristalinos. Ello ha llevado a que las fases sblidas de
nominadas "BERTHOLIDOS", caracterizadas esencialmente por su capaci-
dad para variar su composicion en ciertas condiciones, se analicen a la luz

de nuevas ideas.

Efectivamente, si bien es cierto que los defectos puntuales clasi-
cos permiten explicar las variaciones en la composicion de algunos compues-
tos esencialmente idnicos MgO, K Br, etc; no es menos cierto que, cuando la

- - - - rd
participacion covalente en el enlace es apreciable, o elevada, el nUmero de
defectos puntuales que se requeririan para explicar {as sustanciales varia-
ciones que se aprecian en la composicion seria enorme. Por ejemplo, en el
caso del monoxido de titanio, la composicion varia entre Ti - Tio

0.84 1.30
lo que implica del orden de (por ejemplo) un 20% de posiciones anionicas va-
cantes. En presencia de tan grande nimero de defectos las suposiciones en
que se basa el modelo de SCHOTTKY y WAGNER, y en particular la de que

los defectos estan en pequefio nUmero y ademas no interaccionan pierde su

validez.



La conclusidn mas obvia del anterior razonamiento es que, cuan-
do estan en nimero elevado los defectos interaccionan segin J. ANDERSON
(3). La manera en que tiene lugar esta interaccion puede ser, en términos
termodinamicos, atractiva o repulsiva; pero en todo caso, la consecuencia

fundamental es la ordenacién de los defectos en unidades mas complicadas.

Este proceso de ordenacion puede tener lugar de muy diversas
maneras:

Asi por ejemplo, ‘en los sistemas de sulfuros de elementos de tran
sicion, donde se ha demostra‘do la existencia de fases ordenadas con estruc-

turas intermedias entre los tipos Ni As (4) y Cd l2 (5).

Otro caso interesante lo constituyen los 6xidos y haluros deriva-

dos del tipo estructural Ca F (6), donde se ha demostrado la existencia de

2
DEFECTOS COMPLE JOS ordenados o desordenados; lo que da lugar, segin
las condiciones de presion y temperatura a fases de composicidon variable en
un margen muy estrecho o muy amplio respectivamente. Es este, un proble-

ma de interaccion entre defectos puntuales y orden a larga o corta distancia

respectivamente.

Un tercer caso interesante lo constituye el mondxido de hierro,
donde las interacciones entre los defectos puntuales originan el denominado
defecto de KOCH - COHEN (7), cuya ordenacion a distancias medias origi-
na los denominados MICRODOMINIOS (8).

La relacion de casos particulares interesantes podria ciertamen

te extenderse; sin embargo, por lo que se refiere al caso tratado en esta me



moria, el proceso de interaccion entre defectos puntuales en gran numero,
da lugar a los denominados ''defectos extensos''. La existencia demostrada
de dichos defectos en ciertos materiales obliga, como veremos, a sustituir

o al menos completar el conceﬁto de '"'no estequiometria' por variaciones

en el nlmero de defectos puntuales, por el de variacion en el nimero de de
fectos complejos. Mas alin, los defectos complejos eﬁ gran numero interac-
cionan a su vez entre si dando lugar a nuevas fases con estequiometrias de
nominadas '"irregulares' por WADSLEY (9, 10), que se apartan claramente
de los conceptos arraigados a partir de los trabajos de PROUST y DALTON.

.’

El mecanismo por el cual los solidos idnicos acomodan desviacio-
nes significativas en sus estequiometrias ideales, es uno de los problemas
de mayor interés en la FTsicav y la Quimica del Estado Solido; este cambio en
la razdn anidn/cation del sélido cristalino puede ser introducido no solamen
te por variacion en la composicion mediante la reduccion parcial de estos ma
teriales, lo que origina compuestos no estequiométricos; sino también median
te la incorporacion a su red de otros cationes con radios ionicos similares

pero de diferentes estados de oxidacion, es decir, por medio de soluciones

solidas.

De entre estos estudios, son de particular interés los que se re-
fieren a las var_’iaciones de composicion en materiales que poseen las estruc
turas tipo ReO3 o TiO2 (rutilo). En dichos sistemas, el tema dominante es
el de "cizalladura cristalografica' (en la bibliografia inglesa Crystallogra-

phic Shear, C9, término introducido por WADSLEY para describir formal-

mente una operacion cristalografica, que permite eliminar un cierto nimero



de iones de una estructura cristalina y provocar asi una variacion en la re-
lacidon anidn/catidon. Ello lleva consigo que el indice de coordinacion del ca
tion permanece constante, mientras que se incrementa el indice de coordina

cion del anion.. La operacidon CS puede describirse como el producto escalar

Ho . ﬁ, donde:

H =h &+ K b*¥ + b+ 1 o, eselvector de la red reciproca in-
o o o o

dicando la orientacion del plano frontera.

— . Al - .

Ro = u a + vb + wc, estun vector en el espacio real correspondiente al

desplazamiento de los dos bloques adyacentes de la estructura patron a tra-

vés del plano frontera.

Por otra parte, la caracterizacion - (identificacion y diferencia-
cion) - de las fases CS, formadas por la distribucion regular y peridodica de
los defectos extensos, presenta alguna§ dificultades particulares; observan-
dose que a pesar del gran desarrollo produéido en el estudio estructural de
dichos defectos, ha existido una cierta inercia a utilizarlos en el contexto /
de los estudios termodinamicos y cinéticos pues ello presenta dificultades

considerables, ya que las teorias y modelos de calculos cuantitativos .corres

pondientes, han sido desarrolladas para los defectos puntuales clasicos.

El progreso estructural fue acelerado considerablemente por la
aplicacion de la micﬁoscopia y difraccion de electrones, que constituyen un
método de analisis adecuado para el estudio de estos materiales; su utiliza
cion ha aumentado profundamente el conocimiento de las estructuras CS, in

terpretando las estructuras derivadas resultantes, con celdillas unidad muy



grandes, e incluso se consigue determinar su orden interno. A la vez, la mi-
croscopia y difraccion de electrones han puesto de manifiesto las limitaciones
evidentes de los métodos convencionales del analisis de fases, como la difrac
cion de raybs X —(especialmente la técnica de DEBYE - SCHERRER)- y de neu
troneg; incluso con el método de GUINIER de alta resolucion puede ser dificil
diferenciar entre este tipo de compuestos. Asi, mediante la difraccion de elec
trones es posible obtener a partir de muestras policristalinas diagramas de di
fraccion de monocristal mediante seleccidon de area de difracciéon; ademas, las
imagenes de la red en campo \S:Iar'o y oscuro, de cristales cuidadosamente orien
tados, dan informacién muy Gtil acerca de los detalles microestructurales de pe

riodicidad y ordenacion de estos materiales.

E! didxido de titanio (TiOz) constituye el dxido de dicho metal con
mayor estado de oxidacion, siendo a la vez polimorfico, y se conocen del mis—
mo cuatro estructuras cristalinas: a) Rutilo; b) Anatasa; c) Brokita; d) a -PbO

2
(forma cristalina de alta presidon), se le denomina estructura tipo TiO; 11 (11).

2
Las estructuras a, b y c estan estrechamente relacionadas, se pue-
den considerar formadas por cadenas rectilineas de octaedros [TiOG] compar-
tiendo aristas; las cadenas se unen entre si por comparticion de vértices, de mo
do que los atomos de oxigeno forman un empaquetamiento compacto casi hexago-
nal, mezcla de clbico y hexagonal, y clbico ligeramente distorsionado respecti
vamente. La anatasa es la forma estable del dioxido de titanio a temperatura am

biente (12); a la presion normal las formas anatasa y brokita son metaestables

o
con respecto a la forma rutilo por encimade T = 750 K.



El rutilo posee una celda unidad tetragonal de parametros a =

= 4.5937 K, c = 2.9581 X (13,14), pertenece al grupo espacial P .
4o/m nm

Los atomos de titanio ocupan el centro de un octaedro de oxigenos TiO6 ,
que vienen definidos por las posiciones (000) y (314) de la celdilla unidad

(ver figura 1-a). Los atomos de oxigeno se situan en el centro de un trian-

gulc formado por atomos de metal, ocupando las posiciones espaciales + (u,u,0);
+ (u+ 3, 3-u, 3), u=0,3053, formando un empaquetamiento compacto casi héxg
gonal; los cationes ocupan la mitad de los huecos octaédricos como se aprecia

, fig 1-c, forman cadenas

6 . -
infinitas paralelas al eje ¢ (* ); en cada cadena los octaedros comparten aris
r -

en las figs. 1-ay 1-b (15). Los octaedros TiO

tas, mientras que las diferentes cadenas se unen por comparticion de vertices,
y las cadenas adyacentes difieren entre si /2 radianes. La ionicidad en la es
cala de LEVINE (16) ha sido estimada en 0.690, que comparada con 0.936 para
Na Cl, confirma la frecuencia de una importante participacion de enlace cova-
lente; ello no es sorprendente dada la elevada carga formal del ion metalico
(+4). El rutilo (TiOz) constituye un material de gran interés por sus propie-
dades ffsico-qufmicas, y las aplicaciones que de ellas resulta. Asi, el rutilo
estequiomeétrico es blanco, y se usa como agente adsorbente, soporte en pro-
cesos cataliticos, pigmento; es un material aislante con una conductividad in-
trinseca muy baja y separacion entre bandas de 3.04 eV.(GOOCENOUGH, 17),
diamagnético, y constituye uno de los dxidos de los metales de transicion mas

extersamente estudiados.
Un cierto numero de estas propiedades, tales como la conductivi-
dad eléctrica y su poder catalitico se atribuyen habitualmente a la existenciadede

fectos puntuales en la estructura. El rutilo tratado a temperaturas altas y en con

(* ): subindice r, se refiere a la celda o subcelda basica tipo rutilo.



diciones de reduccion pierde oxigeno, haciéndose no estequiométrico, lo que
se expresa como TiOz_x; el déficit de oxigeno x llega a ser quimicamente me
dible, estando normalmente comprendido entre 10—4 y 10-2. El rutilo ligera-
mente reducido es un semiconductor de tipo n, presenta color azul oscuro, y

es paramagnético.

En este contexto, son numerosos los autores que al estudiar las va-
riaciones de algunas de estas propiedades con la composicion, han postulado
para explicar sus resultados la existencia de varios tipos de defectos puntua-

Al
. X, .
les, entre los cuales los dos principales propuestos son vacantes oxigeno, o
. o A+ S+ . .
iones titanio, Ti o Ti , intersticiales; ambos procesos se pueden represen
tar:

a) Formacion de vacantes oxigeno. -~

-2 -2
0" — @ +3 O2
-2 -1

[0] — &+ ][0 + [0] '

"2 ’ . w2 .l .
donde: O representa una posicion anionica normalmente ocupada.

N
ol

7

-2
OI representa una vacante sin ionizar con dos electrones atrapados.

-1
O' y , vacantes simple y doblemente ionizadas respectivamente,

dejando libres dos electrones en la banda de conduccion.

b) Formacion de atomos de titanio intersticiales.-

4+ -2
Titt+20° — 021+@



@ — @« me

LAt . . .
donde: Ti  representa un idn normal en una posicion normal de la red.

*

@posicién intersticial ocupada neutra.

+ . as . . . ..
@n posicion intersticial ocupada ionizada m veces.

Los simbolos utilizados para los defectos puntuales han sido pro
puestos recientemente por AI:ARIO FRANCO (18). Las medidas de densidad,
pérdida de peso, y dimensiones de la ceida unidad .efectua:das por FARLAND
(19) y KOFSTAD (20) sugieren la predominancia de las vacantes oxigeno. Por
el contrario HURLEN (21) argumento en favor de atomos de titanio intersticia
les; por otra parte, no hay duda de que las posiciones intersticiales sin ocu-
par en la estructura rutilo, desempefian un papel esencial en muchas de sus
propiedades y en particular en la difusion de cationes en dicha estructura,
resultando ésta extraordinariamente anisotropica; asi la difusion paralela al
eje Er; es del orden de 108 veces mayor que si es perpendicular al mismo
(22-25). Los resultados de las investigaciones de los defectos en la red ru-
tilo han sido revisados en varias fuentes (26-29), observandose que algunos
investigadores consideran la existencia de ambos tipos de defectos, vacan-
tes oxigeno e intersticiales titanio. En cualquier caso, la deficiencia de oxi
geno podria describirse ciertamente como defectos puntuales libremente dis
tribuidos al azar en la matriz rutilo pero esto es inicamente valido como
tendremos ocasion de comprobar, mientras que no se alcance un grado de

reduccion elevado.

A pesar de que los modelos basados en la existencia de defectos



puntuales son muy uUtiles en el estudio de ciertas propiedades y en particu-
lar la conductividad eléctrica, difusion ionica, etc, en los compuestos esen
cialmente idnicos, la situacion es mucho mas compleja cuando el grado de re
duccion es elevado. En el caso concreto del rutilo,la reduccion con hidroge
no para valores de x > 0,02 - 0,03 da lugar a la presencia de defectos ex-

tensos.

Estos defectos pueden visualizarse con la ayuda de un microsco-
pio electronico moderno, con amplificacion de 100.000 x para el caso de que

A}

) Y
estén ordenados y a partir dé 40.000 x, si se presentan aislados.

Un plano CS es un defecto bidimensional, que en el caso particu-
lar de la estructura rutilo se puede definir, en sentido topologico, y no en
cuanto a la distribucion de la carga, MAREZ 10 (30), como una lamina de es-
tructura tipo corindon intercalada en la de tipo rutilo; recordemos que la di-
ferencia entre ambas consiste en que en ésta los octaedros [MOG] comparten
aristas y vertices, mientras que en la estructura tipo corindon estos octae-
dros [MO6] comparten aristas y caras. Estos defectos extensos pueden es-
tar aislados u ordenados, dependiendo de las condiciones de tratamiento a que

haya sido sometido el material.

La ordenacion regular de los defectos extensos da origen a nuevas
fases que se agrupan en series homologas de doxidos. E| concepto de serie
homologa en Quimica Inorganica, tiene su origen en la determinacion de las

estructuras cristalinas, estrechamente relacionadas, de los oxidos MoBO23
y MogO26 por MAGNEL I (31). Estos dos dxidos pueden describirse como for
mados por bloques de estructura tipo Re O, extendidas indefinidamente en

3
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dos dimensiones, y teniendo en la tercera dimensibn una anchura finita de
ocho y nueve octaedros [M06] respectivamente; los bloques adyacentes
estan conectados mutuamente por octaedros compartiendo aristas, aumen-
tando asf la coordinacion del anidon de dos a tres. Los sistemas Mo-O y

W - O han sido estudiados inicialmente por MAGNELI, BLOMBERG - HAN
SON, KIHLBORG y SUNDKVIST (32) y MAGNEL1 (33), encontrandose se

ries homologas de 6xidos de féormula general M, O de estructuras ana

3n-1’
logas a las anteriores, con una anchura entre los bloques tipo Re O3 defi-
nida de n octaedros en cada f;ase nueva. Posteriormente con la utilizacion
de la microscopia y difr‘acciér; de electrones al estidio de estos sistemas:
M03_ <’ con M = Mo, W + Mo, y sistemas relacionados como WO3 + MZOS’
con M =V, Nb, Ta (34-39), se ha observado que al disminuir la O/M se
originan planos CS, que dan lugar a estructuras ordenadas de formula ge-

neral Mn 6] ; Nypenteros > 1,

3n-p
La posibilidad de que la existencia de estas series de dxidos no
deberia estar restringida a los sistemas Mo-O y W-0, fue confirmada a par
tir de un analisis de las fases presentes en el sistema VO2 - V203 realiza
do por G. ANDERSON (40), que de acuerdo con las ideas anteriores de
MAGNELI (31), postuld la existencia de la serie hombloga de oxidos
Vn OZn-l; con4< ng 8.,

Por su parte, el sistema titanio-oxigeno presenta una gran varie
dad de comportamiento; para una composicidn superior a la relacion O/Ti =

=1,66 (Ti3 05) el motivo estructural persistente es la formacion de fases

CS. Los trabajos iniciales de S. ANDERSSON, COLLEN, KUYLENSTIERNA
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y MAGNEL! (41), en el margen de composicion Ti OI,SO—TIOZ,OO' mediante

el analisis por difraccion de rayos X, sugerian la existencia de dos fases

no estequiométricas, cuyos margenes de composicion eran aproximadamente
Ti O1 65~ Ti O] .80 y Ti O1 90 " Ti 02’00.
SON y JAHNBERG (42) realizaron un estudio de difraccidon de rayos X mas

Posteriormente, S. ANDERS

detallado utilizando una camara GUINIER-HAGG de focalizacidn ; este es-

tudio reveld la presencia de varias estructuras de baja simetria pero total

mente ordenadas, en el intervalo de composicion Ti O] 65 - Ti O] 89" Di-

chas estructuras estaban separadas por regiones difasicas, y presentan es
»
trechas relaciones entre ellas y con la estructura rutilo. Las estequiome-

trias encontradas fueron: T|4 7 T|5 Og’ T|6 O,” s T|7 013, TIB O]5 y
Ti. O

9 %77 y constituyen los miembros 4 < n < 9, de una serie homdloga de

formula general Tin (0]

2n-1

Sobre la base de la estructura cristalina de la fase Ti5 09, (tri

1’ 2 Ti5 O9 por celda unidad), detérminada por S. ANDERSSON

en 1960 (43) a partir de datos de monocristales, los autores citados (42)

clinico, P

han deducido expresiones generales para el calculo de los parametros idea
les de cualquier miembro de la serie homodloga. Cada una de estas estruc-
turas esta formada por bloques de estructura tipo rutilo de n octaedros de
ancho, y unidos por planos fronteras deficientes de oxigeno que, como se

ha mencionado anteriormente, se pueden describir formalmente como lami-
nas de estructura tipo corindon, es decir, se mantiene la coordinacion octag
drica de los cationes; mientras que, los grupos de octaedros [Ti06] es—
tan unidos de manera mas compacta, mediante la comparticion de caras, au

mentando la coordinacion del anion de tres a cuatro. Por esta razon dismi-
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nuyen la relacion O/M, y la simetria. En la fig. 2., = se representa un es-
quema de la estructura de la fase M4 O,7 (15). De manera estrictamente for-
mal, estas estructuras se pueden describir como derivadas del rutilo me-
diante aplicacion regular y peridodica de la operacion cristalografica CS:
(hKl)r,% < 011>, lo que supone la eliminacién de uno de cada 2n planos

de oxigenos en la orientacion (121), y posterior desplazamiento de los dos
bloques rutilo adyacentes la distancia definida por el vector %<OT1>, cerran
dose asi la estructura. Trabajos mas recientes efectuados por TERASAK |

y WATANABE (44), J. ANDEI\?SSON y TILLEY (45), mediante microscopia

y difraccion de electrones, h;n confirmado los modelos anteriores y amplia
do el conocimiento de estas estructuras; la orientacidon y periodicidad de los
planos CS se deducen a partir del diagrama de difraccion de electrones e
imagenes directas de la red. La situacion a contenidos superiores de oxigeno
TiOy, x > 1,89, no pudo ser resuelta por difraccion de rayos X, por lo que
parecido un tema ideal para el estudio por microscopia y difraccion de elec-
“trones. Asi, EIKUM y SMALLMAN (46) observaron otro tipo de planos fron-
. tera paralelos a 3132$ r’. en las proximidades de la composicion TiOz. Por
otra parte, estudios recientes efectuados por BURSILL Y HYDE (47-50),
han confirmado la presencia de planos CS aislados en la orientacion 31 32% r
en el rutilo ligeramente reducido; para grados mayores de reduccion estos
‘planos CS se agrupan y ordenan dando estructuras CS definidas en el mar-
gen de composicion TiO -TiO

1,937 1,972°
lores de n comprendidos entre: 16 £ n g 36.

de forma general Ti O con va
n"2n-1 =

Por otra parte, en el sistema binario CrOz—Cr203, ALAR10, THO

MAS y SHANNON (51) han encontrado fases ordenadas de formula general
Cr”OZn-} y Cr‘mozm_z,
y gZ]O% r respectivamente.

donde los planos CS estan en las orientaciones 2121 2 r
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Es bien conocido que muchos dxidos de los metales de transicion -
presentan caracteristicas de materiales aislantes, aln en los casos donde
la teoria de bandas predice uha banda 3 d parcialmente ocupada, y por lo
tanto conductividad metalica. Estos dxidos pasan a ser semiconductores, co
mo se ha visto en el caso del Ti 02, por desviaciones en la estequiometria
o por formacidn de soluciones solidas, presentando ﬁ1uy baja movilidad. Las
teorias desarrolladas para explicar el comportamiento de estos materiales
han sido revisadas por GOODENOUGH (52), y ADLER y BROOKS (53). Algu
nos de los O0xidos de vanadio y titanio descritos, presentan transiciones de
fase aislante-metal; siendo aislantes a bajas temperaturas, y se transfor-
man en conductores al elevar ésta por encima de un cierto valor, conocido
como temperatura de transicion. Entre estos dxidos podemos citar: Ti2 03,
Ti3 05, Ti4 07, Ti5 09, etc. o bien VOZ' V203, V4 07, etc. Asi, los es
tudios recientes de BARTHOLOMEYV y FRANKEL (54) indican que la fase
Til& 07 presenta dos transiciones eléctricas a 150o Ky 130o K; mientras
que, MULAY y DANLEY (55) han observado una sola transicion magnética
a la temperatura de 150o K. Por otra parte, KACHI, KOSUGE y OKINAKA
(56) han encontrado una sola transicion eléctrica a 250° K en la fase VaO,?;
mientras que existen dos transiciones magnéticas a 250° K y 40° K (57, 58).
Estas transiciones aislante-metal se han interpretado como debidas a la for
macion de pares metal-metal, cuya existencia ha sido demostrada por las

determinaciones.cristalograficas muy precisas,efectuadas por MAREZIO,

Mc WHAN, DERNIER y REME IKA (59, 60).

Todas las fases descritas anteriormente estan basadas en la exis

. . . 3
tencia de cationes del mismo elemento M™ " y M4+; y en un principio se ha
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supuesto que ladeslocalizacionde los electrones entre cationes cristalogra-
ficamente equivalentes en diferentes estados de oxidacion’, . desempefiaba
un papel esencial en el fendmeno CS. Aunque se puede admitir que esta deslo
calizacion facilitaria la ordenacion de ambos cationes, esta claro que ello

. - . 3+
no es imprescindible. De tal forma que otros cationes M pueden sustituir

- .3+ . .
a los iones Ti  en la estructura rutilo; es necesario no obstante, que los

.2

cationes sustituyentes tengan un radio idonico proximo al del ion Ti3+, pues

to que pequefas diferencias en los radios, pueden tener efectos significa-
tivos en la energia de red, y\par‘ticular‘mente sobre la relajacidon y distor-
sion de las estructuras en to;no a dichos cationes. Por ofra-parte, la configu
racion electronica de los cationes sustituyentes debe ser a su vez un factor
importante en este contexto,puesto que, en la estructura rutilo hay un com-
ponente significativo, proximo al 30% de enlace covalente, se ha sugerido

por ello la existencia de interacciones d-d entre los cationes en el plano

CS, dondelos octaedros de coordinacion compartiendo caras dan lugar a dis

tancias metal-metal mas cortas.

De acuerdo con estas ideas, se han examinado un cierto nimero

de sistemas ternarios del tipo: Ti O_ + M2 03, conM=Cr, Ga, Fe. La in-

2
corporacion del sesquidoxido correspondiente en términos del modelo de de-

fectos puntuales,se puede escribir como:

a) Cationes trivalentes compensados por atomos de titanio inters-

ticiales. M2 O3 en Ti 02.

- - 4 -
2[Ti4++202] v2n™ L3020 20 — 2H+2M3Z++702
Ti
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b) Alternativamente se pueden formar vacantes oxigeno.

-

2 [Ti4+ + 2 o'z] coMt 2302 - aTi*eam® L9072, [cI'
: Ti**

’

El paso siguiente consistira en dilucidar si los defectos puntua-
les permanecen como tales, distribuidos libremente al azar, sin interaccion-
T4 . - .
agrupacion, o si por el contrario evolucionan por CS, dando nuevas estructu
ras como ocurria en el propio rutilo (Ti Oz-reducido).

' \
kY

El sistema Ti O2 - Cr203 presenta similitudes estructurales al

sistema binario Ti O2 - Ti203. Los estudios iniciales realizados por S. AN-

DERSSON, SUNDHOLM, MAGHELI (42, 61) revelaron estructuras CS (121)P,

en el margen de composicion Ti O2 + 22,2 - 33,3% de Cr*2 03, de formula
general Tin-2 Cr‘2 oZn—1; 6 < ng 9. Pos"ter‘iormente FLE)RKEy LEE (62)

confirmaron estos resultados, y sostiene.n que la serie de oxidos en la orien
tacion (121)r llegaba hastan =17 = (11 ,8‘7? de Cr‘2 03). Estudios detallados
por microscopia y difraccion de electrones, confirmaron los resultados ini-
clales de difraccion de rayos X, pero revelaron asimismo una situacion dife
rente a mas bajos. contenidos de Cr2'0;3. Asi, PHILP, BURSILL; HYDE

(63, 64, 65), postulan como valor mas alto en la serie (]2])r~ n=28, en lu-
gar de n = 90 17; y por otra parte, observaron que a medida que el conténi-
do de cromo disminuye se originan estructuras CS, com planos fronteras

(hkl) " que se pueden ¢onsiderar como intercrecimientos ordenados de manera
r

coherente de segmentos estructurales (lZl)r y (01 1‘)‘_:

(hKI)r = p(121)r + q(OH)r, p,q> 1.
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Los planos CS (hKI) giran continuamente desde la orientacion (253)

hasta (121), en el margen de composicidon desde 14% al 8% moles de Crz 03,

correspondiendo a una relacion anion/cation de: 1,93 = O/M = 1,96. Asi-

mismo, los mismos autores sostienen que en el sistema binario Ti Oz—Ti203,

se forman fases ordenadas CS con indices (hKl) intermedios entre (121) y
(132). Un analisis detallado del comportamiento estructural en ambos siste-

mas ha sido sumarizado por BURSILL y HYDE (66).

Los resultadaqs de\GlBB y J. ANDERSSON (67), en el estudio de

los sistemas Ti OZ_Fe203 y Ti 02--Ga2 O, sugieren que cada catibén M3+ pue

de tener una influencia estructural diferente. Puesto que, por ejemplo, pa-

ra concentraciones bajas de Fe, O_ y Ga del orden del 1%, aparece la

0]
23 273
fase rutilo con planos de faltas en la orientacion (210)r, dichos autores han
propuesto un vector de desplazamiento aproximado de R= 3 <010> para es

tos defectos. Al aumentar el contenido de Fe, O_ hasta un 32% aparece la fa

23
se Fe2 Ti O5 con estructura pseudobrokita. En el caso de concentraciones
superiores de Ga, O_ aparece una serie de fases casi-ordenadas basadas en

23
defectos planos (210)r" Posteriormente KAMIYA y TILLEY (68), establecen
la existencia de una serie homologa de fases de formula general Tin._4 Ga4
02n-2 (15< n < 23, valores impares). Muy recientemente, BURSILL y
STONE (6%) han analizado geométricamente la naturaleza de las fronteras
(210)r de estos materiales, a partir de sus diagramas de difraccion; indi-
cando que,estos defectos planos tienen un vector de desplazamiento R =

=<1/2 1/4 1/2 > yno R =< 03 0> como previamente sugerieron

GIBB y J. ANDERSON (67).

Por otra parte,GIBB y J. ANDERSON (comunicacion personal) han
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encontrado que el rutilo dopado con AI2 03 no presenta planos fronteras de
defectos aislados, y por lo tanto tampoco aparecen fases intermedias, ya
que incluso para cantidades pequefas de agente dopante se forma la fase
AI2 Ti O5 con estructufa pseudobrokita.

Posteriormente, BURSILL (70) ha estudiado por microscopia elec
tronica el sistema FeO - Fe2 O3 - Ti O2 encontrando una variacion amplia
en el comportamiento CS, dependiendo de |la temperatura de tratamiento; asi,
a la temperatura de 1573‘0 K aparecen faltas aisladas (132) coexistiendo con
agregados de planos CS (121); a tempera.turas mas i)ajas n; aparecen agrega
dos de defectos, y las faltas aisladas cambian a (011), estando limitadas por
una densidad alta de dislocaciones. A temperaturas superiores a 1673o K-
1773° K, los planos CS giran continuamente desde (132)r‘ a (‘21)r’ formando

estructuras CS intermedias de indices (hKI)r de valores altos, dependiendo

’ 3 2 *
de la relacion O/M y Fe +/Fe +, asi como de la temperatura.

Fases ordenadas CS mas complejas han sido estudiadas ampliamen
te por GREY, REID y MUMME. (73, 74) en el sistema Fe - Cr - Ti - O y en el
caso de Fe-Ti-Cr-Zr-O por GREY, REID y ALLPRESS (75). Ademas de las
fases esperadas con estructura brokita, y fases ordenadas CS (121) analogas
a las descritas anteriormente; estos autores encuentran una serie de oxidos

de formula géneral (Cr,Fe)_ Ti _.O , conn = 3,4,5. Estas estructuras
2 n-2 2n-1

se pueden describir como derivadas de la estructura o -PbO_ por aplicacion

2
1< > . .s . .
Ot-PbOz 1< 010>. En el caso de adicidon del dxido

Z2r0,, se forman nuevos miembros homologos de la serie con n> 5.

2

de la operacion CS: (110)
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La descripcion de las estructuras cs podria extenderse ampliamen
te a otros sistemas con intercrecimientos estructurales analogos y mas comple
jos, dependientes de la estructura del 6xido patron, agente dopante, y condicio
nes de tratamiento, existiendo en la bibliografia reciente, excelentes revisio-
nes sobre el tema (76-80), que revelan la amplitud en la variacion estructural
de los materiales cristalinos. Creemos sin embargo, que con el breve resumen’ex
pt)esto, y teniendo en cuenta los resultados de la presente memoria, se puede
deducir claramente la influencia del fendmeno CS como forma alternativa y nue
va del estudio de los deﬁecto§ extensos en materiales de creciente interés en la
FISICA Y QUIMICADEL ES'l:ADO SOLIDC. Sibien en la'practica totalidad de
esos sistemas se ignora la influencia de los pIands CS en las propiedades fisi-
co-quimicas de estos compuestos, ésta debe existir, por cuanto hay variaciones
estructurales importantes, y basta recordar que las propiedades mas interesan
tes de los solidos cristalinos son debidas a la existencia de defectos en su es-

tructura.

Por otra parte, dado que el vanadio ocupa en el sistema periodico
una posicion intermedia entre el titanio y el cromo, el estudio del sistema ter
nario Ti-V-0, - objeto principal de |a presente memoria -, se puede conside—

rar como una extensidon de los anteriores TiO y (Ti,Cr)O , descritos bre-
' -X b

2
.3+ ) ° ;
vemente en este resumen. E|l ion V posee un radio ionico de 0,74 A, proximo
. 3+ ° 3+ ° . . .
al de los iones Cr~ =0,69 A, Ti  =0,76 A, y analogamente el oxido corres-

pondiente, V 03! presenta estructura tipo corindon. Parecfa pues posible la

2
existencia de fases similares en el sistema TiO_-V_O_; en el presente trabajo

2 23

se analizara fundamentalmente las fases formadas en dicho sistema en el margen

de composicion TiO2 += (0,2% - 50 %) V203, a la temperatura de 1373 %K. Se

ha abordado en primer lugar la caracterizacion de los defectos extensos aisla-
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dos presentes; a continuaciéq, la serie de fases ordenadas CS, para concen-
traciones superiores de agente dopante; los posibles mecanismos de formacion
y ordenacion de estas estructuras, y la existencia de cristales maclados. Por
Gltimo, y dado que los elementos Ti y V presentan variabilidad en los estados
de oxidacion, se ha efectuado un analisis inicial de este problema mediante la
técnica de resonancia paramagnética electronica (R.P.E.). Dado que, el ion
V3+ se oxida con facilidad a estados de oxidacion superiores, es necesario
trabajar a vacio, lo cual, dados los medios materiales disponibles, limita enor
memente la posibilidad de alc\anzar‘ temperaturas superiores a los 1373 oK, tem
peratura utilizada normalmen\te en este trabajo. Por el contrario, en los siste-
mas anteriormente mencionados fue posible alcanzar temperaturas mas elevadas,
dada la estabilidad de los iones Fe +, Cr‘3+, Ga3+, en aire a altas temperaturas.
En el curso de la realizacion del presente trabajo han aparecido va-
rias comunicaciones sobre dxidos mixtos del tipo MOx, M= V‘+ Ti. Asi, B.
CROSS (81) ha estudiado el equilibrio termodinamico de fases del (V,Ti) Ox’
x=1,75-1,88, en el sistema V_O_-VO_-TiO_ a 1273°K en funcidn de la presion

23 2 2

de oxigeno. Por otra parte, KACHY y KOSUGE (82), estudiaron el sistema V203—

TiOz, a temperaturas mas altas, 14730 Ks;en el margen de composicion (V, Ti) Ox'
x=1,90 - 1,99. Por su parte, B. BRACH, 1. GREY y C. LI (83), han estudia-
do mediante el analisis por difraccion de rayos X las fases presentes en el sis-
tema V2 03 - Ti2 O3 -Ti O2 a la temperatura de 1473° K. Las ahalogfas y dife
rencias de e.stos trabajos con los resultados de la presente memoria, asi como

los diferentes oxidos empleadoé, variaciones en la temperatura de tratamiento,
margenes de composicidn y los métodos de identificacion seran analizados glo-

balmente junto con la descripcion de nuestros resultados en cada apartado.



v

1. PARTE EXPERIMENTAL



- 20 -

I1.1. PREPARACION DE LAS MUESTRAS EN POLVO

Las muestras objeto de este estudio, se prepararon por reaccion

, VO,, V,O_ yV

en estado solido a partir de: TsO2 2 V903

O_, segln el siguiente es
2°5 =

quema’ reaccional:

V203 + (n-2) TtO2 a— VZT‘n-ZOZn-p (M
de acuerdo con el cual, para cada valor de p = 1 existe;al menos en principio,

» ) | N X
un numero de fases a cada una de las cuales corresponde un valor de n.

Asimismo, se han preparado muestras de composicion intermedia,
entre V203 y V02, con arreglo a las siguientes ecuaciones estequiomeétricas
de reaccion:

(n-2) Vo2 + V,0, —= vnozn_1 2)

+ (n—2)V20 —= 4V O (3)

(n+2) VZO 5 nO2n1

3

donden=(4, .......... 9,20).

Los materiales de partida para la preparacion de las muestras han
sido:

a) Dioxido de titanio, TiOz, (Schuchaardt-Miinchen), cuyo analisis
previo por difraccidon de rayos X indico la pfedominaci'on de la fase rutilo,
Jjunto con la presencia de una cantidad variable de anatasa, que fue transfor

mada a rutilo por calcinacion a 12730 K, durante 10 horas.
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b) Sesquioxido de vanadio, V203, t99%), (Research Organic-1nor

ganic Chemical Corp. California U.S.A.).

c) Didoxido de vanadio, VO, , (Alfa Inorganics, Ventron, Massachu

2
setts, U.S.A.).

d) Pentoxido de vanadio, VZOS (Schuchardt-Miinchen).

Las cantidades adecuadas para la obtencion de dos a tres gramos
de produéto, se introdujéron én ampollas.de cuarzo, que previamente fueron
evacuadas a =~ 10—3 mm Hg, cerradas al soplete y tratadas en un horno de mu
fla (Heraeus, 1600o C) en las condiciones que se indican en la tabla |. De
acuerdo con las necesidades, las muestras fueron congeladas por inmersidon

brusca en nitrogeno liquido, en agua destilada o bien se dejaron enfriar lenta

mente desde la temperatura de reaccion durante un periodo de doce horas.
En la tabla |, se presenta una relacion de las composiciones y ni
mero de muestras preparadas, asi como las condiciones de tratamiento de ca

da una de las mismas.

Observaciones a la tabla |

El valor de n es el correspondiente en cada una de las preparacio-

nes, segln las ecuaciones (1, 2, 3) descritas anteriormente. E| asterisco ¥,

indica que las muestras han sido enfriadas lentamente desde la temperatura de

reaccion, durante un periodo de aproximadamente doce horas. N, liquido, esta

2

referido para las muestrasen las que, el equilibrio de reaccion.alcanzado a al-
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tas temperaturas ha sido congelado en unos segundos por inmersién brusca de

las ampollas en el mismo. Por otra parte, H_O destilada, indica que esas

2
muestras se han enfriado rapidamente hasta temperatura ambiente, mediante

la inmersion de las ampollas eh agua destilada.

La muestra BZ’ procede de una porcion del producto de reaccion de
B1, vuelto a tratar en las condiciones que para ella figuran en la tabla |. La
muestra B3 es independiente de las anteriores (B1 y B2), si bien posee la mis

ma composicion de partida. |
AY

. -

La muestra C2, es una fraccion de la anterior C1, tratada nueva-
mente en vacfo, durante un periodo de tres dias a una temperatura de 1200o K,
y enfriamiento lento desde la temperatura de reaccidon; y a continuacidn sin
abrir la ampolla, se ha tratado nuevamente, durante trece dias a una tempera

o L4 - - L4 rd 3
tura de 1373 K y con enfriamiento rapido en nitrogeno liquido.

La muestra D2, procede igualmente de la anterior D1, toma'ndo una
fraccion de la misma molida finamente, y a continuacion en vacio se han efec-
tuado los siguientes tratamientos térmicos: el primero de ellos, se ha realiza
do a 13730 K, durante un dl'é e inmediatamente se ha congelado por inmersion
brusca de la ampolla en nitrogeno liquido. Sin abrir la ampolla, se ha efectua
do un segundo tratamiento térmico, a 10500 K, durante un periodo de cuaren-
ta dias y posterior congelacidn del equilibrio rapidamente por inmersion en

nitrdogeno liquido.

La Unica diferencia entre las muestras E1 y E2 estriba en el trata-

miento térmico, y modo de finalizar la reaccion.
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La muestra G1 ha sido sometida a dos tratamientos térmicos inde .
pendientes: en efecto, la ampolla correspondiente a esta muestra explosio-
no en el curso de su calefaccion en vacio, al cabo de tres horas; sin embar
go, siguio calentandose al aire durante un periodo de sesenta horas y se con
geld en nitrogeno liquido. A continuacion el producto obtenido, se coloco en
una nueva ampolla y en vacio se ha tratado durante dos dias y posterior con

gelacion en nitrogeno liquido.

En la muestra H1, se ha podido observar, que las paredes de la
RY
ampolla de cuarzo se encontraban muy atacadas después del tratamiento tér
mico, y a su alrededor se habia formado una capa de color verde oscuro,

probablemente dioxido de vanadio.

En las muestras 11, ..... 16, se ha mantenido constante la rela-
cion global O/M, variando Gnicamente la cantidad de vanadio y de titanio pre

sentes en cada caso.

Las muestras J1 y J2 son independientes, si bien ambas presentan

la misma composicion de partida.

La muestra M2 procede asimismo, de la anterior M1, homogeneizada
por - medio de molienda, a continuacion se introdujo en una nueva ampolla de
p . , o
cuarzo, se cerro al soplete y posteriormente se calentdo a 1473 K, durante

. ' X . d - 4 - .
cinco dias. Posteriormente se congelo en nitrogeno liquido.

Los materiales obtenidos de las ampollas de cuarzo cerradas, pre

sentan un color azul oscuro o negro y un aspecto microcristalino.
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11.2. SINTESIS DE MONOCRISTALES

_ El estudio del transporte en fase de vapor ha sido desarrollado
por SCH:&FER (84). Su fundamento consiste, en encontrar un agente de trans
porte, que dé lugar a un equilibrio de formacién y descomposicion de produc
tos volatiles en un gradiente de temperatura, reconvirtiéndose lentamente

los productos volatiles en el material de partida en forma de monocristales.

- 11.2.1. Estequiometria

S

La obtencion de monocristales de la serie homodloga de oxidos

VnOZn—l ’

SAGAWA, BANDO, TAKADA (85), efectuado por transporte en fase de va-

3 £ n £ 8, ha sido realizada siguiendo el método descrito por NA

por, en sistema cerrado, usando TeCl, (s), como agente de transporte, la

4
reaccion que tiene lugar es la siguiente:

T

» 1
V. 0y,_1 (8) + (n-2) TeCl, (s) ;;;3 (n-2) VCI, () + 2VCLy(g) + (-})TeO, ()

donde: s = estado sblido

estado gaseoso -

g

11.2.2. Método experimental

E!l procedimiento empleado para las reacciones quimicas de trans—

porte es el siguiente. Aproximadamente, un gramo de la muestra en polvo del

' .
homologo Vn02n 1 correspondiente, se colocd en una ampolla transparente de
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cuarzo de 13 mm de diametro y 170 mm de longitud, junto con unos miligramos

4
muy higroscopico y delicuescente. Posteriormente se hizo vacio en la ampolla

de TeCl, ; esta Gltima operacion se realizd en una caja seca, pues el TeCl4 es

y a continuacion se cerrd al soplete. La ampolla fue colocada en un horno eléc
trico horizontal con dos reguladores de temperatura, dirigidos por dos termo-
pares de Pt-Rh-Pt, donde la zona con los materiales de partida se mantuvo a
T1 = 1050° C,y la zona de cristalizacion a T2 = 950° C. La reaccibn se detuvo
por enfriamiento rapido de la ampolla en agua destilada a temperatura ambien-
te o bien, por inmersion \brus‘ca en nitrogeno liquido. Los monocristales asi
obtenidos, se lavaron en solu::i(’)n de acido clorhidrico diltido, disolviéndose
asi el exceso de TeCl,. A continuacidon, los monocristales, se lavaron con

4
o
agua destilada y se secaron en una estufaa T = 100 C.

Los productos obtenidos, en forma de monocristal, para toda la se-

rie de oxidos VnO son brillantes y de color azul oscuro; presentan una for

2n-1
ma cilindrica o de 1amina de 0,5-5 mm de longitud y de 0,5-2 mm de ancho.

Asimismo, se han efectuado varias sintesis, para obtener monocris
tales homogéneos en el caso de las fases cristalinas del sistema ternario

TiOo, - V203, por este mismo método y utilizando tambien TeCl K como agente

2 4
de transporte. Los resultados conseguidos hasta el momento no han sido sin em

bargo sarisfactorios.
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11.3. TECNICAS EXPERIMENTALES

11.3.1. Difraccion de rayos X

*

Dada la buena cristalinidad de las distintas fases, se realizo una
primera caracterizacion de las mismas por difraccion de rayos X, siguiéndo-
se la técnica de DEBYE-SHERRER, por medio de un difractometro PW 4025
Philips, y un generador Philips PW 1320, con radiacion K,del cobre (A =
=1,5418 2\), y filtro de hiquel. Las condiciones de trabajo fueron 40 Kw y

-

, . o, .
32 mA. La velocidad del gonidometro ha sido en todos los casos de 20 = 3 /min.
En algunas ocasiones se utilizo también una camara Philips de
114,83 mm de diametro, empleando radiacion Ka de molibdeno, filtro de cir-

conio, y tiempos de exposicion de cinco horas.

11.3.2. Microscopia electronica

El microscopio electronico se utiliza desde hace aproximadamen
te cuarenta afios en un gran numero de laboratorios, ya sean de investigacion
pura o aplicada. La microscopia electronica constituye una rama nueva de la
ciencia y técnica de alta precision, si bien presenta una elevada complejidad.
Las primeras realizaciones, todavia imperfectas, tienen lugar algunos afios
después de que los conceptos de |la mecanica ondulatoria, suministrasen las

bases necesarias para el desarrollo de la optica electronica.

Los microscopios electronicos dotados de dispositivos de micro-
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difraccion, se han revelado como un complemento de la difraccion de rayos X
en cristalografia. La posibilidad de asociar a la observacion morfologica de
una microestructura cristalina su diagrama de difraccion, constituye una nue
va forma de investigacidon de estructuras cristalinas; asi, la utilizacion del
microscopio se impone para el cristalografo, cuando la preparacion de mono
cristales es dificil, sino imposible. Una sustancia que no suministra mas que
cristales muy pequefios, del orden de una micra, no puede dar diagramas de
difraccion de rayos X de cristal Unico; sin embargo, dicha muestra debe alin
fracturarse para poder ser observada en el microscopio electronico.
b .

. -

7:3.2.1. Esquema de un microscopio electronico: formacion de la

imagen

Un microscopio electronico esta formado esencialmente por un ca-
fion de electrones y tres lentes: condensador, objetivo y proyector (86, 87);
esto constituye, el minimo dispositivo experimental indispensable para poder
hacer imagen de la pr‘ebar‘acién, la cual se encuentra en el interior del cam—
po magnético de la lente objetivo. Pero, un dispositive de estas caracteristi
cas corresponderia a los aparatos mas antiguos, no ofreciendo mas que posi
bilidades limitadas. La primera mejora consiste en la introduccion de una len
te denominada intermedia por su situacion entre la lente objetivo y la lente
proyectora; e_sta lente permite cambiar su corriente de excitacion pasando del
plano conjugado imagen de la lente objetivo al plano focal, y asi pasar sobre
la pantalla de la imagen del cristal a su diagrama de difraccion. Otra mejora
importante, consiste en utilizar un doble condensador; esta lente permite en-

viar una cantidad pequefia de electrones sobre la preparacion, y asi no provo

car mas que un calentamiento localizado de la misma, siendo posible de esta
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forma, el estudio de materiales facilmente alterables por el haz electronico.

El esquema tipico de un microscopio electronico se ha represen-
tado en la f‘ig. 3-a. Aungue los detalles de construccidn varien considerable
mente de un tipo a otro, se puede obtener una vision cualitativa de conjunto
del sistema optico haciendo referencia a la figura ahterior. La fuente de elegv
trones esta constituida por un hilo de wolframio en forma de horquilla rodeado
por una pantalla cilindrica, polarizada negativamente respecto al filamento;
como consecuencia de esta pglar‘izacién negativa, el campo alrededor de la
abertura circular actiia como una lente électrostét.ica, qu; produce una ima-
gen, -(denominada en la bibliografia como entrecruzamiento)-, de pequefio
didmetro, en un punto situado debajo de la pantalla cilindrica, conocido por
cilindro de Wehnelt. Después de atravesar el anodo conectado a tierra, la
mayor parte de los electrones del haz se pierden en las paredes, excepto
un estrecho cono que atraviesa el diafragma del condensador. La lente con~-
densador, como ya se ha dicho, se utiliza tanto para controlar la intensidad
luminosa, como para variar la extension de la zona iluminada del objeto. Los
diametros de los diafragmas del condensador, varian segin el tipo de instru
mento, si bien suelen estar comprendidos entre 0,1 y 0,5 mm. Después de
atravesar el objeto, donde muchos electrones se dispersan, el haz penetra
en el campo de la lente objetivo que produce una imagen aumentada del obje
to. En el objetivo se suele colocar un diafragma de 104 a 100u de diame
tro, para interceptar los electrones dispersados, pero generalmente esta
precaucion se omite en el estudio de muestras muy delgadas en las que la
dispér‘siénv no es excesiva. Puesto que, para las distancias usuales entre

lente e imagen, el aumento obtenido con la lente objetivo es del orden de
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IOQ x a 300 x, sera necesario el uso de una o mas lentes proyectoras que vuel
van a aumentar la imagen primaria. Algunos instrumentos llevan incorporada
una pantalla intermedia para facilitar la alineacion, pero no poseen en cambio
este accesorio, aquellos aparatos dotados de dos lentes proyectoras. La imagen
final se observa en una pantalla fluorescente, y al separar ésta del camino del

haz, se impresiona una camara fotografica con dicha imagen.

En la fig. 3-a, se ha representado el esquema de un microscopio elec
tronico, cuyas dimensiones usuales pueden ser: del filamento a la lente condensa
dora unos 15 centfmetr‘os; y otro tanto de esta ﬁltimg al objeto; mientras que, del
objetivo a la pantalla que recoje la imagen final puede haber unos 100 cm. El sis-
tema completo debera ser estanco y capaz de alcanzar un vacio superior a 107
mm Hg, lo que se consigue con la ayuda de bombas de difusion rapidas, en serie
con bombas rotatorias. Otras partes importantes de un equipo de microscopia, que
no han sido representadas en el esquema son, fuente de alimentacion para crear
el potencial del haz de electrones y de alimentacion para las lentes magnéticas,
medidores de vacio, tornillos de alineacidon, valvulas de vacio, controles de au-

mentos y enfoque, etc.

En las figs. 3-b y 3-c, se han representado los esquemas de las tra-
yectorias del haz de electrones para dar lugar a una imagen en la pantalla fluores

cente, o bien a un diagrama de difraccion respectivamente.

© 3. 2.2. Diagramas de difraccion de electrones

En difraccion de electrones, puede ocurrir que el haz sea difractado

por un solo cristal, en este caso bajo ciertas condiciones de espesor de materia
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atravesada y de proyeccion de la red cristalina, los diagramas de difraccion
” - - -
que se observan en una pantalla o placa fotografica, perpendicular al haz in-
cidente, estan constituidos por una distribucion de maximos situados en los nu-
dos de una red de dos dimensiones. Estos diagramas representan, en primera
-' T4 - 2 -
aproximacion una imagen de un corte de la red reciproca del cristal por un pla

no tangente a la esfera de Ewald perpendicular al haz incidente.

La obtencion de tales diagramas se efectua mediante el examen por

transmision de una lémingt delgada monocristalina, de espesor t, suficientemen
: AS

te pequefio para que sdlo inter‘\venga, esehcialmente; la difGsion de tipo elastico
de los electrones. Si la muestra esta constituida por diferentes particulas o gra
nos de tamafio suficiente, ~(al menos del orden del micrdon)-, se puede en general
en-un microscopio electronico, elegir un diagrama de seleccion que permita efec
tuar la difraccion con una sola particula. El nimero de maximos observados, es
tanto mayor, cuanto mas pequefio sea el espesor t del cristal, y cuanto menor

-sea la simetria de la red cristalina.

La relacion entre los espaciados interplanares del cristal, la longi-
tud de onda del haz de la radiacion, y el angulo que forman dicho haz con los pla
nos responsables de la difraccion, se expresa por la conocida ley de Bragg, que,

despreciando la refraccion, viene dada por la siguiente expresion:
2dseng = n )
donde: d, es la distancia entre los planos de reflexion; 6 , es el angulo de Bragg,

que se define como el formado entre el haz incidente y dichos planos; X , es la lon

gitud de onda de los electrones,y n es un nimero entero.
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-
Cuando dichos planos cristalograficos presentan distintas inclina-
ciones, surgen dificultades al querer visualizar las pendientes relativas de los
mismos. Ahora bien, la pendiente o inclinacidon de un plano queda fijada, por la
geometria dél plano mismo o por la geometria de la normal a dicho plano; la nor
mal tiene una dimension menos que el plano y puede ser mas sencilla de situar
que un plano. Por esta razdn, en muchos problemas cristalograficos se usan
normales a los planos, en lugar de los planos mismos. Surge asf,el espacio re-
ciproco para relacionar el espaciado interplanar e inclinacion de los planos cris
talinos. Cada estructura'cristalina tiene pues, asociadas dos redes importantes:
la real y la reciproca. Una imagen microscopica de un cristal, es un mapa de su
estructura cristalina real, mientras que un diagrama de difraccion es un mapa de

la red reciproca de ese cristal. Las dos redes estan relacionadas por las siguien

tes expresiones:

A= __b_x C_ B - _c-x a_ C-= -a ib_, donde:
a.bxc a.bxc a.bxc

A, B, Cson los vectores fundamentales de la red reciproca, dicha red debe ser
consistente con la red cristalina real, y para ello se han de tomar como vectores

a, b, ¢, los primitivos u otros convencionales.

De la interpretacion de los diagramas de difraccion puede obtenerse

la siguiente informacion (88):

a) Esencialmente, la orientacion de una muestra cuya identidad es co
nocida; la precision es solo de algunos grados debido a la distribucion espacial
de la intensidad, cuya dependencia con las posiciones atomicas viene dada por

la relacion:
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2 2 . .
Il « p F~ d (bKl), donde: d(hKl), es la distancia interplanar; F, es el fac
tor de estructura; y p, es el nUmero de planos equivalentes, es decir el nt-

mero de planos para los que d (hKl) son los mismos.

’

' Sus principales aplicaciones son:

1.- Estudio de fenomenos de adsorcidon: orientacion relativa del
soporte y del depdsito. ~

2.- Estudio de maclas: orientacion relativa de la matriz y de la

. .

macla. h . . -

3.- Estudio de la precipitacion: estructura y relaciones de orien-
tacion de los precipitados respecto a la matriz.

4 .- Estudio estructural mas completo de cristales delgados, cuan
do se asocia la difraccion a la microscopia electronica: orientacion cristalo
grafica de un cierto niUmero de planos, -(planos de defectos de apilamiento,

dislocaciones, maclas, fronteras de grano, .....)-, y de lineas -(vectores

de Burgers, lineas de dislocacion, ....).

b) "Deteccidon del orden' en ciertos materiales, que se traduce en

la aparicion de maximos suplementarios, denominados de "superestructura''.

'3.2.3. Calculo de los espaciados interplanares

El estudio de la difraccion de electrones por los cristales, tu
vo su origen en la verificacion experimental de la hipotesis de DE BROGL {E.
Esta hipotesis constituye uno de los fundamentos de la fisica cuantica, y ex-
presa, que si una particula presenta un momento p , -(p =m v, donde,

m es la masa de la particula, y v su velocidad)-, puede representarse por
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una longitud de onda asociada tal que: A =>h/p = h/mv, siendo h = 6.62 10—27

erg. seg la constante de Planck. La teoria de BROGLIE fue confirmada por
DAVISSON Y GERMER, con electrones lentos, de 30-600 eV, y por THOMSON
y REID, con electrones rapidos, de 10-60 Kv. E| momento B_ del electron
puede Felacionarse con el potencial de aceleracion V, (89) mediante la ecua-
cibn:

$mv =V e, donde: e es la carga del electron.

Uniendo ambas expresiones resulta:

t
A
A}

1 1
A=h/(2meV) ?=12.225/v% R

o bien, si se tiene en cuenta el efecto relativista:

7w w?

A =12.225/1+9.76 10~
De esta expresion se puede deducir que, para un potencial de acele
- racion de los electrones V = 50 Kv, A= 0.0551 Z, y para V = 100 Kv, utiliza
do normalmente en la mayoria de los equipos, el valor correspondiente de

A =0.0371 X Este valor es muy pequefio comparado con las longitudes de on
da habituales en la difraccion de rayos X (A =143 :\). Esto indica, que la

_ longitud de onda asociada a los electrones, es del mismo orden de magnitud
que las distancias ~interatomicas. De tal modo, que la radiacion del haz de
electrones podra ser difractada por los atomos situados periodicamente en

los nudos de una red cristélina, siguiendo leyes analogas a las de difraccion

de rayos X.

Una vez obtenido un diagrama de difraccion de electrones, es ne-
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"cesario, en primer lugar, identificar los anillos o maximos de difraccidn y
atribuirles los indices correspondientes, para ello trataremos de estable-
cer la relacidon entre el radio de los anillos o distancias (R) entre los maxi
mos de difréccién, y la distancia reticular de una cierta familia de la red

cristalina.

Si un haz de electrones colimado, incide sobre un cristal orien
tado de forma que, una serie de planos de éste satisfaga la condicion de
‘Bragg, el haz reflejado ‘ abandona el cristal formando un angulo de 26 con

: A

el haz original, y aparece como un punto sobre la pantalla), —(colocada a
una cierta distancia L del cristal)- como se indica en la fig. 4-a; por otra
parte, si hay presentes un gran nimero de microcristales, orientados al
azar, las numerosas reflexiones que tienen lugar, formaran conos huecos

de iluminacion. Esto es lo que ocurre en un diagrama de polvo de una mues

tra microcristalina.

Teniendo en cuenta que, la longitud de onda del haz de electro-
nes es muy pequefia respecto de d(hKl), puede igualarse, en buena aproxi-
macion, en la expresion de la ley de Bragg sen 6=6 , pudiéndo escribir-

se entonces: 6 = n/2d (hKl). En el triangulo AOB, fig. 4-a, se cumple que:

tg20 = R/L = 29, ya que, 2§ es pequeiio, y por sustitucion

en la expresion de la ley de BRAGG, se obtiene:

d(hKl) = LA/R =K/R

en donde, K es constante para cada aparato utilizado. con un potencial deter

minado,y se conoce con el nombre de '"constante de camara''. La ecuacion an
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terior, permite el calculo de los espaciados d (hKl), y por lo tanto de los pa

rametros reticulares, una vez que R, L y A sean conocidos. En la practica,

el valor de R o (2R) se mide directamente sobre la placa de difraccion, o una
- .l ’p- - M

ampliacion fotografica (teniendo en cuenta en este segundo caso el factor de

ampliacion v ); sin embargo, Ly)‘ no suelen ser evaluados independientemente,

sino que, se hallan conjuntamente, es decir, su producto.

'3.2.4. Determinacion de la constante de camara K = L. X, ¥y.

)
A
A Y

. -

El calculo de la constante K de un microscopio electronico, es
particularmente delicado, debido a la influencia de varios factores: asi, la
variacion de la posicion de la muestra influye enormemente, encontrandose
por ejemplo que, para los modernos objetivos de corta distancia focal, una
variacion de 0,5 mm en la altura de la muestra, provoca una variacion de la
longitud equivalente, L, del orden del 15%. Por otra parte, la medida de la
longitud de onda asociada a los electrones, implica el conocimiento exacto
del potencial de aceleracidon, siendo muy delicado realizar esta medida con
precision. Debido a estos factores, se prefiere determinar el producto L\
por medio de una muestra ""patron''; el procedimiento consiste en afiadir a
la preparacion problema, una sustancia cuyos espaciados reticulares sean
bien ccnocidos, a la vez que, poco alterables por la temperatura; realizan
do su diagrama de difraccidon a continuacion del diagrama de la sustancia
problema; o bien, colocando las preparaciones patron y problema en dos
portamuestras diferentes, que se situan sucesivamente en la misma posi-
cion del objeto; a continuacion se efectuan los dos tipos de diagramas de

difraccion.
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Las peliculas de oro, 6xido de magnesio, tridxido de molibdeno
y cloruro de talio (muy toxico) obtenidas por evaporacion, resultan exce-

lentes como patrones internos de medida.

]

La precision de las medidas de d(hK!) es del orden de la centé

sima en un microscopio electronico.

En la interpretacion de los diagramas de difraccion, se ten-
dran que utilizar, frecuentemente, las siguientes relaciones de geometria

analitica, validas para sistemas de ejes rectangulares u oblicuos:
> ' R

. -

a) En una red dada la interseccion de dos planos (h] K1 l1) y

(h2 K2 IZ) define la direccion [u v w] cuyos indices vienen dados por los

determinantes:

deducibles mediante la siguiente regla:

Ko o MK
h ><| X XK
2 2 2 2 2

h

b) Se dice que varios planos pertenecen a una ''zona'', si poseen

una direccion comin, denominada ""eje de zona''.
Un plano (hKI) pertenece a una zona [u v w] sithu +Kw +lw=0

El plano (h3 K |3) pertenece a la misma zona que (h, K_ 1)y

3 1T 11

(h2 K2 IZ) si:
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=
]
3
=
+
po)
=3

3 1 2
K3 = mK] + nK2 mne Z
|3 = mll, +n|2

¢) En una red dada el plano determinado por dos direcciones
[u] vy w1] y [u2 Vo WZ] es un plano (hKI) cuyos indices se obtienen

como ena):
“1| Yin W “1,)("1 | "1 N
u, Vo W, U4, 2 w,

.3.2.5. Método sistematico de asignacion de indices

Uno de los métodos consiste en:

a) medir la distancia R al origen, -(o mejor 2R = D, si es posi-
ble)-, de los tres maximos mas proximos al centro, que formen con el ori-

gen un paralelogramo (fig. 4-b).

b) Calcular las distancias interplanares correspondientes d(hKl),
mediante la relacion d (hKl) = I¥/R = K/R; o bien las distancias interplanares

relativas correspondientes, tomando como referencia el maximo mas proximo

al origen:

d/d, = RZ/R1’ d]/d3 = R3/R]

a continuacion, comparar estos valores con los d (hK!) calculados para la sus
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tancia estudiada.

c) medir los angulos ¢, definidos para los maximos elegidos. Com
parar dichos valores con los angulos calculados a partir de los parametros
tedricos, para determinar los indices convenientes (signo y orden) atribui-
bles a cada maximo. Se afiadira, que las medidas angulares permiten eliminar

toda ambiguedad, cuando la precision de las medidas de R, no permite ele-

gir entre dos valores de d (hKl) muy proximos.

‘d) completar la asignacion de indices del diagrama, aplicando las

reglas clasicas de adicion vectorial, a los vectores g (hKl) de la red reci-

proca correspondientes.

'3.2.6. Procedimiento experimental

Los cristales seleccionados f;Jeron machacados en un mortero de
agata y dispersos en butanol-1, mediante un épar‘ato de ultrasonido. Los frag
mentos cristalinos asi obtenidos, se depositaron sobre una rejilla de cobre
recubierta con una pelicula de polivinylformal sobre la cual se ha depositado
una pelicula de carbdon como soporte, mediante la utilizacion de un evapora-

dor.

En nuestras observaciones hemos emplado un miéroscopio electro-
nico de alta resolucion tipo SIEMENS ELMISKOP 102, cuya tension de acele
racion presenta un rango que comprende seis valores desde 20 Ky hasta 125
Kv, normalmente se ha trabajado a 100 Kw. Se ha utilizado un portamuestras
goniométrico de doble inclinacion, hasta un maximo de + 450 y desplazamien—-

to vertical de 2 mm. E| equipo esta dotado de un dispositivo anticontaminante,
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que hemos utilizado en nuestras observaciones. E| método seguido, ha con-
sistido en la seleccion de los cristales a bajos aumentos, y posteriormente,
trabajar a alta resolucion de las areas seleccionadas de acuerdo con las ne

v

cesidades en cada caso.

j
La constante de camara K ha sido determinada a partir de mono-

cristales de trioxido de molibdeno obtenidos por oxidacion al aire de un hilo

de metal, mediante una descarga electrica en los dos extremos de un trozo

de dicho hilo, doblado en forma de v. Los cristales de MoO_, se recogieron
. A

3
A

directamente sobre la rejilla. En la figura 5-a, se'puede 6bservar la micro

grafia de uno de estos monocristales, que presentan habito hexagonal. El dia

grama de difraccidon de electrones correspondiente se presenta en la fig. 5-b.

Segln lo mencionado anteriormente, y teniendo en cuenta los pa-
rametros reticulares del MoO_ dados en la referencia (5-0508) de las tablas

3
- A.S.T.M. (90).

MoO3, sistema cristalino ortorrémbico, y cuyos parametros reti

culares son: a = 3.962 R; b=13.818 X; c =3.697 X

Midiendo las distancias medias entre los planos (00!) y (h00) re-
sulta: 12.16 x c = 12.16 x 3.697 = 44.98 = Kl

11.50 x a = 11.50 x 3.9662 = 45.56 = Ké

Calculando la media aritmética de ambas resulta finalmente una
constante de camara K = 45.27 A.mm, para el factor de ampliacion utilizado

en dicho diagrama (Y = 1.5 x .)
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BURSIL, HYDE, y PHILP (64,65,70) en sus estudios sobre los sis
temas T102.— T|203, T|02—Cr203, TlOZ—Fe203, observaron que el valor del es
paciado d (01 l)r, permanecia practicamente constante utilizandolo en la determi-

nacion de la constante de camara para cada diagrama de difraccion.

En el presente trabajo, se ha podido comprobar a partir de los dia-
gramas de difraccion de rayos X y difraccion de electrones, que esta situacion
se repetia de nuevo; por lo tanto, la reflexion (01 1)r, suministra un excelente
patron interno de medida en cada uno de los dia‘gr'amas de difraccion de electro
nes, en el eje de zona c;or'r*e‘spondiente,_ que como veremos mas adelante, suele
ser [ﬁl]r. De este modo, la constante de camara K, y los valores de los espa-
ciados interplanares, pueden ser medidos con un buen acuerdo. A pesar de la
enorme facilidad que esto supone en la interpretacidon de los diagramas de di-
fraccion, se ha comprobado repetidamente el valor de la constante de camara uti

lizando los diagramas del tridxido de molibdeno como patron interno.

-'3.2.7. Contraste de difraccion

Algunos materiales en estado solido y sobre todo, los minerales pre-
sentan un cierto desorden estructural segin se ha podido deducir a partir de los
datos de difraccion de rayos X y microscopia electronica de alta resolucion. Es
te desorden esta, normalmente relacionado con la presencia de defectos estruc-

turales o de composicion.

Por otra parte, los monocristales estan a menudo fragmentados en pe
quefios dominios separados por intercaras planas de diferentes tipos. El origen

de la fragmentacion se atribuye normalmente a una transformacion de fase, que



- 41 -

suele ir acompafiada de una disminucion de la simetria. E| orden puede ser de

naturaleza quimica, magnética o eléctrica, esto es, atomos de diferentes es—
- 2 - - ‘ - , -

pecies quimicas puede ocupar diferentes subredes; los dipolos magneticos pue

den ordenarse ferromagnética o antiferromagnéticamente etc.

En los solidos reales tenemos pues que, considerar y caracterizar
microestructuras complicadas, entre los que se incluyen los siguientes efec-
tos (91, 92):

]
M
a) Cambios en la orientacion, con o sin variacion en la estructura

o composicion, esto es, granos, maclas, precipitados.

b) Defectos de la red: puntuales, lineales, planos y de volumen (efec

tos debidos a desplazamientos elasticos).

c) Transformaciones de fase:

1. Cambios en composicion, pero no en la estructura.
2. Cambios en composicion y estructura.
3. Cambios en la estructura, pero no en la composicion.

4. Fronteras de interfases.

CONTRASTE DE DIFRACCION

Un haz de electrones al atravesar una muestra, experimenta un pro-
ceso de difusion por los dtomos de eésta. Las inhomogeneidades existentes en la
preparacion hacen que los mencionados procesos de difusion resulten mas acu-

sados en unas regiones que en otras. Esto implica que la distribucion de inten-
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sidad a la salida de ia muestra ya no es uniforme, sino que varia de un punto
a otro.

Esta distribucion de intensidad se constituye en objeto para el sis
tema dptico formado poE las lerites del microscopio e!ectrénico. Asi pues,
las variaciones existentes en dicha distribucion se traducen finalmente en va
riaciones de intensidad sobre la imagen final en la pantalla. La expresion
"contraste' representa una medida de dichas variaciones de intensidad en ca
da punto de la estructura de una micrografia electronica. Se dice que el con
traste es elevado, cuando lo son las variaciones de la mencionada intensidad.

5

El contraste es una imagen determinada és funcion fanto de-la naturaleza de
la interaccion del haz con la estructura de la muestra, como de las propieda
des y ajuste del sistema optico. Existen varios factores que contribuyen al
mismo y se pueden clasificar en 6 grupos principales: 1. Fenéomenos de con-
tornb; 2. Esparcimiento amorfo; 3. Contraste de difraccion; 4. Refraccion; 5.

Campos deflectores; 6. Factores debidos al instrumento (86).

Como hemos dicho anteriormente,el contraste es debido a que una par
te importante de los electrones, que penetrarian por el cono de entrada si no
hubiese muestra son difundidos por los atomos de ésta fuera de dicho cono. Es:
tos electrones difundidos se pierden en las paredes de la columna, piezas po-
lares, etc., pero, en deter‘i’ninadés circunstancias, pueden ser reimpulsados
dentro del cono de entrada, dando lugar a la aparicion de un fonde difuso. Pa
ra evitar este Gltimo proceso, se introduce el diafragma de objetivo. Lo anterior
.es valido independientemente de la naturaleza de la muestra; sin embargo, si
ésta es cristalina, la nathaleza periodica de los cristales hace que, en deter

minadas condiciones, los planos de una familia difundan en forma coherente la

onda electronica incidente; se habla entonces de difraccion por la familia de
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planos, y las condiciones anteriores consisten simplemente en que la familia

de dichos planos se encuentre cerca de una posicidon de Bragg.

El contrasté de difraccion se obtiene en la microscopia de trans-
mision cuando se cumplen las condiciones arteriores; para ello, se coloca un
diafragma en el plano de la lente objetivo.y con &l se selecciona el haz trans
mitido, o uno de los difractados, para formar la imagen final sobre la panta-
lla;de esta imagen se dice asi que presenta contraste de difraccion. Bésicameg
te, dicho contraste esta producido por el hecho de que las distintas zonas de

hY
un cristal difractan de manera diferente ,. ya que las muestl:as reales no son
cristales perfectos, sino que poseen cambios en las posiciones atomicas, y
orientaciones locales diferentes de los planos cristalograficos en torno a
los distintos tipos de defectos (dislocaciones, maclas, fronteras de grano...).
Esto daréa lugar a fendomenos tales como: cambios en las condiciones de difrac
cion, esto es de la desviacidon existente con respecto al valor correspondien-
te a la condicidon de Bragg (s) y de los vectores g de reflexion;cambios en el
factor de fase al atravesar el haz las intercarasio en el factor de estructura
y espesor efectivo, es decir, en la distancia de extincion. La situacion pue-
de llegar a ser bastante compleja, especialmente cuando la densidad de defec
tos es elevada o bien si estos interaccionarn como ocurre en el caso de los
cristales muy deformados. Es evidente por otra parte, que ur cristal per‘feg

to no daria lugar a contraste de difraccion.

Si el haz utilizado para obtener la imagen es el haz directo (‘iran_s_
mitido), la imagen final se denomina de campo claro; mientras que,si es uno de
los haces difractados,dicha imagen se denomina de campo oscuro. Para conse
guir una imagen en campo claro es necesario pues interceptar la intensidad

transmitida, con lo que Unicamente alcanza el plano de imagen la intensidad
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difractada,esto puede conseguirse sin dificultad, mediante la introduccion de
una apertura excentrica por debajo del plano del objeto. Pueden conseguirse
resultados analogos empleando una apertura centrada e inclinando el haz, pe

ro esta disposicion exige una alteracion del sistema de iluminacion.

El contraste de difraccion de electrones es un método ideal para
la caracterizacion de los defectos extensos, que constituyen una parte del ob
jeto de nuestro estudio. Desde el punto de vista de observacion e identifica-
cion de planos CS aislados, e‘l contraste de difraccion es nico. La combina-
cion de tecnicas de imagen de‘\campo claro y oscuro, y el analisis de los dia-

gramas de difraccion correspondientes es esencial en el procedimiento de la

caracterizacion de dichos defectos.

En los trabajos del estudio de contraste se recomienda la utiliza-

T4 vl - " rd . - -

cion de solamente dos haces electronicos, esto es, que Unicamente sean visi
bles en el diafragma de difraccion el haz transmitido, y un haz difractado de
intensidad elevada. Generalmente, la informacion requerida para el estudio

y la interpretacion de los diagramas de difraccion que presentan condiciones

de doble haz, consiste en el conocimiento de la orientacion de la muestra, di
reccion del vector difractado, signo del valor de la desviaciéon de la condi-

cion de la ley de Bragg (s), y espesor de la muestra problema.

"7 3.2.8. Resumen de las teorias cirnematicas y dinamica de difrac-

.l
cion.

Como ya se ha indicado anteriormente, el problema consiste en

calcular la distribucion de intensidad del haz en |la superficie mas baja del
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cristal, ya que las lentes se limitan a ambliar‘ dicha distribucion. Los proce
sos de transmision y dispersion (difraccior) del haz de electrones en los cris
tales reales son muy complicados, lo que implica, que el calculo de la men-
cionada intensidad, es asimismo dificil.

| ,

Existen dos tratamientos tedricos para su estudio que son las
teorias cinematica y dinamica de la difraccion de electrones; ambas suminis-
tran un valor para la intensidad del haz procedente de la superficie mas ba-
ja del cristal. La teoria cinematica original de HIRSCH, HOVIE, WHELAN,

%

(93), da cuenta cualitativamente del contraste de los defectos mas importan-
tes. Sin embargo, la teoria cineméatica es unicamente aplicable a muestras
delgadas, y para condiciones ligeramente diferentes de la posicion exacta da
da por la ley de Bragg (|s| > o), y sblo es valida cuando la amplitud del haz
difractado es pequefia en comparaciéon con la del haz transmitido; ademéas, no
tiene en cuenta en su tratamiento la dispersion adicional del haz difractado.
"La teoria dinamica tiene en cuenta este efecto, es decir, las interacciones en
tre las ondas difr‘actadasAy no difractadas, asi como.los haces con esparci-

«

miento mialtiple.

La distancia de extincidn es un concepto importante en la técnica
de difraccion de electrones. Si se tiene un haz electronico incidente sobre
la superficie de un cristal, al progresar la propagacion de dicho haz a tra
vés de aquel, la amplitud del haz difractado aumentara segln el haz direc-
to va siendo dispersado tal y como se indica en la fig. 6-a. Asi, a una pro-
fundidad particular en el espesor de la seccion cristalina, la amplitud del

haz difractado sera maxima. La distancia de extincion tg es dos veces esta
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distancia; es decir, que a la distancia de extincion la intensidad del haz di-
fractado es maxima,luego pasa por un minimo, y de nuevo se hace maxima de
bido a la posterior dispersion del haz difractado, etc. La distancia de extin
cion para la reflexion g (K1) puede ser escrita segin HIRSCH y col. (93)

mediante la expresion:

t mv 0
- Cc cos
g(hKI) = , donde:
AF
9 (K1)
\ N v

Vc = Volumen de la celda unidad. ' -
F = factor de estructura para el vector g de la red reciproca de la re-

9(hK1)
flexion (hK1).

8 = angulo de Bragg.
A = longitud de onda asociada a los electrones corregida por el efecto rela-

tivista.

Este efecto se observa como bandas en el cristal; la reduccion en in
tensidad de las bandas, con el aumento de este ltimo del espesor del cristal
es un ejemplo del efecto de absorcion andmala, esto es, la absorcion de los
electrones dentro de la muestra. Para bandas de espesor, el periodo de osci
lacion de la intensidad con el espesor, en el caso de que se cumpla la condi-

cion exacta de la ley de Bragg (s| =~ o), es igual a la distancia de extincion.

La teoria dinamica es aplicable en el caso de laminas gruesas, y
cuando se cumple practicamente la condicion de Bragg (s| = 0); estas dos con
diciones prevalecen normalmente en un microscopio electronico ordinario

de trabajo. Como se ha mencionado anteriormente, en la teoria dinamica los
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electrones del haz difractado pueden ser dispersados, existiendo ademas una
interaccion continua '"dinamica" entre dos o mas haces electronicos. La inten
sidad difractada puede llegar a ser igual en magnitud, a la intensidad inciden

1

te.

Para calcular la amplitud de los haces electrdnicos que se han pro
pagado a través del cristal, se puede utilizar la denominada "aproximacion de
la columna', fig. 6-b, en la que se considera que, la contribucion a la inten-
sidad en un punto de la cara inferior del cristal procede Unicamente de los ato
mos situados en una columna c}e unos pocos A de diametro,-paralela a la direc
cion de los haces difractados, es decir, supone que la funcion de onda en la
superficie mas baja de una columna delgada de un cristal con una falta, es la
misma que en la superficie de un cristal de extension lateral infinita, con la
falta situada paralela a la super‘ficie y presentando el mismo vector de despla

zamiento.

Por lo tanto, un cristal que contenga una falta inclinada puede
considerarse formado por una serie de columnas, con la falta a diferentes

profundidades dentro del cristal.

Por otra parte, los dc;fectos planos pueden describirse er: termi-
nos de vectores de traslacion, denominados vectores de desplazamiento
R (x, vy, z),. ya que representan los desplazamientos de unos atomos, con
, relﬂacién a sus posiciones normales en la red. Debido al desplazamiento de
ios atomos dentro de la columna sombreada (fig. 6-b), por la presencia del
defecto, se origina una diferencia relativa de fase en las ondas difractadas,

.

a ambos lados del plano frontera de la falta, que viene dada por la ecuacion:
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@ =27 . g. R, donde:

a , es el angulo de fase.
g, es el vector reciproco de la reflexion operante.

R, es el vector general de desplazamiento.

De esta forma, en un crictal con defectos se incluye el factor a,

en las ecuaciones de la amplitud de la onda difractada, pudiendo escribirse,

(92):

’ x
¥ A oo w
) e><p(27fl(9+s). (r~ﬂ+R))dZ
cristal
o bien: ¥ . exp (2“' S f‘n)exp (Zﬂl.gR) dZ
cristal

cristal perfecto contribucion del defecto

Varios autores, entre ellos GEVERS, van LANDUYT y AMELINCKX,
(94-99), han deducido expresiones matematicas para el calculo de las intensi-
dades de los haces transmitido (T) y difractado (S) en un cristal de espesor Zo
en el que existe una falta de apilamiento inclinada con respecto al haz electroni
co y representada la linea de trazos A—E, y situada a una profundidad Z], (fig.

6-b), en presencia de absorcidon. Las ecuaciones propuestas son las siguien-

tes:
a) IT = IT(U + IT(Z) + IT(3)
donde:
2 2
IT(1)= x_+cos (a/2) [cosh(21roi Zo+46)+cos (2n0r+2;p)]

20 + xz) ,2
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sen2(a/2) :
1_(2) = [cosh41rc. u+ cos 4no u]
T 2.2 i r

2(1+x)

2 2 2 3
1. (3) = xen (a/2) x +cos (a/2) [sen(ZﬂO Z,+¢).senh (21 o Z +
T i 2 r i 2
(1 + x2)

b4

+26) + sen (27w 0r22 + ¢)sen (27 o, Z, +2 e)]

b)! =1 (D+1 @ +1 (3
s s s s

x2 + cosz( /2)
a [cosh(21r o, Zo+4¢9 ) -cos(2n o Zo+2 ¢)]

I ()= -
s ' 2 (1 +x2)2 > . . -

: 2
| (2) = —==0 (o/2) [cos h4m 0 u-cos 4mno u]
s 2.1 + x2)? ! r
2 2 3
I (3) = =22 (a/2) . x_+ cos (a/2) [sen 2mno Z. +¢ ).
s r 1

O+ x2)2
.senh(2m o, Z_-26 )-sen(2m ¢ Z_ + ¢)senh (2n5. 2 +Ze)]
i 2 r 2 i1
. donde: Zo, es el espesor de la muestra; 2] y 22' los espesores, definidos en la

figura 6-b,

x=st_; s, error de excitacion

t_, distancia de extincion

Las otras funciones ¢, 8, or, a, son funcion de x, y sus defini-
ciones se pueden consultar en los trabajos originales (HASIMOTO, 1961, (98);

HIRSCH y col., 1965 (93); AMELINCKX y col., 1972 (97).

Segln se ha expuesto anteriormente, la amplitud de la onda del haz
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de electrones para un cristal perfecto, es modificada por el factor de fase
a=27Tg R =2r.N,N puede ser cero, entero o fraccionario. Es aho
ra posible, determinar el vector de desplazamiento R (x, y, z) de una fal
ta aislada, ‘conociendo el factor de fase a y la reflexidon operante §(hKI) .
El valor de o puede ser estimado a partir de imagenes de campo claro y os
curo de varias reflexiones. E| caso de mayor utilidad en trabajos de con-
traste es cuando las bandas de espesor désaparecen, porque a es enton-
ces claramente igual a cerc, y pocas ambiguedades pueden presentarse; el
método a seguir (91), consiste en encontrar tres reflexiones ; linealmen-
1y
te independientes, en las que los defectos sean invisibles. Entonces se pue

de escribir:

gi.R =Ni, i=1,2,2

donde: Ni, debe ser cero o un nimero entero.

Para poder dar valores arbitrarios a ni, es necesario restringir
los valores de gi utilizados en el sistema de ecuaciones, a los 6rdenes mas
bajos de reflexidn, para los que una falta esta extinguida; siR (x, vy, 2)es
una solucion del sistema, entonces -R (x, y, z) también lo es, y estas dos
soluciones no son necesariamente equivalentes, a menos que la diferencia
entre ambos vectores, (esto es 2R), sea, asimismo, un vector de la red
reciproca.-Una combinacion lineal de dos soluciones es tambien solucion del

sistema.

El plano de la falta se obtiene facilmente, si se consigue orientar
la muestra de modo que, la falta esté paralela al haz incidente; continuando

con las rotaciones necesarias en el sistema de lentes del microscopio, el
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vector de la red reciproca normal a la falta define su plano.

La teoria dinamica predice la dependencia de la intensidad de las
bandas de esbesor-, sobfe el signo dea (en el casode a#7m). En campo cla-
ro par‘é @ poSitivo, la primera banda es clara; mientras que, para o nega-
tivo, la primera banda es oscura. Lo contrario se cumple para imagenes en
campo oscuro. Estos criterios pueden utilizarse, para determinar si una fal
ta es intrinsecao extrinseca se dice, que una falta es extrinsecacuando sur
ge por insercidon de un plano e{(tra de atomos en la estructura del material, e

intrincsecasi el defecto se origina por la eliminacion de un plano de atomos.

J. VAN LAUDUYT y col. (95) han asignado dos letras griegas a
diferentes tipos de defectos planos: fronteras-a , definidas como las que pre
senta un Unico cambio de fase al atravesar la falta el haz de electrones; mien
tras que, fronteras-§ , cuando hay un cambio en las condiciones de difraccion

a cada lado de la falta, este cambio viene dado por la expresion:

§ = .t - S, .t
Sy-19 90 t9
Como ejemplo de fronteras tipo a se pueden citar las faltas de api-
lamiento y los planos CS; mientras que las maclas y las fronteras de domi-

nios son ejemplo de fronteras §. Existen asimismo fronteras mezcladeq y§ .

En la tabla I11-1, se presenta un resumen de los tipos de defec-
tos mas comunes en los materiales cristalinos; asi como, las caracteristicas

referentes al tipo de imagen, diagrama de difraccion, y criterio de extincién



- 52 -

de dichos defectos (91).

.3.3. RESONANCIA PARAMAGNETICA ELECTRONICA (R.P.E.)
’

El electron tiene un momento angular intrinsecc, conocido como es
pin, y que se representa por S. El espin electrbnico viene caracterizado por
el nlmero cuéntico s = 3 y su componente a lo largo de una direccidon determi
nada, designada generalmente como eje z, puede tomar solo los valores

¥ ¥ h/2m , siendo h la constante de Planck; estos valores estan caracteriza

L)
A

- AY - .
dos por e! nimero cuantico ms = ¥ 3.De este modo , un electrdn presenta

dos estados diferentes de espin, que se designan como:

m = +3% (H) o o

m = -3 () o8

El espin del electron da origen a un momento magnético, My cu-
- ya componente en la direccion del eje z, H . z puede tomar solamente los
valores correspondientes a los niimeros cuanticos ms =+ 3. La relacidn
existente entre Ue z y m_ viene dada por la expresion:

z
Mo =m_. 9.8 » donde:

B, es una constante (conocida como magneton de BCHR y

28

, _ 1 )
" que presenta el valor de 9.2732 10 J. gauss ;ge, es una constante adi-

mensional que, en el caso de un electron libre toma el valor de 2.00232.

Para la resonancia de espin electronico la direccion del eje z se
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identifica con la del campo magnético aplicado. En estas condiciones es la
z s e ~
componente e del momento magnético fa que resulta responsable del com~
. ' ’, 2 e -
portamiento del electron en el campo magnético externo. En ausencia de es
te campo magnetico los dos estados de espin, con m_ =+ 3y m_ -3 son de-
[ .
generados; ahora bien, cuando se somete a un campo magnético externo Ho
una sustancia que contiene electrones desapareados, estos adquieren una
rd - - - rd . - T4
energia adicional, es decir, el campo magnetico externo en la direccion del
eje z, interacciona con el momento magnético del electron, provocando el
desdoblamiento del estado doblete en dos niveles energéticos diferentes
A3
A Y
(efecto Zeeman) . La energia de interaccion E, viene dada’por la formula-

cidn clasica por:
z
E = -u Ho = m g B Ho

por lo que los dos niveles de energia correspondientes a los dos estados de

espin son:
2 9 o

E. =+3 g B8 Ho
e
siendo la diferencia energética entre ambos niveles:

AE = E2 -E1=ge g Ho.

Los electrones en el estado mas bajo de energia (ms = -31) pueden
ser excitados al estado mas elevado (ms = +3) mediante una radiacion electro-

magnética cuya frecuencia, vo, cumpla la condicion:
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hv =pAE = ges Ho

que se denomina como cordicién de resonancia. La observacién de estas tran
siciones constituye la base de la espectrocopia de R.P.E. La condicidn de re
sonancia puede alcanzarse experimentalmente bien sea variando el campo H,
o variando V , (o ambas a la vez). Por razones técnicas, sin embargo, se
prefiere mantener constante la frecuencia y variar la intensidad de campo has

ta alcanzar la resonancia.

]

En la fig. 7-a (ldO), se indica la representacion del desdoblamien
to de los niveles de espin de un electron bajo la influencia de un campo magné
tico externo, asi como la sefial de resonancia de espin, fig. 7-b, correspon
diente a la transicion ms =-3 —> mS = + 3. En la practica esta sefial sue
le registrarse como la derivada de la intensidad de absorcion, A, con respecto

a la intensidad de campo H, y en funcidon-de H, es~ decir dA/dH, frente a H.

.3.3.1. Sistemas multielectronicos

De momento sdlo se ha considerado la interaccion de un electron

con un campo magnético externo. Sin embargo, los electrones en los atomos

- rd , - s , -

o iones poseen, ademas del momento magnético de espin un momento magnéti

co angular, ambos momentos interaccionan entre si dando un momento magnéti
co resultante, es decir, que en un estado atomico, cuando se tiene en cuen-
ta la interaccion espin-orbital, Gnicamente quedan definidos el impulso angu_
lar total y su componente en una direccion, (101). Los impulsos angulares de

P . s - ep e - -
orbita y de espin carecen de significado preciso, y lo mismo ocurre, natu-

y Sy MS. Se cono-

ralmente con los nlmeros cuanticos respectivos L, M

L
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cen dos formas limites de interaccion denominadas:

2, - Acoplamiento de RUSSELL-SAUDERS, o LS.

22 .- Acoplamiento JJ.

) ’

En el acoplamiento LS se supone que los impulsos angulares orbi-
tales de cada uno de los electrones l—' estan fuertemente acoplados entre si,
para dar el impulso angular total de brbita L , de donde resulta que los esta—
dos electronicos con distinto valor de L tienen energia distinta y, asimismo,
vque los impulsos angulares'de e§pfn de cada uno de los electrones, gi , estan
también fueriemente acoplados entre si, para dar el impulso total de espin S ,
con lo que los estados con distinta multiplicidad tienen también erergia dife-
rente. Por el contrario, se supone muy débil el acoplamiento entre los impul-
sos totales de brbita, L y de -S_, para dar el impulso angular total J. Esta de
bil interaccion, de naturaleza magnética es responsable del desdoblamiento de
los multipletes con varios niveles o componentes muy proximos, que difieren

entre si en el valor de J. Este acoplamiento puede representarse simbolica-

- mente en la forma:

. ) — (L, S)—J

9 ) (sl.s , S

'3, es s e s 2 3’-oao-

En el acoplamiento JJ, se supone una fuerte interaccion espin orbi
ta para cada uno de los electrones, es decir, que se acoplan fuertemente los
impulsos orbitales, T' , con los respectivos de espin, -s—l , para dar el impul-
so angular total, }i—’ para cada electron. Estos impulsos angulares individua-
les, I , se acoplan por el contrario, muy débilmente, para dar el impulso an-
gular total J. Simbodlicamente, este acoplamiento puede representarse en la

forma:
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——bJ

(ll,s]) (12,52) (I3, 53)-........"‘__." (j],jz, j3.....)-—-.

En este caso, carecen de significado los impulsos angulares tota-

les de érbita L , y de espin S, y naturalmente los nlimeros cuanticos L yS,
teniendo solo sentido J y MJ.
El acoplamiento LS describe con suficiente aproximacion la situa-

cion para los iones de la primera serie de transicion.

' \

3.3.2. Estrucura fina : . -

La mayoria de los iones de los metales de transicion, presentan
mas de un electrdon desapareado en su estado fundamental, es decir S> 3.
Por la aplicacion de un campo magnético externo Ho, este estado fundamen
tal se desdobla en (25 + 1) niveles energéticos entre los que pueden producir
se transiciones electronicas sin mas limitaciones que la impuesta por la regla
de seleccion AMS = I. 1. En el caso mas sencillo, todas estas transiciones
tendrian lugar a la misma frecuencia, dando lugar a una linea Unica en el es
pectro de R.P.E. No obstante, cuando el idon paramagnético se encuentra en
presencia de un campo cristalino,_ es frecuente que se produzca un desdobla
miento de los niveles de espin alin en ausencia de campo magnético externo.
Este fenbmenp se conoce como desdoblamiento en campo cero y el espectro

de resonancia mostrara, por lo tanto varias lineas, a cuyo conjunto se deno

‘mina estructura fina de! espectro.

J3.3.3. Estructura hiperfina
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Si el niicleo del atomo (idon) paramagnético posee momento magné-
tico aparecera - una . interaccion entre éste y el momento magnético elec-
tronico. Este efecto puede tratarse tedoricamente bien como una interaccion
entre el momento magnético nuclear y el campo magnético creado en el niicleo

, 3 v - rd - - .’
por la nube electronica, o bien en terminos de la interaccion entre el momen

to magnético electrénico y el campo magnético creado por el nicleo (102).

El espin nuclear esta caracterizado por un nimero cuantico | que
puede tomar los valores: 0,-{-, 1,3/2, 2 .... . En presencia de un campo mag
»

nético externo, la componente de | en la direccion del campo, M_, puede to-

. |
mar (21 +1) valores observables que corresponden a las posibles orientacio-
nes del momento magnético nuclear con relacion al campo externo aplicado,
y vienen caracterizadas por el nimero cuantico Ml =(l, I-1, ....., =1). En
presencia de un campo magnético de intensidad elevada, los momentos angula
res nuclear y electronico estan cuantizados independientemente, y el campo
magnético local, H local , creado por el momento magnético nuclear se suma

vectorialmente con el campo magnético, H externo, para dar un campo efecti

vo, H efectivo, que vale:

H ef. = H ext. + H loc.

dado que existen (21 + 1) valores posibles de M, habra también (21 + 1) va-

|
lores posibles de H loc.; esto significa, que, en general, se observaran
transiciones de resonancia a (21 + 1) valores distintos de! campo magnéti-
co externo. Como consecuencia, se produce un desdoblamiento de las lineas

de resonancia que se conoce como estructura "hiperfina' del espectro. EI
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ejemplo mas sencillo .de estructura hiperfina, es el de un atomo o idn, en el
que S=3,L =0, | =%, donde cada nivel electronico (MS =+ 3), se desdobla
en dos subniveles (M, = + 7). Los dos valores del campo magnético externo pa

i
s
ra los que tiene lugar la transicion de resonancia vienen dados por:

Ho = (Ho' £ A/2) = (H', - AMI)’ donde:

A/2 es el valor del campo magnético local.
Ht',, es el valor del campo magnético externo necesario para producir re

\
. ) .
sonancia cuando A =02 . . -

La magnitud A, que se mide por la separacion entre dos lineas del

espectro hiperfino, se denomina constante de desdoblamiento hiperfino.

En general, todo atomo (i6n) paramagnético cuyo nicleo posee momen
to angular resultante es susceptible de presentar estructura hiperfina en el es-
pectro de resonancia. Por otra parte, los nicleos con nimero par de protones y
_neutrones presentan | = o, si el nlmero de ambos es impar, los valores de | =
1,-2,3, «.. y por {ltimo, los niicleos en los que el nimero de uno es par y el del

otro es impar el valor de | = 1/2, 3/2, 5/2.

*7 3.3.4. El tensor g

El factor de desdoblamiento espectroscopico, g, se define a partir de
la condicion de resonancia hv, =98 Ho’ este factor para el caso de un electron
libre, presenta el valor de 2.00232; si los electrones estan ligados a atomos o
iones, el valor de g se desvia del anterior. Las causas de desviacion son debidas
principalmente a Iasvinteracciones magnéticas por la presencia de momento magne

tico angular orbital de los electrones desapareados. Asi, los iones que no poseen
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degeneracion orbital en su estado fundamental, tales como Fe y Mn , presen

tan valores de g proximos al del electron libre.

En general el valor de g, varia con la orientacion del campo de cris
tal con relacion al campo magnético externo. Esta anisotropia del factor g puede

resumirse mediante un tensor de segundo orden que, en un sistema cartesiano ge
neralizado, se puede escribir de la forma:

Inx ?xy Sz
hY
= 9
9 gyx Yy gYZ
9% gzy 92

En la mayoria de los casos, el tensor g es simétrico (gik = gki)’ y

es decir un sistema de ejes para los que:

o
XX
d = o o '
g ‘ gYY I I
o o gz2

Los elementos de dg reciben el nombre de valores principales del ten—

por lo tanto existe un sistema de ejes principales que permiten su diagonalizacion;

sor g. Si los tres ejes X,Y,Z, son equivalentes, como en el caso de un octaedro,
tetraedro, cubo, ... g =g
X

=g vy el factor g resulta isotropo. En el caso de
vy zz
un cristal que presenta un eje de simetria Unico de orden ternario o superior (eje

z), los ejes X e Y resultan equivalentes, por lo que gxx= gyy’é de gzz' Normalmen
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te en este caso se designa al factor g enla direccion paralela al eje de simetria
como g, ( es decir, 9, = gzz)’ y el valor de g en la direccion perpendicular al
eje de simetria se indica (g, = = ).
y ‘ g.L g.l. gxx gyy
?

- 3.3.5. Procedimiento experimental

El estudio por R.P.E. ha sido efectuado en un espectrometro (JEOL),
modelo JES-PE - 3X, -(emplea como generador de microondas un Klystron ,traba
jando en banda X, frecuencia : 9.1-9.6 JHz, hv - 0.3 cm—1), con potencia de sali

da variable, entre 0.1-100 mW): Usa una modulacion de 100 KHz.

Las muestras se introducen en una cavidad resonante cilindrica que, a
traves de un diafragma circular ajustable', se acopla a la radiacion, conducida has
ta la misma por un gufa de ondas rectangular. Los espectros pueden registrarse a
temperatura ambiente, o bien a temperatura de nitrogeno liquido (T = 77 oK), con
ayuda de un vaso Dewar con prolongacion de cuarzo de pureza espectrsocopica, in
’,clufdo en los accesorios del espectrometro. Asimismo, se dispone de un sistema de
tempefaturas controlables, que permiten mantener la muestra entre T = 100 OK y
T= 580°K, durante la obtencion del espectro, por medio de un sistema combinado
de flujo de nitrogeno frio o de aire.y un horno calefactor del mismo, situado a la en

trada de la cavidad resonante.

En e! calculo de los valores de los parémétros del espectrometro se ha
utilizado como patrdn interno una solucidon sélida MgO + Mn2+, cuyo espectro esta
constituido por una estructura hiperfina de seis picos caracteristicos, igualmente es
paciados, con un factor de desdoblamiento g = 2.0066, muy proximo al del electron |i

bre.
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Teniendo en cuenta, gue los kelementos metalicos titanio y vana-
dio presentes en los materiales objeto de estudio de la ptl"esente memoria,
pueden adoptar diferentes estados de oxidacion, seglin las condiciones de
tratamiento, se ha utilizado |4 técnica de R.P.E., con el fin de llegar a
saber;*, en que forma se han incorporado los iones V3+ en la red del dioxi-

do de titanio (TiOz).

La técnica de R.P.E. es particularmente sensible y Gtil en el
estudio de sélidos dopados cpn una débil concentracion de iones paramagné
A Y
ticos; permitiendo determinar la simetr‘fa del entor:no de IZ)S mismos y su
posicion reticular o intersticial a partir de los valores del parametro g.

(factor de desdoblamiento espectroscopico).
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I11. RESULTADOS Y DISCUSION

Los resultados experimentales del estudio por microscopia y difrac
b
cion de electrones iran describiendose en el curso de la discusion, en la me-

dida en que ello sea conveniente para una mayor claridad de la misma.

Dada la amplitud del margen de composicion estudiado 99.912%

TiO2 +0.188% V20 — 51.600% TiO2 + 48.400% VZO , y la variedad de los

3 4 3
fendomenos fisicoquimicos y en particular estructurales qlie aparecen en el mis
mo, nos ha parecido conveniente dividirle en diferentes regiones, de acuerdo
con las analogias existentes dentro de cada una de ellas. Es evidente sin em-
bargo que, dado que nuestro interés consistia en el analisis global de dicho
margen de composicion, esta discusion no terminara sin estudio comparado de

los resultados obtenidos en todos y cada uno de dichos margenes composicio-

nales.

I11.1. MARGEN DE COMPOSICION MOX; M=V +Ti; x=1.999-1.972

- J11.1.1. Defectos aislados

El citado margen de composicion abarca la region comprendida en

tre TiO2 dopado con 0. 188% V203 y TiO2 con 5.229% V203. Las muestras que

resultan, asi como sus composiciones y condiciones de preparacion, se indi-:

can en la tabla |, y se han denominado A1, B1, B2, B3, C1, C2, y D1.
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Los diagramas de Qifraccién de rayos X correspondientes, se han
presentado en las tablas 11-1 y | [-2; se puede observar una notoria simili-
tud en los mismos (vease figura 8), puesto que solamente aparecen las re-
flexiones del dioxido de titanio. El estudio detallado de estos espaciados,
por ejemplo en el caso de la muestra B3 (VO.OZO Ti6.980 O1 .990), permi-
te constatar que la introduccion de pequefias cantidades de vanadio en la matriz

del rutilo, da lugar a la disminucion en los parametros reticulares y, conse-

cuentemente, en el volumen de la celdilla unidad:

L}

RUTILO (Ti0,) (13) a=b Q) c Q) vigyh -
4.5937 2.9581 62.43
MUESTRA B3 4.590 (1) 2.956 (1) 62.27 (3)

Esta disminucion se suele atribuir (103) a la formacion de pares

V-V, analogos a los existentes en el VO_. No obstante, de este aspecto ha-

2
blaremos mas detalladamente al considerar los resultados de R.P.E.

El analisis de estas muestras por medio de microscopia y difrac-
cion de electrones indica,sin embargo, la existencia de varios tipos de defec
tos extensos, dispuestos en diferentes orientaciones cristalograficas. Des-

cribiremos,. a continuacion y por este orden, las faltas que aparecen en

(IOI)r y en (132)r~' ().

I11.1.1.1, Faltas en (]0”r‘

El estudio por microscopia y difraccion de electrones de la mues-

(*) El subindice r se refiere a la celda o subcelda rutilo, TiOz.
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tra Al (VO.OOZ Ti0.99801 '999) =0.188 % V203, que constituye la de menor
concentracion de agente dopante, suministra diagramas de difraccion de elec-
trones analogos al que se presenta en la figura 9-c, placa 3757. Este corres-
ponde a un cristal de estructura tipo rutilo en su eje de zona [1 00] e En el se
observa la presencia de un cierto alargamiento en las direcciones de los vec-
tores 50” y §0-1-.](,X)lo qué sugiere la presencia de defectos perpendiculares

a ambas direcciones. El angulo6 calculado entre estos vectores es de 65.520;
mientras que, el observado es de (65,5 + 0,5)°. En la fig. 9-b, placa 3752, se
presenta un diagrama de gifr‘accién de electrones correspondiente al mismo cris
tal y que presenta condiciones“de doble haz para la reflexién 5 (OlT)r; en dichas
condiciones, las faltas son visibles con marcado contraste, en imagenes de cam

po claro, fig 9-a, placa 3753, y campo oscuro. E| angulo experimental, obser-

. o
vado entre estas faltas en la citada micrografia, es de (66.0 + 0,5) .

En la fig. 10-a, placa 3617, se presenta una micrografia correspon-
‘diente a un cristal de la muestra B2 (VO.OZOTEO.QBOOI .990) «1.878 % .V203.
Puede observarse, especialmente en las proximidades del extremo del cristal,
esto es, donde la transmision electronica es mayor, la presencia de una serie
de bandas compuestas por franjas claras y oscuras. Este tipo de observaciones
puede atribuirse, - (como se ha visto anteriormente, en el estudio general del
contraste de difraccién) —, a la existencia de faltas en el cristal que no estan
paralelas al haz electronico. El correspondiente diagrama de difraccion de elec
trones se muestra.en la fig. 10-b, placa 3616, y puede interpretarse como debi_
do a un cristal de rutilo en el eje de zona [100] e Como en el caso anterior, del

analisis de la orientacion del cristal con respecto al diagrama de difraccion puede

deducirse que dichas faltas se encuentran paralelas a los planos (OII)P, lo que

(x) Para facilitar la composicion mecanografica, representaremos los vectores
reciprocos 9k POT 9 (hki)
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viene confirmado por el hecho, que se aprecia en la fig. 10-b, de que los ma-
ximos de difraccion presentan una cierta elongacion o alargamiento en la di-
reccion del vector § (011). Esto se observa aln mas claramente en la amplia
cion fotografica presenfada en {a fig. 10-c, placa 3616. Las faltas presentan
bandas de contr‘aéte débil. Por otra parte, en el diagrama no se observan con
diciones de doble haz; su utilidad reside sin embargo, en ser el punto de par-
tida para la determinacion de las caracteristicas de las faltas, y en particu-
lar para conocer el vector de desplazamiento por medio de la utilizacion de
las condiciones de doble haz que describiremos a continuacion.
N

Mediante el analisis de los espaciados ''d" observados y calculados,
asi como de los angulos correspondientes entre dichos planos de reflexion, se
han asignado, de un modo sistematico, indices de Miller a las reflexiones que
aparecen en los diagramas de difraccion para una serie de orientaciones dife—
rentes de la misma muestra. Las faltas son visibles con marcado contraste en
imagenes de campo claro y oscuro para las reflexiones: 5 (OIT), placa 3618;
- ‘g (011), placa 3622; g (033}, placa 3633, y g (130), placa 3637, indicados en
las figs. 11-a, (3619), -b; 12-a (3623), -b; 13-a(3631), -b —c; y 14-a (3636),
-b- (3637), - -c(3638) respectivamente, asi como para el vector reciproco
5 (031) placas 3642 y 3643. Mientras que, casi desaparecen para la reflexion
5 (002), placa 3640, fig. 14-d ; y  como se puede ver en el diagrama de di
fraccion, fig. 14-e, placa 3639, el segundo maximo de difraccion del doble
haz presenta un cierto alargamiento, y a la vez se hayan presentes varios
'otros maximos de difraccion muy débiles, lo que hace que las faltas no es-

tén extinguidas completamente (48).

Segin se ha indicado anteriormente, se trata de encontrar un vec
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tor de la red rutilo que satisfaga dichas condiciones de visibilidad e invisibili
dad. Dado que Bursill y Hyde (48) demostraron la operatividad del vector de
desplazamiento R = £ < 101> en el caso del sistema binario Ti-O, TiOZ_x,
nuestra eleccion de este vector es obligada en un primer analisis.
f

Como resumen de las observaciones efectuadas en las citadas mues
tras, en la tabla 111-2 se presenta una lista de los valores ; R = N, para
las diferentes reflexiones g (hK!) que mostraban condiciones de doble haz. En
todos los casos se tr‘ata\de ordenes de reflexion bajos. Asimismo,se puede com
probar en la mencionada tablé que existe un buen acuerdo -entre los valores de
N y las imagenes experimentales, se confirma de este modo que las faltas en

(101) poseen un vector de desplazamiento R = 1 < 101>.

Es interesante sefialar que la 6peraci6n cristalogréfica%(lOl) 3
€ IOT>$sobr‘e la estructura rutilo no produce variacion en la composicion,
sino que por tratarse de un desplazamiento paralelo al plano de la falta, fig.
15-a, da lugar a fronteras de desplaiamiento conocidas como fronter‘ag de
antifase APB (enla bibliografia inglesa "antiphase boundary'), en las cuales
la red de oxigenos es continua y las hileras de atomos metalicos estan despla
zadas mutuamente, es decir, en antifase. Efectivamente, el vector 3 < 101 >
conecta en la red rutilo, una posicion normal de la subred metalica, por ejem
plo (000) con una posicién normalmente vacta, por ejemplo (3, 0, 3), con lo
que el desplazarﬁiento de una porcion del cristal con respecto a otra, parale
lamente a un plano (101), coloca la correspondiente fraccion de atomos me-
talicos a posiciones octaédricas que normalmente estan vacias, por ello no

modifica la red de oxigenos, ni la coordinacion de los cationes.
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111.1.1.2. Fronteras de antifase AF’B (101) y planos CS (132)
conjuntamente.

La fig. 16-a, placa 3436, presenta un area de la muestra Ct,

(v, TiO =3.133% V203, con fuerte contraste en las faltas presentes pe-

1983
roodado que no estan paralelas al haz no se pueden ver claramente. El dia-
grama de difraccion de electrones correspondiente a esta orientacion se pre-
senta en la fig. 16-b, placa 3435, y se puede interpretar como un rutilo en el
eje de zona [31T]P. Con el fiq de conocer los defectos que originan dichos
tipos de bandas, se ha efectuadho, un anilisis del contraste observado para los
mismos en diferentes orientaciones, esto es para diferentes condiciones de di

fraccion, en la linea del estudio descrito en el apartado anterior.

Los dos tipos de bandas a que dan lugar los defecios presentes, son
visibles con fuerte contraste en imagenes de campo claro para las reflexiones:
g (130), g (130), y g (112) tal como se puede ver en las figs.: 17-a (3436) y
b (3445); 17-c (3461)-d (3460) y 20-a (3457)-b(3456) respectivamente. Mientras
que, para las reflexiones g (002), placas 3443-3444; g (131)y + g (QkO) con
k = par, ambos tipos de faltas son invisibles, tal y como se indica en las figs.:

21-a (3470) y b(3471) y fig. 20-c (3465) y d (3464) respectivamente.

Por otra parte, en las figs.: 18-b (3447) -d (3450); 19-b (3452) y
d (3454); y 21-d (3472) se aprecian condiciones de doble haz para las reflexio
nes: + g (011), + g (031) y g (120) respectivamente, y a partir de las image—
nes correspondientes observadas en campo claro, figs.: 18-a (3448) y c(3451);

19-a (3453) y c(3455); y 21-c(3473), se puede ver en todos los casos que las



- 68 -

faltas que denominamos tipo A estan visibles, l;nientras que el otro tipo de las
mismas indicado por B estan casi invfsibles. 'Par‘a el vector reciproco g(121) fig.
21-f (3474), se observa la imagen inversa, es decir, la visibilidad de los de-
fectos en B y practicamente extinguidas en A, fig. 21-f (3475). De nuevo, co-
mo se ha mencionado en el apartado anterior el que en una imagen determinada

la extincion de los defectos no sea completa puede deberse a la presencia de
reflexiones débiles, o bien a la presencia de un alargamiento en el segundo

haz electronico mas intenso, en las condiciones de doble haz que requiere es-

te tipo de estudios (48). ,

Dado que cada uno de los defectos extensos presentes, se puede de-
finir como una frontera de desplazamiento, la cual a su vez cristalograficamen
te viene dada por el producto Ho. §=(ho’ Ko’ Io) (uv w), donde (ho’ Ko, Io)
es la orientacion de la frontera y (u v w) es el vector de desplazamiento, de
nuevo se trata de encontrar un vector de la red reciproca que cumpla las con-
diciones de visibilidad e invisibilidad expuestas anteriormente. Por otra parte,
. y de la orientacion inicial de las faltas, fig. 16-a, con respecto al diagrama de
difraccion, fig. 16-b, se puede deducir que los dos tipos de faltas son diferen
tes en cuanto a su orientacion; el angulo experimental entre estas faltas es de
(64.0 + 0,5)o y el angulo calculado entre (132)r‘ y (101)P es de 64.40°. En
1.966, J. van Landuyt (104), propuso para los planos CS (132) el vector R =1/6
<211 > ; posteriormente Bursill y Hyde (48, 105) demostraron la operatividad
del vector R = 3 <011 > en este tipo de faltas. Si aplicamos a la ecuacion de
fase este vector y el compr‘obédo en el apartado anterior R = 3 < 101> para fron
teras de antifase APB, se deduce que las bandas originadas por los defectos
indicados por A, corresponden a planos CS (132) y los de la derecha indica-
dos por B a fronteras de antifase APB (101). Las observaciones indican que los

planos CS (132), estan siempre extinguidos para + gl011), esto es, la fami-
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lia de planos de la reflexion estan paralelos al vector de desplazamiento.

En el caso de reflexiones + g (0k0), la ecuacidn de fase indica que
si k es un nﬁrﬁer‘o enter‘o‘ par, las faltas situadas en los planos CS (132) son
invisibles, por el contrario para valores de k nlmeros enteros impares resul
tan visibles, -(si bien este caso no se ha observado)-; en el presente trabajo
se ha encontrado el valorde k=+ 4y k = + 2 en menor intensidad, fig. 20-d,
(placa 3464); sin embargo, para este tipo de reflexion + g (0k0), las fronte-
ras de antifase estan siempre ejxtinguidas independientemente del valor que

. -

tenga k.

En la tabla |11-3, se presenta un resumen de las observaciones
mencionadas anteriormente correspondientes a dicho cristal, con defectos
extensos de ambos tipos, esto es APB (101) y planos CS (132). En dicha ta-
bla, se indican los valores de g R = N, asi como la forma de la imagen obser-

vada en cada caso existiendo un buen acuerdo entre ambos.

Todas las observaciones descritas, y recogidas en la tabla 111-3,

indican que las faltas presentes en la muestra C_, en la que la proporcion ini

1
cial de V_O_ era de un 3.133%, s€ encuentran en dos orientaciones diferen-

2 3
tes (101) y (132) y, asimismo, que los vectores de desplazamiento caracteris
ticos son 3 <1OT>r y 3 <0T1>>P respectivamente. Las faltas en (101) han sido
descritas en el apartado anterior, donde se indicd que eran del tipo APB; me

rece la pena detenerse un momento a considerar los defectos en (132).

Puesto que el vector 3 <011 > no es paralelo a los planos (132)r,
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fig. 15-b, —(el angulo que forman es de 80.070)—, es evidente que para su
aplicacion a la estructura rutilo en los planos (132) es necesario eliminar
oxigenos. En la fig. 22-a, (adaptado de BURSILL y HYDE (48)), aparecen
repr'eg.entadas la secueﬁcia y composicidon de los planos de tipo (132) tal y
como ;e dan en el rutilo, mientras gue en la fig. 22-b, se presenta dicha
secuencia después de eliminados dos planos O,, o sea un plano de oxigeno,

2
y posterior aplicacion del vector 3 <011 >

La presencia de faltas del tipo CS (132) implica pues, necesaria-
“mente,la variacion de la composicion del material. Ello era de esperar por
cuanto, suponiendo el proceso de sustitucion de V_O_ en TiOz, por cada dos

23
vanadios que se introducen falta un oxigeno para la composicion MO,_. Lo in-

2
teresante en este caso es que esos oxigenos ausentes no estan en forma de
vacantes distribuidas al azar en la estructura, ni tampoco en forma de vacan
tes oxigeno ordenadas, sino que han sido asimiladas por la estructura rutilo,
" con formacidn de un defecto extenso que implica cambio de composicion. No
obstante, es evidente qué algunas vacantes deben existir en el sistema, no
hay mas que recordar las ideas contenidas en el trabajo fundamental de
SCHOTTKY y WAGNER (1). Ello nos lleva a sugerir que la presencia de
.defectos extensos de tipo CS (132), en la introduccion de V203 en la estruc
tura rutilo no implica necesariamente la eliminacion de las vacantes oxige-
no, sino Unicamente limita el nimero maximo que puede adoptar dicha es-
| ;» dicho I
mite esta alrededor de un 3%. A partir de ahi, el proceso de introduccion

tructura. De acuerdo con la composicion global de la muestra C

de vanadio conlleva la formacion de defectos extensos.
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I11.1.1.3. Planos CS (132)_

En el apartado anterior se ha observado que para la muestra C

(v, ‘TI)O,'.983 = 3.133%‘V203,

pos: APB (101) y planos CS (132). Vamos a considerar los defectos presen

] ’
los defectos presentes eran de dos ti-

tes en la muestra C2’ cuya composicion nominal es igual a la de la muestra
Cl » puesto que procede de la misma, pero que ha sido sometida a mas trata-

mientos téermicos (vease tabla 1). En primer término la muestra C2 se trato
a 1200° K, durante un tiempo de tres dias y ulterior congelacion en nitroge-
. A
no liquido; a continuacion se mantuvo a 13730 K, durante un tiempo de reco-
cido de trece dias, y enfriamiento final rapido en nitrogeno liquido. Durante
estos nuevos tratamientos la muestra se mantuvo en ampolla de cuarzo en va
cio para evitar su oxidacion al aire. La Unica diferencia observada entre
ambas muestras mediante el analisis de difraccion de rayos X, como se pue
de apreciar en la tabla |1-2, es la maybr‘ intensidad en los maximos de difrac
cion en el caso de la muestra CZ’ debido pr"obablernente a una mayor cristali
nidad por su mayor tiempo de recocido. En ambos casos se observan Unica-
mente las reflexiones correspondientes al rutilo (Ti 02).

En las figs. 23-a, (3248) y b(3251), se presentan unas micr'ogr‘é
fias, en las que aparecen los defectos observados en esta muestra. Un ana
lisis detallado de las bandas en campo claro y oscuro nos indica que se tﬁg
ta de bandas tipo 7 , es decir, son simétricas con respecto al centro de las
mismas, ya que para una banda central oscura muy intensa, a cada lado apa

recen las correspondientes bandas claras de menor intensidad o viceversa.

E| diagrama de difraccidon correspondiente a ambas imagenes, se presenta
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en la fig. 23-c, (3249); si bien dicho diagrama indica condiciones de doble haz
para g (101), se puede observar ademas un ligero alargamiento en el segun
do haz mas intenso en la direccion cristalografica (312)r~’ lo que nos sugiere
que los defectos estan precisémente en dicha orientacidn. Para la reflexion
g@B01),fig. 26-a,(3260), estas faltas son asimismo visibles en imagen de campo
claro y oscuro como se puéde apreciar en las figs. 26-b y ¢, placas (3259) y
(3263), respectivamente. Por otra parte, las faltas son casi invisibles cuando
opera la reflexion g (202), fig. 24-a (3265) cha imagen se indica en la fig. 24-b
(3266) . Mientras que para la reflexion g (411), fig. 25-a (3281), en la cual se
puede ver que el maximo de dif‘;'accic')n correspondiente al doble haz electronico
esta muy alejado del maximo central de mayor intensidad, las faltas estan total-

mente extinguidas, fig. 25-b (3280).

Estas observaciones, asi como las correspondientes a condiciones de
orientacion diferentes para dichos defectos se han resumido en la tabla 111-4, en
la cual se presentan las reflexiones g (hKl) encontradas y el tipo de imagen de las
» bandas de contraste analizado en microscopia de campo claro y oscuro, - ( este
Gltimo se ha efectuado con el segundo haz mas intenso en todos los casos)-, para
cada micrografia. Se puede observar quespara las reflexiones ¥ ng (101), sin
es impar las faltas planas (312) son visibles, mientras que para n par resultan
invisibles. En dicha tabla, se observa un buen acuerdo entre los valores calcu-
lados de la fase y las imagenes observadas. También se puede constatar en todos
los casos queal a.umentar‘ el espesor del cristal, aumenta el nimero de bandas
por el centro, o que constituye otra caracteristica de las faltas tipo 7™ segin la
definicion de van Landuyt y Amelinckx (96) para el tipo de defectos que engloba a

los planos CS, faltas de apilamiento, fronteras de antifase, etc.
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De estos datos podemos deducib que se trata de defectos extensos,
tipo planos CS (132), en los que una vez mas se ha podido comprobar la operativi
dad del vector de desplazamiento R = 3< 011> . Tanto en este caso, como en el
del apartado anterior con este mismo tipo de defectos, dado que el vector de des
plazamfiento R citado tiene una componente normal al plano frontera Ho = (312)
sobre el que actua, tiene lugar una variacion de composicidn en las muestras en

que aparece.

Por otra parte, en la muestra D1, de composicion nominal VO 056
. \] .

Ti 0.94401 972 que corr‘espo:"tde aun 5.229 % de V~203, esto es, la cantidad de
agente dopante es ya importante , el nUmero de defectos presentes es pues mucho
mayor. Ello puede observarse en la fig. 27-a, que muestra una micrografia de
un area cristalina conteniendo una concentracion elevada de faltas, no paralelas al
haz, por lo que se curvan y cruzan a travées del cristal. EI diagrama de difraccion
de electrones correspondiente se indica en la fig. 27-b, en el cual se pueden ver,
.condiciones de doble haz para las reflexiones sisteméticas + ng (110) conn=+1,
2,3, ..., yapartir de la ecuacion de fase a =2 7N, se puede deduc%r‘ que las

faltas para estas reflexiones seran visibles cuando n adquiere valores enteros im -

pares y se extinguen para los correspondientes valores pares de n.

En la fig. 28-a, se observa la imagen directa de la red, en campo cla-
ro, de otro cristal de la misma muestra indicando la presencia de faltas 31322 ,
que presentan por.lo menos dos orientaciones diferentes. En la micrografia se
han sefialado como A (132), al grupo de las mismas que estan.paralelas al haz, vi
sibles de lado, con una banda central oscura y una banda débil clara a cada lado,
por lo que son bandas de tipo w. Los grupos de bandas inclinados al haz, se desig

nan por B (132). El angulo observado entre ambas es de (26.5 + 0.5)0, mientras
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que el angulo calculado 6 cal. (132, 132) = 26.0 °. Si bien la intensidad y el
contraste de las bandas disminuyen al aumentar el espesor del cristal, puede
observarse que, - (como era de esperar)-, en el caso de las faltas no parale
las al haz, el nimero de bandas claras y oscuras se incrementa con el mencio
nado espesor. En la parte inferior de la izquierda de la misma figura se pre-
senta el diagrama de difraccion de electrones correspondiente, y en cuyos m_'@
ximos de difraccion se aprecia un alargamiento acusado de los mismos en la
direccidn cristalograficag(132) . Dado que el diagrama de difraccion esta orien
tado correctamente con respecto a la imagen, puede observarse que el vector

\
g(132) es perpendicular al plano de las faltas. Con el fin de visualizar aln mejor
este aspecto de la caracterizacidon de los defectos planos (132), en la fig. 28-b,
se presenta una ampliacion fotografica del diagrama de difraccion de electrones
anterior, cuyo eje de zona es [1 li]r y en la fig. 28-c, se observa una amplia
cion fotografica de la imagen de los planos anteriores paralelos al haz; estan to
talmente dispersos en el cristal y distribuidos de una forma irregular, de mane

ra que en la separacion entre cada dos de ellos, resulta ser muy variada (tabla

v -1).

Por medio de la microscopia y difraccion de electrones en las muestras
-del citado margen de composiciér_1 (x = 1.999-1.972), se ha revelado pues, por
primera vez la existencia en el sistema TiOZ—V203 de un gran nimero de defec-
tos planos, desordenados, aislados entre si, y que presentan mas de una orien-
tacion cristalografica. La concentracion de los mismos es mayor a medida que au

- menta la cantidad de agente dopante (V 03). En algunos casos, estos defectos

2

atraviesan el fragmento cristalino, terminando en una arista del mismo, otras ve

ces lo hacen dentro del cristal.
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Nuestras observaciones demuéstran ademas que los modelos es—
tructurales postulados por ASHBEE, SMALLMAN, EIKUM y WILLIAMSON
(46, 106, 107), para fronteras de antifase APB (101), con un vector despla
zamiento R = § <101 >r; y por BURSILL y HYDE (105), para planos CS (132),
con un!vector desplazamfento R = 3< OT1>P en el rutilo reducido, son también
operativos en el caso del sistema Ti O2 - V2 03.

Otra observacion interesante es que, aparentemente, las faltas en
(101) han desaparecido en la m\uestra C2. Aunque afirmar esto de manera ta-
jante necesitaria de un analisis por micr‘c;scopia electrbnica exhaustivo, o cuan
do menos mas detallado, de dicha muestra, es interesante sefialar, como se ha
dicho anteriormente, que estas faltas no suponen variacidn en la composicion
del sdlido, lo que indica que un calentamiento prolongado a altas temperaturas
(recocido de las mismas) podria eliminarlos de la misma manera que se elimi-
nan los defectos lineales, las faltas de apilamiento, etc, y en general todos
'los defectos termodinamicamente ‘inestables. Por el cortrario las faltas en (132),
implican,como también se ha dicho,una variacion en la composicion, por lo
que, inversamente, su eliminacion requeriria un proceso quimico, en este ca-

so, una oxidacion de los iones presentes en las citadas muestras.

A partir de los datos experimentales del presente trabajo, asf co-
mo de las observaciones mencionadas anteriormente, se puede concluir pues

que la no -estequiometria en MO y M=Ti, oM=V 4+ Ti, parece acomodar

‘ 2-x
se por defectos planos, tipo planos CS 31322 , sin necesidad de recurrir
a la presencia devacantes anidonicas o cationes intersticiales, aunque como

sabemos, los defectos puntuales deben estar presentes en los solidos pues-
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to que termodinamicamente son estables. De lo expuesto anteriormente se de.
duce, que al explicar 1a naturaleza de la no estequiometria y propiedades fi
sico-quimicas de tipo catalitico o de transporte que presénta el rutilo lige-
ramente reducido, cuya ;ompo’sicién equivale, a la presencia de agente do-
pante indicada en este apartado, habra que tener en cuenta la existencia de

dichos defectos.

Por Gltimo las fronteras de antifase APB, pueden estar produci-
das por Vdefc;r‘macién plé\stica‘ en rutilo o rutilo ligeramente dopado en los pro
cesos de enfriamiento de estas materiales tratados a altas temperaturas, pu-
diendo quizas ser los precursores de la formacion de los planos CS. Sobre

este punto volveremos, sin embargo, mas adelante.
111.2. MARGEN DE COMPOSICION MOx; M=V +Ti; x=1.972 - 1.933

“111.2.1. Agrupamiento de planos CS (132)

En el apartado anterior se ha visto que para la composicion de

la muestra D1 (V, Ti)O » €l nUmero de defectos extensos es ya aprecia

_ 1.972
ble; dichos defectos estan esencialmente aislados y no es posible conocer
su concentracion para tratar de relacionarla con el contenido en vanadio.En

el presente apartado vamos a analizar, en primer lugar, la influencia del
tiempo de ''recocido' a alta temperatura sobre esos defectos. La muestra
que aqui consideramos, D2, procede de la D1, y ha sido sometida a un tra-

tamientotérmico de 1373 K durante veinticuatro horas y ulterior congela-

cicn en nitrogeno liquido. Posteriormente ha sido recocida a 1050$kdurag
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te 40 dias, seguido asimismo de congelacion en nitrogeno liquido. (Tabla 1).
En todo este proceso, la ampolla se mantuvo cerrada para evitar la oxidacion

de la muestra.
7
| . e . . % .
En la tabla I1-2, se indican los espaciados reticulares d (A) e in
tensidades relativas de la muestra D2, calculados mediante difraccion de ra
yos X; puede observarse en ellos la presencia de maximos de difraccion prd
ximos a las posiciones correspondientes a los de la estructura rutilo y que
por otra parte, no corr'e§ponden a los productos de partida, lo que sugiere

X

la existencia de fases nuevas .\ . -

Por medio de la microscopia electronica se observa, como por
ejemplo en la fig. 29-a, que algunos cristales presentan grupos de bandas,
que por su orientacion pueden interpretarse como planos CS paralelos a la
direccion cristalografica #1322 g

El diagrama de difraccion de electrones correspondiente al cris
tal de la imagen anterior se muestra en la fig. 29-b, y en &l se puede ver
claramen‘te la presencia de reflexiones con intensidad débil, -(situadas en-
tre los maximos de difraccion més intensos pertenecientes a la estructura ti
po rutilo) -, que son debidos a la existencia de una nueva supercelda deno-
minada superestructura; por otra parte, no se observa alargamiento de los
maximos de difr‘aécién. La interpretacion del diagrama se efectua entonces

sobre la base de una subcelda rutilo, resultando ser un diagrama en el eje

de zona [1 1 1]r; la direccion de la superestructura es paralela al vector

9(132) °
r
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Como deciamos en la introduccion, si la aplicacion de la opera-
cion cristalografica CS, tiene lugar de una manera regular y periodica en
un cristal, entonces se origina una estructura CS ordenada, la cual impli
ca la eliminacion de un cierto nimero '"p'" de planos, de cada "2n" planos

|
~oxigeno en la orientacion cristalografica (hKl)r da la estructura rutilo, y
las partes adyacentes a la misma de la estructura patron, se desplazan
una con relacion a la otra un vector R = 3 <011 >, lo que reestablece la
- T4 ’, » -
coordinacion de los atomos metalicos y da lugar a la nueva estructura. A
través del plano CS, la red de atomos de oxigeno es continua pero los ato
>
mos metalicos estan en antifase. La estequiometria de un cristal después
de la aplicacion de esta operacidon CS viene dada por Mn02n . Como se
-p
, ’ . (x4 - T4
vera a continuacion, en este margen de composicion la frontera de despla
zamiento es el plano (132) , con lo que el valor de p es uno. Por otra par
r r
te, el vector de desplazamiento R = 3 <01 br’ tiene,como ya vimos, una

componente normal al plano (132) de 0.50d , lo que implica que el es

(132)
r

paciado del plano CS, Dsp, esta directamente relacionado con la anchura

de las porciones rutilo entre los mismos, es decir, con la composicion da

da por n, por medio de la relacion general:

Dsp(132) =d (132) [n -%] n,

’ o)
donde, el espaciado d(132)r_ = 1.0361 A.

" Esta relacion es valida, al menos de una forma "idealizada',
considerando al vector de desplazamiento como R = 3< 0-1-1>, si bien la con
dicion rigurosa de extincion de las bandas de contraste a partir de los re-
sultados propuestos por BURSILL y HYDE (48), se cumple para R=%¢ 0,0.90, 0.90

resultando para la relacion (1),,la siguiente expresion:
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Dsp(132) =d (132) ( n - 0.45) (2)

Por otra parte, R no debe ser un vector de la red real perfecto,.
ya que debe aparecer una cierta distorsion en las posiciones atomicas en el pro
ceso de union que reordena los enlaces de los poliedros de coordinacion, puesto
que los octaedros (MO6‘) en el plano CS comparten aristas y caras.en lugar de

vertices y aristas.

Aplicando estas expresiones al diagrama de difraccion de electrones
de la fig. 29-b, y a partir de la separacion entre los puntos de la superestructu
ra situados a lo largo de 5(]32), se ha calculado el valor del espaciado Dsp =
= 38.01 R, equivalente aun valor de la c'omposiciér) n = 37.19=37. La informa-
cion de un diagrama de difraccidon es una media estadistica de la estructura del
cristal, con lo que podemos considerar en este caso se tr‘até de una nueva fase
MO , con

37973 = M9y L9730
M = V+Ti. La micrografia que se presenta en la fig. 29-a, representa sin embar-

CS ordenada, cuya composicion media viene dada por M

go, una imagen real del volumen cristalino observado,y en la misma se aprecian
varios agrupamientos de planos CS (132). Entre los distintos grupos de dichos
planos, la matriz existente es, obviamente, de tipo rutilo mas o menos distorsio-
nada. En todos los agrupamientos los planos dejan de ser visibles a niedida que

el espesor del cristal aumenta . Otro aspecto interesante, lo constituye la apa-
rente curvatura y distorsion de los planos CS al atravesar los contornos de ex~—
tincion as{ como el hecho de que los planos presenten una separacidon mayor cuan
to menor es el nimero de los mismos en cada agrupamiento. En efecto, el niUmero
de ellos varia dentro de cada agrupamiento, encontrandose grupos de 3,4, etc.,
hasta 20. Ademas dentro de los agrupamientos hay variacion en el espaciado de los

planos CS.

Ern la fig. 30,se presenta una micrografia de otro cristal de la misma
muestra D2, en la cual se pueden observar también varios agrupamientos de pla-
nos CS (132), variando asimismo su nimero y sus espaciados dentro de cada grupo.

. 3
En la tabla V-1, se indican los valores de Dsp (R) observados entre planos CS
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(132) aislados, fig. 28-c, y agrupados, figs. 29-a y 30, asi como las compo
siciones ideales de las fases posibles que se pueden originar en ambos ca-
sos; en dicha tabla, se refleja un grado amplio de variacidon del orden exis-

tente en las citadas muestras D1 y D2,

|
I

’ . -]
La variacion observada en el espaciado Dsp (A) de planos CS
(132), con respecto al nimero y posicidon de los mismos en cada porcidn cris

talina es en principio sorprendente.

A}
A3

Por otra parte, n(; hemos observado en ‘esta mdestra D2 , ningln
cristal simple con un valor Gnico en el espaciado Dsp, lo que sugiere que
el proceso de ordenacion nopermite, en estas condiciones alcanzar un esta
do de equilibrio. Conviene preguntarse, no obstante, que puede entenderse
por estado de equilibrio en estos casos. Recapituléndo las ideas que lleva-
mos expuestas, los cristales observados en las figs. 29-a y 30 pueden des-
cribirse como una matriz rutilo en la que existen varios agrupamientos de
"defectos''. Sin embargo, si por defectos entendemos a cada uno de los pla
nos CS aislados, en el momento en que estan agrupados, cada grupo en el
que existe un cierto grado de orden constituye una nueva estructura-super
estr‘ucytura.‘ Ahora bien, la extension de esta superestructura varia de unas
zonas de la matriz a otras, aunque su orientacion relativa (estructura-super
estructura) es constante. ;Puede entenderse pues que cada una de las por
ciones de super‘éstructura constituye un defecto tridimensional en la matriz
rutilo? Tendriamos asi, una matriz rutilo con varios defectos cualitativa-

"mente analogos, pero cuantitativamente diferentes.

Como quiera que, practicamente, cada uno de esos agrupamientos
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de planos CS (132) es diferente de los demas, ‘es evidente que, cada uno de
ellos posee una difefente composicion por lo que en todo caso, este sistema
podria entenderse como un rutilo, en el que existen importantes variaciones
locales en la composicion. (Por local entendemos aqui regiones del orden de
2. 109 'X ‘Lz . 10_15 cm3). La composicion media dada por el diagrama de

difraccion es, como deciamos n = 37, MO Puede imaginarse no obs-

1.9730°
tante que, sin variar dicha composicion media,varie la extension en una di-
mension (perpendicular al plano CS) de los diferentes agrupamientos, sin

mas que variar la separacion entre los planos de cada grupo.
' N —

N

. -

Si aqui nos encontrasemos en un estado de equilibrio termodina-
mico, es de suponer que todos los planos CS estarian equidistantes, y ten-.-
drian orden total en el cristal. La presencia de estos defectos agrupados de
manera mas o menos aleatoria implica pues que no nos encontramos en un es
tado de equilibrio'lo que en principio no es de extrafiar, dado el estrecho mar

gen de composicion existente en cada agrupamiento (vease tabla 1V-1).

E! hecho de que los planos CS - (segln las observaciones dadas
anteriormente y las encontradas en el sistema binario Ti-O por BURSILL y
HYDE (105))- no se separan hasta ocupar la totalidad del volumen cristali-
no disponible, y que sus espaciados dependan del tamafio de cada lamina, su-
girido a los autores citados que la energia potencial de un par de planos CS
paralelos i y jvariaba con su separacion Dij en la forma indicada en la fig.

31.

De ella se deduce la existencia de un minimo en la curva de ener-

gia potencial. Las fuerzas son de largo alcance e implican no solamente inte
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raccion atractiva o repulsiva entre los planos CS mas proximos, ya que si- -
no el espaciado Bsp no deberia variar con el tamafio de cada porcion cris-
talina ordenada. No existe fuerza atractiva para valores de Dsp del orden

)
de 200 A.

?

Por otra parte, el origen de las fuerzas de largo alcance, que
deben existir, y que pueden ser responsables del proceso de la agregacion
y ordenamiento observado entre los planos CS de este sistema y otros de na
turaleza similar no se conoce todavia, y no existen calculos detallados al

\

respecto. Se sabe sin embargo, que los datos calculados del valor del es-

paciado Dsp en el oxido Ti a partir de la determinacion de la estructura

5%
cristalina por S. ANDERSSON en 1960 (43) mediante la difraccion de rayos
X en monocristales de dicha fase, es ligeramente mayor que el valor ideal,
y se atribuye a la repulsion entre los atomos metalicos situados en el pla-
no CS a distancias mas cortas; ahora bién, tampoco esta claro que, esta

expansion contribuya a las fuerzas atractivas o repulsivas entre los pla-

nos CS.

Lo que creemos se puede deducir por el momento,es que la densidad

de defectos extensos presentes viene determinada por la estequiometria de

las muestras y que su disposicion parece ser de una forma mas o menos or
denada dependiendo también del tiempo de tratamiento y de la congelacion

rapida del equilibrio alcanzado a altas temperaturas.

Podemos pues concluir, que en el caso de las muestras anterio

resA1Bl ............., C2, la concentracion de defectos extensos es pe
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quefia y por lo tanto los factores como el tiempo de tratamiento y congela- -
cion rapida del equilibrio de altas temperaturas no influye en el proceso de
ordenacién de los mismos, presentandose dichos defectos totalmente disper
sos a traveés del cristal, si b'ien ha tenido lugar la ordenacion de las va-
cantes, que originan los planos CS o bien con el recocido de las muestras

la eliminacion de las fronteras de antifase APB.

Al aumentar el nlimero de defectos extensos presentes, muestra
D1, y con el tratamiento tér:micp pr‘olorjgado a altas temperaturas y poste-
rior congelacion rapida del equilibrio, muestra D2, tiene lugar la ordena-
cion de los mismos. Ahora bien,dicha ordenacion no es total, lo que puede
deberse a dos factores: a) que las fuerzas de interaccidn-ordenacidn no

son de tan largo alcance como para distribuir los defectos de manera perid
dica en el cristal y —recordemos que se supone que a partir de 200 A ya
no interaccionan-, mientras que la dimensi_én del cristal es del orden de
los 20.000 ?\, por lo que harian falta como minimo 1.000 planos CS en el
cristal observado en la fig. 29-a, y una cantidad similar en el de la fig.
o
30. Esto constituiria la explicacion termodinamica. b) que aln siendo de
suficiente alcance requeririan mas tiempo para su ordenacion: seria la ex
plicacion cinética, que puede basarse en la necesidad, para alcanzar el
orden, de la difusion en contracorriente de los dos tipos de iones metali

Cos.

En todo caso parece que, si el nlimero de defectos extensos
es apreciable y el tratamiento térmico prolongado,tiene lugar la ordena-

x4 .
cion de los mismos.
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111.2.2. Serie homologa de dxidos MnOZn—I; 245 ns 27,

En las muestras E1, E2, F1 y G1, que corresponden a cantidades
crecientes de V203 y chas composiciones, asi como las condiciones de obten
cion se indican en la tabla I, se ha observado en primer lugar mediante el ané
lisis por difraccion de rayos X, en los difractogramés correspondientes, la
presencia de un elevado nimero de maximos de difraccion, distribuidos como
dobletes o multipletes d(;, menor intensidad y situados cerca de las posiciones
referentes a la estructura tipq‘ rutilo; en la fig. 32, se presenta uno de estos dia
gramas. Se puede deducir a par‘tir; de los'mismos la‘exister;cia de fases nuevas,
si bien la técnica de difraccion de rayos X no permite la identificacion de las
mismas. En la tabla 11-3, se presentan los espaciados observados para cada

una de las muestras citadas, comparandolos con los de la forma cristalina ru

tilo (TiOZ).

El problema de su caracterizacion puede, sin embargo, abordarse
- , - - 3
por microscopia y difraccion de electrones. De manera que, en los diagramas
correspondientes aparecen secciones de la red reciproca rutilo, pero en muchos
casos, contienen maximos de difraccion extra, situados entre las posiciones de
los maximos mas intensos correspondientes al rutilo, lo que sugiere la existen-
cia de superestructuras, es decir, de nuevas estructuras donde los espaciados
rd , -
mas cortos de la red reciproca, se han encontrado en este margen de composi-

cion a lo largo de la direccion g (132).

Como ejemplo, en la fig. 33-a, se presenta uno de estos diagramas
orientado en el eje de zona [171] g Al observar el origen del mismo, posicion

(000), se puede ver una hilera de maximos de difraccion de intensidad menor,
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que llegan hasta la posicion (132)r; esto nos cénfir‘ma la existencia de una su-
perestructura a lo largo de esa direccion, interceptando dicha direccién un
numero de veces dado por n q.ue' se denomina - orden 'de la mis
ma. Para poder resolver estos diagramas necesitainos utilizar las reflexiones
mas intensas, que en todos los casos se identifican como maximos de difraccion

debidos a la estructura rutilo mas o menos distorsionada.

Por otra pal:'te, la hipotesis de que las estructuras ordenadas CS

(132)3"’ se originan por la apljcacién regular y periddica de la operacion (132) 3

<0;1>, suministra un modelo esthuctura'l, en el cual se b;sa la interpretacion de
los diagramas de difraccion de electrones encontrados. La operatividad de este
modelo se basa en el estudio realizado por BURSILL y HYDE (48), sobre la de-
terminacion del vector de desplazamiento en faltas aisladas 31322 en el sistema
Ti Ox’ donde x<2.00. Dicho vector de desplazamiento R = 3 <OT]>r ha sido
asimismo confirmado en nuestro caso, en' el estudio del apartado anterior refe-
rente a la caracterizacidon de defectos extensos aislados, tipo plano CS (132).
. Se supone, que este mismo vector opera en el caso de que estos planos CS es-
ten agrupados, dando lugar a estructuras CS ordenadas del mismo tipo estruc-
tural que las encontradas en el sistema binario Ti-O en igual orientacion, por lo
que son aplicabl.es las mismas relaciones geométricas entre los ejes de la celdi-
lla unidad rutilo y los de la supercelda o estructura nueva. Las relaciones de
ejes propuestas por los autores citados anteriormente (9) dependiendo del va-

lor de n para cada una de las fases se puede escribir:

-a) Para valores 'pares' de n:
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A partir de estas relaciones geométricas, la relacion entre los
indices de Miller de las reflexiones (hK!) , pertenecientes a la subcelda ba-
r

sica tipo rutilo y los de la supercelda nueva o superestructura (hKI)C es la

S
siguiente:
a) "n" par b) "n" impar
2 0 1 hl " [H 112 H
T 70 kj=| K 1 1 1 k| = [K
1 —5/2(15_9_)_ Ir L cs 1 52 (n—8)/v ] - L cs

Posteriormente, los autores citados, han deducido una matriz mas
general que es aplicable a las estructuras CS derivadas del rutilo mediante la
aplicacion de la operacion de cizallédura cristalografica (CS), sea cual sea la_
orientacion que aparecen las superestructuras (vease apartado |11-4), siendo
por lo tanto esta matriz general la que hemos tenido en cuenta en el calculo de

los parametros de las celdillas unidad ideales para las fases ordenadas (132)
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encontradas en el sistema ternario Ti-V-0, objeto de estudio de la presente:

memoria. Los resultados de los mismos se indican en la tabla |V-3.

Para efectuar sin ambiguedad la asignacion de indices a los dia—
gramas de difraccion, es necesario que los planos CS estéen paralelos al haz
incidente y tratarse de un material bier ordenado, para lo cual como se ha
dicho anteriormente, los diagramas de difraccion han sido obtenidos orien-
tando el cristal, mediante la utilizacidn de un portamuestras goniométrico.
Las reflexiones mas intepsas ‘corr‘esponden a posiciones rutilo y se encuen-
tran a lo largo de las hileras‘de maximos de difraccion de intensidad menor
pertenecientes a la superestructura pudiendo relacionarse ambos diagramas.
A continuacion se puede determinar el eje de zona correspondiente a la es-

tructura rutilo.

A partir de la periocidad de las reflexiones de |la superestructu
ra se puede conocer el valor de la composicion de la fase nueva, midiendo
el intervalo entre los maximos de difraccidn menos separados;se calcula asi
el valor de n de cada fase. Los fndices altos (hKI) de la nueva celdilla se de
terminan a partir de las matrices anteriores. En la tabla V-4 se presentan
los valores correspondientes del estudio detallado de los espaciados ''d" cal
culados y observados, asi como los angulos interplanares para las fases

n=27, (V, THO oY= 28, (V, Ti)O —(utilizando los parame-

1.963 1.9643
tros de las celdillas unidad correspondientes, dados en la tabla 1V-3)-; en la
citada tabla se presentan asimismo los valores de los espaciados y angulos
interplanares correspondientes a la subcelda rutilo para n = 27, existiendo

un acuerdo excelente entre ambos valores, es decir, los deducidos a partir

de los parametros ideales y los observados en los diagramas de difraccion.
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La pequefia diferencia entre dichos valores esta dentro de los limites experi-
mentales de error, que en principio puede venir como se ha indicado anterior
mente ( apartado || .3.2_.4.), de la determinacion exacta de la constante de ca
mara del microscopio y por otra parte, se debe de tener en cuenta, que la pre
sencia‘de iones V3+ o V4+ aunque poseen radios idnicos similares a los io-
nes Ti * o Ti4+, deben. modificar ligeramente las dimensiones de la red.

En las figs. 33-a, y 34-a, se presentan los diagramas de difraccion corres—
pondientes a estas dos fases. Por otra parte, en una imagen reticular de los pla
nos cristalogréaficos (001) de la fase n = 28, micrografia de la fig. 33-b, puede
observarse que se trata de un material muy bien ordenado. EI valor del

espaciado entre los planos CS observados es de Dsp = 28.45 X, mientras que

el calculado para dicha composicion resulta ser de Dsp = 28.49 R

En la fig. 34-b, se presenta una micrografia ampliada de la fig.
34-a, en la cual se puede ver claramente el orden de la superestructura,
n = 27; por otra p'ar'te, la distribucion de la intensidad de los maximos de
difraccion es correcta. Se han indicado, los indices de los planos cristalo-
graficos de la red reciproca de ambas estructuras, la matriz rutilo y la super

estructura.

En la fig. 35, se puede observar la imagen de los planos cristalo-

graficos (001) de !a fase n = 26, M26051 = MO] 9615

observado entre dichos planos es de 26.14 3\ , mientras que el calculado para

El valor del espaciado

esta composicion es de 26.42 A.Los planos CS se observan con nitidez en el
extremo izquierdo de la citada figura, pues es la zona mas delgada del cris-
tal y la transmision de electrones es mayor; a medida que aumenta el espesor

del cristal dejan de verse con claridad; en la parte superior derecha de la mi-
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crografia se observan cambios de orientacion de dichos planos, que pueden
ser debidos a la presencia de cristales maclados; de este tema hablaremos

sin émbargo mas adelante.
) ‘ ,

En las figs. 36-a y b, se presentan los diagramas de difraccion
de electrones correspondientes a las fase.s‘r;n = 28, y n = 24 respectivamente.
El diagrama de la fase n = 28, se encuentra en €l eje de zona [l lflr; el va-
lor del espaciado entre 1os planos CS observados es de 28.44 X, mientras
que el ca[culado es de 28:49 2 A su vez, el diagrama de la fase n = 24,

A}
(v, TiO , esta en el eje de zcna [3]3]r‘ y los valores de los espacia

1,9583
dos correspondientes son: Dsp (2\) observado igual a 24.44 X, y Dsp (X),

calculado: igual a 24,35 R.

La fig. 37-a, corresponde al diagrama de difraccion de electro-

nes de la fase n = 31, (V, Ti)O Seé interpreta como un rutilo en el eje

1.9677°
de zona [1 3§]r' Los valores de los espaciados de los planos (001) observa-

dos y calculados son: 31,62 R y 31,60 A respectivamente.

Se han encontrado algunos diagramas de difraccion que presen—
tan un cierto alargamiento en sus maximos de difraccion a lo largo de la di-
reccidn del vector reciproco g (132); asi por ejemplo en la fig. 37-b, se
presenta un diagrama de difraccion de este tipo, el cual se interpreta como
un rutilo en el eje de zona [31§]r, presentando un orden de n = 28 en la su-
perestructura, y cuya relacion O/M = 1.9643. EIl valor del espaciado obser-
vado Dsp = 28,32 ?\, y el calculado es de 28.49 R La imagen correspondien
te a dicho diagrama se presenta en la micrografia de la fig. 37-c, en la cual

se observan areas de un material bien ordenado, y a la vez la aparicion de
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desorden indicado por las lineas de mayor intensidad curvadas, originadas
por el calentamiento de la muestra en el interior del microscopio al reti-
rar de la trayectoria del haz electronico durante unos segundos el diafrag
ma del condénsador‘ uno. Este calentamiento se refleja en el citado diagra
ma, como se ha dicho anteriormente, por la aparicion de un alargamiento »
de la intensidad en los maximos de difraccion.

Como resumen de las observaciones encontradas en el presente
margen de composicion, en Ia\‘tabla IV-2 se indican las composiciones en-
contradas, asi como los valores de los espaciados .obser‘va-dos y calcula-

dos para cada una de estas fases.

Las observaciones mencionadas anteriormente ponen de manifies
to la existencia de una serie de fases ordenadas basadas en la estructura
tipo rutilo, y definidas mediante la operacidon cristalografica de cizalladu-
ra (132) 1 <011> , que.indica que la orientacidn de la frontera es Ho = (132)
y el vecfor de desplazamiento R = 3 < 011> . Estos planos estan alineados
regularmente en los cristales, mostrando una variacion amplia en el grado
de orden Y, a su vez, definen los miembros de una serie homodloga de doxidos

cuya formula general se puede escribir como: (V + Ti)nOl o bien,tenien—

2n-1
do en cuenta la relacion V/Ti en cada una de las preparaciones de las mues
tras de partida,como: V_Ti 0] ; los valores de n encontrados son:
‘ 2 n-2 2n-1
24 «n<g 37.

Las fuerzas de ordenacion de estas fases deben ser de largo al-
cance, puesto que ha sido posible observar agrupamientos de planos CS (132)

‘cuyo espaciado es del orden de 50 ,3\, fig. 29-a, por lo que fases sencillas
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no se forman, pudiendo considerarse las estructuras formadas como miltiplos.
de la estructura tipo rutilo, de tal modo que como se ha indicado anteriormen-
te, al indicar la descripcidon de estos resultados, la difraccion de rayos X no
ha servido péra identificar estas estructuras. De los resultados obtenidos po
demos afirmar que a medida que el contenido en V203 aumenta, hay un ordena
miento mayor en los planos CS, observandose mas areas cristalinas con un
espaciado regular. En todo caso para estas muestras (E1, ..... G1) ya no se
observan areas de solo ;*utilo, con lo que se confirma el que al aumentar el nu
mero de defectos extensos (pla{wos CS) se facilita su ordenacion incluso a tiem

pos de calefaccion mas cortos.

- Las estructuras propuestas estan basadas Gnicamente en los datos
de difraccion de electrones. Por otra parte, la sintesis de monocristales de
estas fases es muy dificil sino imposible,por la coexistencia de varias fases
en todas las preparaciones de las muestras en polvo, asi como por la dificultad de
interdifusion que, mencionébaAmos anteriormenté,de dos cationes diferentes Vn+,
: Tim +, cada uno de los cuales puede presentar variacion en el estado de oxida
cion. La variacion de composicidon existente entre cada dos fases consecuti-
vas es muy pequefia, asi por ejemplo, para n =27, O/M = 1.9630 y para n=28,
O/M = 1.9643, siendo la diferencia de composicion entre ambas de 0.0013, que
confirma el estrecho margen de composicion en que tiene.: lugar la existencia

de estas fases ordenadas.

Es evidente que la estructura de las fronteras (132) puede Gnica-
mente ser resuelta mediante la determinacion de la estructura cristalina de una
de estas fases, lo que p;or otra parte no parece facil de lograr por el momento,
debido como se ha dicho a la dificultad de preparar monocristales puros de una

sola composicion.
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11.3. MARGEN DE COMPOSICION MOX; M=V 4+ Ti; x=1.750-1.900

111.3.1. Serie hombloga de dxidos M,n 0 4< ng 10

2n-1"

’

En el presente margen de composicion, se han preparado las mues
tras H1, 11, ... N1. Las composiciones nominales de partida, de acuerdo con
una relacion O/M adecuada, asi como las condiciones de tratamiento térmicos
de las mismas se resumen en la tabla I.

‘
%
N . -

El analisis por difraccion de rayos X, cuyos resultados se presen-
tan en las tablas I11-4, 11-511-6 y |1-7, indica la presencia en todos los ca-
sos de un nimero considerable de maximos de difraccion, por lo que en princi

3 rd -
pio, cabe suponer que se trata de muestras no homogeneas, es decir, en cada
una de ellas existen varias fases, con una excepcidon que discutiremos mas ade
lante. Las reflexiones se observan como multipletes proximos a las posiciones
correspondientes a la fase rutilo; como era de esperar, estos desdoblamien-
tos son mayores a medida que aumenta la cantidad de sesquidxido de vanadio
presente. La observacidon de estos diagramas, un ejemplo de los cuales se

presenta en la fig. 38, refleja pues un notable cambio de simetria con rela-

cion a la de productos de partida.

La excepcion a que nos referiamos anteriormente o constituye una
serie de muestras, una de las cuales se ha incluido en la tablal, la denomina-
la J. je. composicion nominal V Ti o] cuyos espaciados in
da J1, de comp 0.250 ' '0.750°1.870° SUYOS €sP n
terplanares (tabla |1 1-5), indican la presencia simultanea de las fases TiO

2

(rutilo) y V lo que permite suponer que dichas muestras se oxidaron en

205 ’
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el curso de su preparacion; ahora bien, la oxidacidon no fue nunca completa
por cuanto experiencias de resonancia de espin electronico (RPE) demos-

. . 44
traron en todos los casos la presencia de iones V  (ver apartado |11-6).

’

Los diagramas de difraccién de electrones en toda esta serie de
muestras, presentan una analogia notable en la distribucion de los maximos
de mayor intensidad, que se encuentran situados en las mismas posiciones;
esto indica la existencia de una celda unidad basica com{in en toda la serie,
que es precisamente la de la estructura rutilo, seglin se comprueba del cal

A}
culo de espaciados y angulos interplanares en cada uno de estos diagramas.
Se puede observar ademas, en las figuras que a continuacion describiremos,
que el vector reciproco g (]2])r esta dividido en n partes por (n-1) maximos
de difraccion de menor intensidad, lo que sugiere la existencia de una super

estructura de orden n a lo largo de una direccion perpendicular a la fami-

lia de planos tipo 3121§r‘ del rutilo.

En la fig. 39-a, se presenta un diagrama de difraccion de eleétr‘g

nes correspondiente a la fase V2 Til&O]
una superestructura de orden n = 6, a lo largo del vector .9-(121)r, en el

1', se puede apreciar la presencia de

eje de zona [ﬁ]]r’ equivalente al eje de zona [O]O]CS de la fase MGOH de

la estructura CS ordenada. En la fig. 41-a, puede observarse el diagrama

de difraccion correspondiente a la fase n = 8, VZTiGOIS’ que se interpre-

ta como un rutilo en el eje de zona [ﬁ‘n]r; Asimismo, en la fig. 41-b, se
muestra otro diagrama de difraccion perteneciente a la misma fase n = 8, (121)r,
en el eje de zona [3T3Jr' Los valores de los espaciados de las reflexiones de

los planos CS observados y calculados son 12.82 R y 12.65 X respectiva-
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mente; el valor de n recalculado a partir de los espaciados es de n = 8.1, que

confirma a su vez que se trata del homologo V Ti6015' El diagrama de difrac
3+“Tik 4:'+O muestra '|1,de composicion
2 7 7 ’

, se presenta en la fig. 42-a. A partir del

cion correspondiente a la fasen =9, V

nominal V Ti 0

. 0.222 0.778 "1 .88‘:3
mismo se puede deducir que se trata de un rutilo en el eje de zona [ﬁ]]r" La
imagen reticular de los planos cristalograficos CS (001) correspondientes a
dicha fase se presenta en la fig. 42-b; se observa en la misma que se trata de
un material bien or‘dena.do. El valor del espaciado de estos planos CS, medidos
en la citada micrografia es dq‘ 14,20 R y el calculado para esta misma fase es

de 14.33 & . La muestra 12, que tambien corresponde a la estequiometria M9017

pero con una diferente proporcion relativa de V y Ti por lo que su composicion

nominal es V Ti O resenta el diagrama de difraccion indicado
0.333  '0.667°1.889’ P 9

en la fig. 42-c; como era de esperar, tambien en &l se observa una superestruc

tura de orden n = 9, interpretandose como un rutilo en el eje de zona [101] .

Seglin la composicion de partida. la formula resultante seria:

vi*v‘;"ng"o i

En la fig. 43-a, se presenta el diagrama de difraccion del hombdlogo
n=10, V2Ti8019, en el eje de zona [ZTO] r; el valor del espaciado de los pla-
nos CS observado a partir del citado diagrama es de 16.34 2\, mientras que el ob
servado a partir de la imagen reticular de los planos CS correspondientes, pla-
nos (001)CS (fig. 43-c) resulta ser de 16.13 R. su diagrama de difraccion, en
el eje de zona [ﬁl] o se presenta en la fig. 43-b. El valor del espaciado de los
planos CS calculados teoricamente para la fase MlOOIQ es de Dsp = 16.03 &. Tam

bién se han encontrado otros diagramas de difraccion mas nitidos para esta mis-

ma fase, asi por ejemplo, en la fig. 43-d, se presenta uno de estos, en el cual
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se observa, claramente, que el orden de kla superestructura es n = 10; el dia
grama se interpreta como debido a un rutilo en su eje de zona [1T1] g La
imagen reticular de los planos CS correspondientes al cristal del diagrama
de la fig. 43-d, se presenta en la micrografia de la fig. 43-e, siendo el va-
lor c;bservado entre dichos planos Dsp = 16.07 2\ El buen acuerdo entre los
valores observados en estos diagramas y micrografias, junto con la gran can
tidad de evidencia aportada, demuestran la existencia de la fase n = 10, cuya
existencia no esta totalmente probada en sistemas analogos.

A}

Dentro de este m:"argen de composicion; se ha observado en algunos
diagramas, como por ejemplo en la fig. 40, la presencia de maximos de difrac-
cion suplementarios a lo largo de la direccion definida por el vector g (12])r;
en otras ocasiones, se ob_ser'va un alargamiento o arqueamiento en los maximos
de difraccion indicando en ambos casos la existencia de varios hombdlogos. En
efecto, en la citada fig. 40, se observa conjuntamente la superposicion de dos
diagramas de difraccion que corresponden a las fasesn=5, V_Ti_O_yn =7,

2''3%g
V2Ti5013 con igual orientacion cristalografica y en ella, los maximos de difrac
cion correspondientes a la subcelda basica tipo rutilo estan solapados, es decir
los indices correspondientes a dicha fase son comunes a las dos estructuras.
Este tipo de observaciones muestra pues, que dos fases con valores de n dis-
tintos coexisten en el mismo cristal. En las imagenes directas de la red, este
fenomeno se refleja por la presencia de distintos intercrecimientos ordenados,
por lo que no se trata en realidad de mezclas. Asi por ejemplo, en la fig. 39-b,
pueden observarse areas de un material bien ordenado que corresponden a la
fasen =6, M_O__, con un valor observado entre los planos CS de 9.09 R . En
6 N
la zona sefialada por A en la citada micrografia, se observa una separacion ma

yor entre los planos, indicando un cambio en la composicion, el valor medio pa
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ra éstos es de 11.36 2\, que corresponde a la fasen="7, V2Ti5013. Se han
observado asi intercrecimientos de practicamente todos los homdlogos cita-

dos anteriormente: S5y 7; 6y 4; 8y 9 etc.

1’
En otras ocasiones la microscopia y difraccidon de electrones re-

velaron la presencia de cristales maclados; este tipo de observaciones se

discutira en el apartado |11-5.

En la tabla V-1 se presentan algunos de los valores de los espa

. \ N »
ciados y angulos calculados y ‘observados en estos diagramas de difraccion
correspondientes a la identificacion de las subceldas tipo rutilo; se obser-

va un buen acuerdo entre dichos valores.

Las dimensiones de los parametros reticulares de la celdilla uni

dad de la fase Ti509('5, b, 55) (43) se pueden relacionar a los de la estructu

ra tipo rutilo (Er =b vy Er‘) mediante las siguientes expresiones vectoriales:
r _

r r
b= a +b + ¢
r r r
€5= 5;—3/2_b +%€r

Sobre la base de esta estructura, S. ANDERSSON y L. JHANBERG
(42), han deducido expresiones generales para el calculo de los parametros idea

les de cualquier miembro de las series homdlogas de oxidos:

Ti O 4<ng?9

'n"2n-1
VO, . 4gngB8
cr.Ti .O 6< n< 9

2 n-2 2n-1
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Las dimensiones de los parémétros a y b definidas en el plano CS,
son constantes para todos los miembros de las series. El eje C se toma una
direccion tal que resulte paralelo a la direccion a lo largo de la cual tienen
lugar las reflexiones de la superestructura, manteniendo su orientacion cons
tante y Unicamente varia su longitud segln el valor que adopte n. Dicho eje
¢ viene definido por las expresiones siguientes dependiendo de que n tenga

valores pares o impares:

c =(®-3)/2a_ -(n-2)/2 b_-(n-6)/2 ¢ n: impar
n r . r. . r
zn = (n—3)'5r -(n-2) Er -(n-6) Er‘ n: par

De las expresiones entre los parametros reticulares dadas, se

pueden deducir las siguientes relaciones matriciales:

T 0 1 h H
1 1 1 k =1 K n: impar
(n-3)/2 (2-n)/2 (6-n)/2 . ,Ir LCS
1 0 1 h
1 1 1 k = K n: par
n-3 2-n + 6-n 'r‘ AL S

que convierten los indices de las reflexiones mas intensas de la subcelda ru-
tilo (r) en los de las estructuras nuevas (CS) con n impar y par respectiva-

mente.



- 98 -

Los volUimenes de las celdillas unidad "ideales' en funcion de n

vienen dados por:

(2n-1)

V (n impar) = 7

Vr’ y \{(n par) = (2n - ”Vr
donde Vr es el volumen de la celdilla unidad tetragonal del rutilo.

Al resolver las ecuaciones dadas anteriormente, siendo a_, bP \;

Cr las incognitas, se obtienen las siguientes matrices inversas:

]
AN
A

MnOZn—1 (n = impar) Mn02—1 (n = par)
T n-2 2 -4 n-2 1
! 9-2n 3 -4 ! 9-2n 3 -2
2n-1 2n-1
L 2n-5 n-2 2 2n-5 n-2 1
rutilo " rutilo

que relacionan las posiciones atdbmicas de la estructura tipo rutilo (xr, yr, Zr‘)
"y las de cualquier miembro de la serie hombloga (x, y, z ), donde n puede ser
n

par o impar, mediante las ecuaciones:

L

1

X =

(<4x + (9-2n)y +(2n-5)z)
r r r

2n-1
1
Y= 5o ( (n-2) X+ 3yr + (n—2)zr)
. 1
z (impar) = = (2xr - 4yr + er)

(xr —2yr + zr)

1
Zn (par) = 2_n-'-T
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La estequiometria de cada una de estas fases viene dada por la for.

mula general MnO . Por otra parte, dado que el vector de desplazamien-

2n-1
toR=3 < 0Tl>r que opera asimismo. en las estructuras ordenadas CS (121),

tiene una componente nor‘mal al plano (121)P de 0.50 d (121)r; ello implica de ma
nera analoga a las CS (]32)r" que el valor del espaciado entre los planos CS, Dsp,
esta directamente relacionado, al menos idealmente, con la anchura de las porciones
rutilo existente entre los mismos, es decir, con la composicion n, por la siguiente

expresion:

D =D = d(121) (n-3), donde el valor del espaciado d(121) = 1.687 R.
sp hKI roa . r

A Y

. -

Posteriormente en 1974, BURSILL, HYDE y PHILP (64), han dedu-
cido una matriz mas general en el propio sistema binario Ti-O, que es aplica-
ble al caso de estructuras CS ordenadas deducidas a partir de la estructura
tipo rutilo y validas en cualquier orientacion (hKl)r, en la que se presentan
las superestructuras. Esta ha sido la matriz que hemos utilizado en el presen

te estudio (vease apartado 111-4).

Sobre esta base, se han calculado los parametros reticulares "idea
les' de las celdillas unidad (a, b, ¢, &, B, Y, y V) de las fases CS ordena-
dés‘descritas anteriormente que responden a la formula general V2 Tin-202n—1 ,
(4 =n < 10); suponiendo que la matriz estructural rutilo no es distorsionada

. . 3+
por la presencia de los iones V  incorporados a su vez y por lo tanto hemos

utilizado los valores de la fase rutilo (TiOz), es decir:

a = b =4.5937 Ry c_=2.9581 R, (13, 14), de ahf la utilizacidn de la termi
nologia de '"parametros de las celdillas unidad ideales'. El valor del parame-
tro gn se ha multiplicado por dos en todos los casos, puesto que de no hacer-

lo asi el valor del indice de Miller | para estas fases resulta fraccionario. Esto
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aparece - al utilizar las matrices en la asignacion de indices a los diagramas
de difraccion descritos anteriormente para cada una de estas fases, median-
te la identificacion en los mismos de la subestructura tipo rutilo. En las ta-
blas V-2 y V-3, se presentan-los parametros reticulares "ideales" para las
fases: V, 71,0, V,Tic0 1, V,Tic0 (, V,Ti 0.y V,Tig0, ¢, asf como
los espaciados calculados a partir de dichos parametros y los observados

en cada diagrama de difraccion. Se puede observar en todos los casos el
buen acuerdo existente entre ambos valores, lo que justifica la viabilidad
del modelo estructural para ‘el analisis de las mencionadas fases; y ello ocu

A Y

. 3+ . : - .
rre a pesar de que los iones V_  introducidos en fa estructura TiO res—

2’
ponsables de la formacion de las nuevas estructuras-, distorsionan la red
de un modo cuantitativamente diferente al de los iones Ti +, de ahi la no
coincidencia de los valores d cal. y d observados presentados en dichas
tablas. Por otra parte, la nueva estructura debe experimentar una expan-
sion ya que las distancias M-M de los octaedros compartiendo caras, de-

ben ser un poco mayores que las esperadas, debido a las repulsiones en-

tre ambos cationes.

Las observaciones anteriores permiten concluir que la intro-
duccidon del sesquidxido de vanadio en el didxido de titanio, en el margen
de composicion comprendido entre: 81.005% TiO_, + 18.995% V_, O, <«—>

2 23
52.600% TiO_ + 48.400% VZO da lugar a la formacion de una serie homd

2 3’

oxi e fC i IV Ti _O | d -
loga de oxidos de formula genera o T 205 12 con valores de n com

prendidos entre 4 y 10. Es interesante sefialar que en el sistema
TiO2 - Cr203 (66, 67), el homdlogo de mayor orden detectado para esta
misma orientacion es n = 8, no habiéndose encontrado los correspondien

tes con n= 9y 10. Por otra parte, en el sistema asimismo analogo
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TiOz—Ti203 estudiado inicialmente por ANDERSSON y col. (41), no podian

asignarse indices a los diagramas de difraccion de rayos X de la muestra de

composicion nominal TiO sobre la misma base que a los miembros de la

1.900
serie TinO2n . (4 £ ng 9). Posteriormente, en un estudio por microscopia
y difraccidn de electrones de estas mismas fases TiO, - Ti. O preparadas

, 27 "'2V3
por reduccion del dioxido de titanio con titanio metalico efectuado por Tera

saki y Watanabe (44), la muestra de esta composicion suministrdo un diagra-

ma de difraccion difuso que dichos autores interpretaron como una mezcla de
-los homélogos n= 10., 9 Y 8. El mismo resultado ha sido obtenido en un estu-

dio mas reciente por medio dé la difraccion de electrones por BURSILL y HY
DE (49), sobre el mismo sistema TiOz—Ti203 pero en otro margen de compo-
sicion (TiOx, x = 1.960-1.889), encontrando un diagrama de difraccion que pre
senta un intercrecimiento de los hombdlogos n = 9,10 (121)r yn=16 (132)r. En
ninguno de los casos citados el diagrama es.té orientado en el eje de zona DT]]r'
En el sistema objeto de nuestro estudio, dicha fase V2Ti8019 parece existir por
lo menos hasta 1200°C, ya que KOSUGE y KACH|I también la han encontrado muy
recientemente (82) en un estudio analogo del sistema TiOZ—VZO3 a dicha tempe-
ratura.

Todas'estas fases pueden describirse "formalmente' como deriva-
das de la estructura tipo rutilo por introduccion, cada cierto nUmero de octae
dros (MOG) que comparten vértices y aristas, de una lamina de octaedros para
lelos al plano (]21)r‘ que comparten aristas y caras. En otras palabras, esto
equivale a la introduccidn formal y peribddica de una lamina de la estructura ti

po corindon en la estructura ru‘tilo,per‘o como indica MAREZ 1O y col. (108),
dicha analogia con la estructura corindon es estrictamente topoldgica por cuan

to la disposicion de las cargas de los cationes es, en esa zona de la estructura,
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distinta de la que se encuentra en el corindon.

En términos cristalograficos, todavia de manera "estrictamente for
mal", estas fases cristalinas pueden describirse como derivadas de la estruc—
y

tura tipo rutilo, suponiendo que a lo largo de la direccion cristalografica (hKI)P=
= (121)r, se elimina solamente un plano de oxigenos en esa orientacion de cada
"2n" planos y posterior desplazamiento de los bloques rutilo adyacentes, por un
vector ideal R = <OTl>r' que cierra la estructura. Esto restablece la coordi
nacion octaédrica de los atomos metalicos e incrementa la de los no metalicos
que pasan de dos a tres.‘ La situacion es pues analoga a la_que hemos analizado
en el apartado anterior (l|1-2) donde la estructura de los planos CS era para-
lela a (132)r' ' -

111.3.2. Variacion de los parametros reticulares de la fase M O'I

917

Por otra parte, y dado que en todas estas fases existen dos cationes
Vn+ y T‘im+ que pueder; adoptar diferentes estados de oxidacion, surge la posibili
dad de variar las proporciones relativas de ambos, manteniendo constante la rela
cidn O/M. Esto implica naturalmente la presencia de cationes V4+, que no estaban

presentes en el sistema TiO,-V,_O,. Se ha efectuado un estudio inicial de este pro

2 23
blema en la fase M9017’ habiéendose preparado hasta el momento 6 muestras que he
mos denominado:
3+ _ 4+
(1: V2 Ti 017
3+ 4+ _ 44

3+ 4+ _ 4+
13: V2 V2 Tl5 O17
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3+ A4+ _ 4+
14: V2 V3 Tl4 017‘

3+ 4+ _ 4+
I5: V2 V5 le 017

' 3+ 4+ _ 4+
16: V2 V6 T|1 017

Las composiciones de las mismas y condiciones de su preparacion

se presentan en la tablfa |. Delos resultados de difraccion de rayos X, indica

. dos en las tablas |1-4 Y, I1-7, podemos deducir que las muestras |3, 4 e IS

N

2’ V205

vados corresponden a la fase VO

presentan mezclas de TiO y algunos de los maximos de difraccion obser

2 en su forma monoclinica, por lo que el ca~
. 3+ . 5+ . ..
tion V' se ha oxidado en parte a V , y ello tanto si el enfriamiento de las

muestras se hace lentamente como congelando rapidamente en nitrogeno liqui
do. La muestra 16 en su estudio por difraccion de rayos X suministro una mez
clade VO_ vy TiO

2 2
las muestras |1 e 12 estudiadas por difraccion de rayos X, presentan las lineas

, si bien esta Ultima fase en menor proporcion. Sin embargo,

correspondientes a la fase M El calculo de parametros y espaciados idea

O.,..
9717
les para cada una de estas fases se ha efectuado a partir de los parametros

ideales para la fase M9017 calculados tebricamente por medio de las matrices

de S. ANDERSSON y L. JHANBERG (42) dadas anteriormente.

En la asigancion de indices a las reflexiomes encontradas para es-
tas dos muestras (tabla |1-4) se observa la presencia de algunos maximos de
difraccion de menorintensidad a los que no se puede asignar indices sobre la

_ base de la fase M_O._, esto indica que dichas muestras no son estrictamente

917
homogéneas.
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Los parametros reticulares de ambas muestras son los siguientes:

a® b B «®  BO v© v

Tigow cal. 5.46 7.14 . 21.40 95.54 130,48 108.30 530.63
I1, Obs.  5.460 7.157 21.411 95.59' 130249' 108°26' 518.33
12, Obs. 5.457 7.136 21.340 96.47' 130251' 108229' 515.65
V9017ca|. 5.36 7.03 21.27 81.41 49.73 109.51 501.25
De estos res\ultac{os se deduce que al introducir V203 y VO2 en la
red del TiO_ se produce una disminucidon de los parametros reticulares y, por

2 + 44
consiguiente, en el volumen de la celdilla unidad, ya que, los iones V. y V

son de radio menor que los analogos de titanio. Por otra parte, si se forman
44 4+, .. .
pares V -V analogos a los del VO_ (forma monoclinica), esto provocara

2
una cierta disminucion de volumen (103, 109, 110).

E! analisis mediante microscopia y difraccion de electrones mencio
nado anteriormente, vease figs. 40-a-b y ¢, refleja claramente la presencia de

estas fases MQO] 7t

El interés de este estudio radica fundamentalmente en dos aspectos:
Por una parte, el propio comportamiento cristalografico de las posibles fases
M O._desde Ti O _hastaV O__. Asf ] g el estudio de las propiedades
917 9717 g 17 St emo prop
fisicas, especialmente las de transporte de tipo eléctrico y magnético dada la

presencia del electron 3d suplementario que posee el vanadio.

Enun estudio reciente B. CROS (81) ha estudiado el equilibrio de

fases del tipo MOx; M=V + Ti; x = 1.75 - 1.88, en el sistema V203— VOZ-TiO2

o - -,
a 1273 K en funcidn de la presion de oxigeno. Las nuevas fases se forman
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; 4 44
por sustitucion de iones Ti * por V  en la red de los oxidos V 02n »

, 3 1
4 ns 8. Suformula general es V™" Ti 4+ v“*(] o Josx <.

En el limite de la sustitucion se originan los compuestos defmldos V. Ti O
' s 2 'm 2m+3
(m=1, ....,6). Las reacciones han sido efectuadas en condiciones de presion

-1
controlada, dentro del margen: 10 atm. < P < -5 ]
O2 10 ~ atm; teniendo pre-

sente que la existencia de los oxidos Tin=0 segln los datos de J. ANDER-

2n-1
SON y KHAN (111, 112), se forman a presiones de oxigeno mucho mas bajas
.que las de los homologos cor‘respondlentes de vanadio, V O2 RE El analisis
mediante la difraccion de rayos X de la fase M O,7 para conocer la evolucidn
de las dimensiones de los parametros reticulares, demuestra un aumento re-
gular en los mismos de la sustitucidon de vanadio por titanio (110). Si bien los
atomos de titanio y vanadio poseen dimensiones muy proximas, los d0xidos de
vanadio tienen dimensiones mas pequefias, que las de sus homodlogos de tita—

nio debido a la existencia de enlaces V-V mas cortos, por lo que dicho aumen

- to estaria relacionado con la ruptura de los mismos.

Mas recientemente, B. BRACH, |.E. GREY y C. Li (83), han es-

tudiado las fases presentes én el sistema V,0_-Ti, O, - TiO,_ a 14730 K, uti
L

23 23
lizando ampollas de cuarzo cerradas, y presiones controlacas de oxigeno en
-10.50 -16.73 . . PR .
tre 10 y 10 atms. En estas condiciones, su analisis por difrac

cion de rayos X revela las siguientes fases: La formacion de soluciones séli-
das entre V203 y T|203, ‘una serie de d6xidos de formula M305, con estructura

tlpo‘V305 entre VZTIO5 VO 69T|2 3] 5, y estructura tipo pseudobrokita (mono

clinica) entre VO 42T|2 5805 T|305, series de fases de MAGNEL| de formula

general V (Ti Ti +) (0] , con valoresden=4,...., 8.
2 n 2n-1
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111.3.3. Sistema VO_. ~ V_O_: Fases CS Vn 0

2 2.3 2n-1

"El sistema binario V-0 ha sido objeto de estudio de numerosos in

vestigadores en los (ltimos afios, debido al enorme interés que presentan las

fases encontradas en el margen de composicion VO VO 0’ en cuanto a

sus propiedades fisicoquimicas.Dentro de éstos, c;r;\?i(:ene dezs.toacar el estudio
inicial de G. ANDERSSON (40), citado en la introduccion; posteriormente
BANDO, NAGASAWA, KATC (113) y OKINAKA, KOSUGE, KACHY (114, 115)
suministraron el diagr‘a‘ma dé fases correspondiente a la serie homologa de
-dxidos Vn 02n—1 , con3< ng 8. HORIVCHI, TOKOMANI, MORIMOTO, NAGA
SAWA, BANDO y TAKADA (116) mediante el analisis de difraccion de rayos X
han propuesto una relacion simple entre las celdillas unidad de estas fases,
donde los vectores reciprocos a: y b; son constantes,independientemente del
valor n, y paralelos a los vectores reciprocos 5(01—1)* y g(111) * de la subcel-
da tipo rutilo; mientras que el vector (2n-1),C: es paralelo al g (121) de la
subcelda basica tipo rutilo, y su valor es funcion de n. Posteriormente, es-

te modelo estructural ha sido confirmado por las determinaciones estructura
les de las fases V, O, y V_O_ realizadas por MAREZ10, McWHAN, DERNIER

477 579
y REMEIKA (108, 117).

Dentro de este mismo sistema, el estudio realizado por nosotros ha
consistido en la preparacion de una serie de muestras, cuyas composiciones
nominales y condiciones de tratamiento se indican en la tabla |, muestras P1,
Ql, R1, S1, T1, U1, U2 y V1. La identificacion de las muestras en polvo se
realizd por difraccion de rayos X, y estos resultados se presentan en las ta-

blas I1-8 y 11-9. Se han preparado muestras de composicion nominal VO1 889
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en diferentes condiciones, con el objeto de determinar la posible existencia
de la fase V_O._; los resultados encontrados hasta el momento no han sido

9717’
satisfactorios, apareciendo siempre mezcla de fases, tipo VnO el y VO

2

2.
Asimismo, se ha preparado una muestra de composicion nominal VO] 950 pa

ra determinar la posible existencia de nuevas fases CS ordenadas, con orien
taciones diferentes a la (]2])r’ y analogas a las presentes en el sistema
TiOo, - Ti O, (66); sin embargo dicha muestra suministro una mezcla de los

2 23

oxidos VO2 y VZOS (tabla 1).

A
A
A Y

Se han obtenido monocristales segiin el procedimiento de transpor
te quimico en fase de vapor descrito anteriormente (apartado |1-2), utilizan-

do como agente de transporte TeCI4 (s).

Las muestras han sido analizadas por medio de la microscopia elec
tronica y difraccion de electrones. Los diagramas de difraccion de electrones
-se interpretan sobre la base de la subcelda tetragonal tipo rutilo del VOZ; asf
por ejemplo, en la figura 44-a se presenta el diagrama de difraccion de: elec-
trones correspondiente a la fase Vo,O? = VO1 gy €n la direccion (121)r; se
observa ademas la presencia de un intenso alargamiento en sus maximos de di
fraccion a lo largo de la direccion (121), que sugiere la presencia de défec-
tos perpendiculares a la misma y que,probablemente, se crean por la irradia-
cion del haz de electrones. En la fig. 44-b el diagrama corresponde a la fase
V5 9= VO] 80’ en el eje de zona [2T0] r‘; el espaciédo entre los planos CS

calculado a partir de la relacion Dsp =d (121)V02((n-0,5)), siendo d(121)v02=

=1.6577 R , resulta ser Dsp = 7,45 X, mientras que el espaciado observado
es de 7.77 2\ En la fig. 44-c, se presenta el diagrama correspondiente a la

fase V801'5 = VO1 875 en el eje de zona [210]r‘; el espaciado observado en-
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tre los planos CS de esta fase es Dsp = 12.60 X y el calculado es de 12.42 R .

La imagen reticular de los planos CS pertenecientes a la fase V7O13, se pre

senta en la fig. 44-d, indicando que se trata de un material bien ordenado, el

valor del espaciado medido es'de 10.81 R.

Sin embargo, en el analisis de estas muestras no se ha observado

ningln diagrama de difraccion de electrones que sugiera la presencia del ho-

.

9917 = VO, _ggg’

diagrama que presenta no es muy nitido. Parece pues que el homblogo de ma-
X
A}

yor orden mas estable es la fase n = 8, V8015'

mologon =9, V fase descrita por KOSUGE (115) aunque el

111.3.4. Sistema VO2 - VZO : Fases CS VnO

5 2n +p

Se ha efectuado un analisis por microscopia electronica de dos mues
* - - . .
tras (*), X] VO2 +2% \1)205 y X2 VO2 + 10% VZOS’ obtenidas al tratar di
chas composiciones a 1000° C y alta presion (60 - 65 Kbars) durante 1 hora.
La caracterizacion de las mismas ha sido efectuada por difraccion de rayos X,

asimismo por B. CHAMBERLAND, dando los siguientes parametros de las cel-

dillas unidad resultantes:

3

MUESTRA a (R) b(&) cR) B9 V(R )
X, 4.51149 2.899+4 4.611+11 91.72+413 60.27+13
X, ‘ 4.506+10 2.902+3 4.614+10 91.81+11 60.30+11

VO2 monoclinico(118) 5.7515:7 4.5252+5 5.3819+8 122.60 59.00
Se observa, como era de esperar, un incremento en el volumen

al aumentar el contenido en V, .O_.

2°5

(*) Las muestras X| y x2 han sido suministradas por el Profesor B. CHAM-

BERLAND de la Universidad de Connecticut (U.S.A.).
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Algunas de las micrografias obtenidas por nosotros, se presen-—
tan en las figs. 44-e (muestr‘a' X]) y 44~f (muestra x2)° En ambas se ob‘ser—
van la presencia de bandas oscuras rectilineas, cuyo numero crece con la
concentracion de agente dopantc'a (V205). Dichas bandas podrian interpre-
tarse como defectos planos, originados por la introduccion de capas de oxi
geno en exceso en la matriz del VOZ’ que a su vez daria lugar a nuevas fa-

se CS "extrinsecas", de formula general VnO p,(n y p' enteros). En otras

2n+
ocasiones las micrografias revelaron la existencia de maclas en los crista-

. A} ‘
les. \

Itl.4. MARGEN DE COMPOSICION MOx; M=V + Ti; x=1.900-1.950

111.4.1. Serie de series homologas de formula general MnO ,

2n-p

p=2.

En los apartados anteriores se ha puesto de manifiesto QJue la
estructura rutilo acomoda de manera diferente una variacion de composicion
4 . - -
segln el margen de que se trate; es decir, dentro del amplio margen estudia
MO ), veiamos, en primer lugar,

2.0000 " 1.750
que para concentraciones comprendidas entre 0.188% y 5.229% de V203 en la

do en el presente trabajo, (MO

estructura rutilo dan lugar a defectos aislados del tipo fronteras de antifase
APB (011) y planos CS aislados (132), correspondiendo al margen de composi

cion x = 1.9990-1.9722. A medida que la concentracidon de V203 aumenta des

de 5.229% a 18.995%, cuyo margen de composicion es x = 1.9722--1.9333, se
origina una familia de estructuras CS ordenadas en la direccion cristalogra

fica ;132£r, de formula general MnO M =V + Ti, habiéndose encontrado

2n-1’
valores dé n desde 24 hasta 37. En el apartado anterior se ha confirmado que,

[
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para concentraciones superiores de V 03, comprendidas entre 18.995% -

2
48.400% de V203, existe otra familia de dxidos de igual formula general
Mnozn_] , M=V + Ti, y valores de 4 € n < 10, pero los planos CS estan en

la orientacion (121)r, y cuya relacion O/M esta comprendida entre x =1.750
Yy X = 1 .900. La diferencia entre ambos tipos de estructuras consiste en la
orientacion de los planos CS en la matriz tipo rutilo y en el caracter estruc
tural de cada uno de estos planos CS. Esto se refleja en la fig. 66, donde
se puede observar en p}*imer lugar en la fig 66-a, una capa (100) de estruc
tura rutilo en la cual el empaguetamiento en la red de oxigeno (representa-
dos por bolas blancas) se supone h.c.p. Ay los Atomos metélicos (represen-
tados por bolas negras) ocupan la mitad de los intersticios octaédricos; en
la fig. 66-b, se representa la proyeccion de un plano frontera del tipo
APB (01 ”r" este paso estructural se indica por A. En la fig. 66-c se indi-
ca la secuencia estructural de un plano CS (lZl)r, indicado por C, que se
puede suponer formado por uﬁ paso tipo A, mas un cation metalico extra.

" En la fig. 66-d, se observa la presencia de los dos tipos de pasos C y A,
que alternan a lo largo de la traza del nuevo plano CS, que corresponde a
las estructuras CS ordenadas (]32)r" de tal forma que podemos suponer a
este Ultimo formado por la suma de ambos tipos de pasos estructurales, es

decir:

(132) = (121)  + (011)
r r r

Dentro de cada una de estas familias, los distintos homologos po
seen espaciados Dsp diferentes. Los limites inferior y superior de los espa
ciados correspondientes a ambos tipos de oxidos, encontrados en el presen

. o .
te trabajo a la temperatura de 1.100° C son,respectivamente:
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= 24(132)  Dsp cal. = 24.35 2 be s x = 1.9583

n=10(121)  Dsp cal. 16.03 R MO_; x = 1.9000

i En el presente apartado se abordara la regidén de composicion real
inyter‘rﬁedia entre las dos familias de o0xidos descritos anteriormente. Los dia-
gramas de difraccion observados en este nuevo margen, presentan hileras de
maximos de difraccion correspondientes a superestructuras a lo largo de un
vector reciproco 5 (hKI) , no tan simple como los anteriores y por lo tanto dis
tinto de g (132) yg (121) e intermedio entre ellos lo que sugiere la presencia
de estructuras CS ordenadas de manera dlferente ASI po;* ejemplo, en la fig.
45, se presenta un diagrama de difraccion en el cual existe una hilera de ma-~
ximos de difraccion que,pasando por el origen,llega hasta (253)r" El angulo cal
culado entre g (132)r* vg (121)res 1 .50, y estas hileras de la superestructura
no estan paralelas a ninguno _de estos vectores. El diagrama se interpreta como
un rutilo en el eje de zona [ﬁl] .o 8 partir de la distribucion de los maximos
de difraccion de mayor intensidad, cuyos espaciados y angulos interplanares
calculados y obser‘vados.se indicén en la tabla VI-1, existiendo buen acuerdo
entre ambos valores. E| angulo calculado entre g (IZI)P vyg (253)r‘ es de 7.260,
mientrasque el observado resulta ser de (7.5 + 0.5)°. Se puede observar que,
como se demostro en los sistemas TIO2 -Ti O,y TiO_-Cr_O_ (64-65-66), el

23 2 23
vector g (253)r' se puede escribir como la suma de otros dos vectores:

(253) =(121) +.(132) =(121) +(121) +(011) =2(121) + 1(011)
r r r r r r ' r

con lo cual, la formula de la fase correspondiente a esta orientacion sera :

M O2 2’ puesto que se puede considerar "formaimente' derivada del rutilo,
n

por la aplicacion regular del vector de desplazamiento R = 3 <011> sobre los
_ r
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planos (253) ; es decir, de cada 2n planos de oxigeno en esta direccion, se eli
r 20 AN
minan 2 solamente, y posterior union de las dos partes de la estructura rutilo ad

yacentes, dando lugar a la estructura nueva, de simetria diferente.

En la fig. 46, se presenta otro diagrama de difraccion cuya orienta—
cidn es asimismo diferente a los vectores g (12])r‘ vg (l32)r. En este caso, la
superestructura se observa en la direccion cristalografica 5 (374)r‘; el vector

reciproco se puede suponer asimismo formado por la suma de otros dos.

.

(374) =(121) +(253) =(121) +2(121) + 1(011) =3(121) + 1 (011) .
r r ro r S r .or - r r

Este diagrama se interpreta como un rutilo en su eje de zona [1 1 1] P
los espaciados y angulos interplanares correspondientes a la subcelda basica ti

po rutilo se indican en la tabla VI-4.

Todos los planos CS encontr‘édos pueden ser descrijtos-(teniendo en
cuenta las observaciones experimentales)- como intercrecimientos ordenados
del tipo: -

| (K1 _=p (121)_+q (011 (1)

situados en todos los casos, en el eje de zona [H]] , de tal forma que, para
. r
detectar cambios muy pequefios en la orientacion, es condicion imprescindible
orientar los cristales de modo que el haz electronico esté exactamente paralelo
a [l 1 1] . En la fig. 47, se presenta una serie de diagramas sucesivos de di-
r

fraccion para cada par de angulos de inclinacion u y v, efectuado en un cristal,

. . . e (%
partiendo desde el portamuestras situado en posicion normal, esto es, enu =0

o . . . . . .

y v = 0, hasta conseguir la orientacion correcta. Dichos diagramas reflejan el

complejo y dificil proceso de orientacion de uno de estos cristales, hasta alcan
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zar dicho eje de zona; en la fig. 47-m, se muestra el diagrama de difraccion de

electrones correspondiente al cristal anterior, ya orientado en [1—1-1] 3 corres

pondiendo la orientacion de la superestructura a la direccidn cristalografica
5(374)r" yun valor de la composicidn x = 1.9250, equivalente a la fase M40077,

M =V + Ti. Los espaciados interplanares relativos a la mencionada fase se indi-

can en la tabla VI-4.

De la observacion y analisis de las figuras anteriores, esto es, figs.

45,46 y 47-m, se deduce que los planos CS ordenados, dan lugar a la presencia
: .

de hileras de maximos de difrac\cién, que son visibles cerca de las reflexiones in
tensas de la subcelda basica rutilo; algunas de estas ltimas, como por ejemplo
(HO)r" (121)P. .., nho aparecen en el diagrama de difraccion, repartiendo su in-
tensidadentre los maximos de difraccion pertenencientes a la superestructura si-
tuados en una posicion contigua, por lo que éstos, por su parte alcanzan mayor

intensidad.

Por otra parte, como se ha mencionado anteriormente, vease ecuacion
(1), la orientacidn de los planos CS, viene dada por el vector g (h kl)r’ que a su

vez es la suma de los vectores reciprocos g (121)r‘ y g (01 ”r" esto es:

g (hKI)r =pg (12”r‘ +qg (01 ”r" ya que las hileras 'de los maximos de difraccion
intersectan p veces a los planos (01 ])r y q veces a los planos (121)r. Si bien, pa-
ra valores de p y q iguales o mayores que 2, la reflexion (hKI)r, no queda general
mente registrada eﬁ la placa fotografica, vease sin embargo la fig. 64, por lo que
estos valores se han estimado al positivar el negativo sobre una fotografia amplia
da, y posterior construccion de la red reciproca en un papel transparente. A con
tinaucion,se traza una linea recta a lo largo de la hilera 5 (hKl)r, y de esta forma

se pueden medir los valores de estos planos CS, mediante el calculo del nimero de
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intersecciones p y q a lo largo de los planos (01 ”r‘ y (121)r respectivamente.

En la fig. 48, se muestra una representacidon de un corte de:la red reciproca

[1-1-1]. , indicendo las direcciones de los vectores 5(hk’)r normales a.los pla
r ,

nos CS posibles para valoresdep=1, 2,3, 4,....yq=1,2, ....

Para la identificacidon de las nuevas fases necesitamos,en primer '
lugar, calcular el valor del espaciado de los planos CS, Dsp, y el orden n
de las superestr‘uctur‘a‘s, es decir, la composicion de estas fases. Para ello,
es importante destacar ahora el hecho, observado en los diagramas de difrac

.

¢idn de rayos X de estas muestras, tablés 11-4, l.l -Sy li—6,de que el espa-
ciado d (01 ])r = 2.489 R, correspondiente a dicha reflexion, varia muy poco,
menos del 1%, por lo que esta reflexion suministra un buen patron interno en
cada diagrama de difraccion de electrones en el eje de zona [ﬁ]]r-; ello es

de gran utilidad, pues como se ha dicho anteriormente (apartado |1-3-2-4),

la constante de camara del microscopio es una magnitud muy dificil de evaluar.

Como indicibamos anteriormente (ecuacion 1), el plano CS puede

expresarse como:

(hKl)r = p(121)r + q(OH)r = (p, 2p +q, p+q)r

Por otra parte, el vector de desplazamiento R= 3 < OT1>r, tie-
ne una componente normal al plano (hKI)r, que viene dada por el producto es

calar:

g (hKI) . +(011) = olp, 2p +q, p+q) .2 (011) = -p/2
r r r r

ello implica que el espaciado Dsp del plano CS, se puede calcular a partir de

la relacion:
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Dsp = DHKL = (n-p/2) (d(hKl)l), donde:
n, es el orden de la superestructura y las magnitudes Dsp, py d (hKl)r son

medibles experimentalmente.

|

Dsp

dthRT)_ + p/2

obien: n =
En cada hilera hay (n-p/2) maximos de difraccién. La formula este

quiométrica ideal de cada fase es: MnO , ya que la produccion de una es-

2n-p
tructura CS ordenada, implica la eliminacion de "p" planos solamente de oxi-
geno de cada '"2n" planos (hKl)r. Por lo tanto, la razon oxi geno/metal de ca-
da fase,

x = (2n-p)/n = 2- p/n

De esta forma, Dsp, n y x se pueden calcullar a partir de cada dia-

grama de difraccion.

Para el calculo de los parametros "ideales™ de las celdillas unidad
de las fases encontradas, y posterior asignacion de imdices de MILLER a ca-
da diagrama de difraccion encontrado en este margen de composicion, se han
utilizado las matrices deducidas por PHILP y BURSILL (64) para el sistema
binario Ti-O y el ternario Ti—Cr:—O. Los vectores de las celdillas unidad pa-
ra estructuras CS ordenadas (hKl)r pueden ser descritos en terminos de los
de la celda Bésica rutilo. Teniendo en cuenta las relaciones iniciales de S.

- ANDERSSON y L. JHANBERG (42) para estructuras CS (121)r, los ejes a y
b son elegidos para definir el plano CS, mientras que ¢ es una medida del

espaciado entre dichos planos. Dado que las cadenas §111) tipo corinddn son
comunes a todas las estructuras, dicho vector se ha elegido como eje-b, es-—

to es:
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un eje a conveniente es:

7

ol

- pa + qb - c
pa_ + ab_ (r>+q)cr

= (r-3)b + (k+i-2r+s) c
r r

(o N]

Para las definiciones de los parametros K, r y s consultar el traba-

jo original (64). ) .

De estas expresiones vectoriales entre los parametros reticulares

de ambas celdillas unidad, se deduce la siguiente matriz:

P q p+q h H
1 1 1 k] = [ K
1 1
0 r-z k+z-2r+s | , L M O

n 2n-p

. que relaciona los indices de MILLER de la estructura tipo rutilo (sibindice r)

a los de las estructuras CS, (M O )
n 2n-p

A partir de los datos anteriores, podemos escribir:

az—a2(2'+ 2)+(+)22
n r p g P+al <,
b2=2a2+c
n r r
' 2
c2=(r‘-—-;~) b2+(k+%-2r+s)2 c2
n . r r
2 2
COSYn an.bn ] (-p +q) a’ + p + q)cr
" a b - a .b

n n n n
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a .c -q(r-3) b2 ~p + Q) (k + % -2r+s)
CosB = n no. r
n a c a . c
n n n n
b .c . (r-%)bz - (k+%—2r+s)c2
, n n r r
Cosg = ——— =
n b c
n n b . ¢
n n
1
Vv (2\3) =a .b .c (1—-cos2 -cosz —cos2 + 2cosa cos B cosy)?®
n n" n° n

En un sistema de ejes de simetria triclinica, el espaciado entre
A Y

planos de indices (hK!) viene dado por (119):
l/d2 (hK1) = hz/a2 senza + k2/b2 sen2 B + 12/c2 sen2 Yy + 2hk/ab

(cosa cos B cosy) + 2kl/bc (cos B cosy -cosa)+ 2lk/ca

(cosy cos a -cosB).

2 2 2
1-cos o -cos B -cos Y+ 2cCOS a COsf cos y

asimismo, el angulo entre dos familias de plaros (hKl) y (h' k' I'), en un siste
ma de simetria triclinica viene dado por (119):
)
dhkl : dh' k' I

cos ©O ((hKI), (h‘k'l'))= 5 hh! b2 c2 senza +
v ,

kk' c2 a2 sen2 B+ 11! azb2 senzy kI o+ 1K)
(a2 bc) (cosB cosyY =-cosa) + (Ih' + hi') (ab2 c)
(cosy cosq -cos g + (hk' + kh') (abcz)

(cosa cos B -cosy)

Las relaciones entre la matriz general y las dadas anteriormente

para estructuras CS (lZl)r y (l32)r son las siguientes (64):
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a) Estructuras CS (121)r:

n: impar a 1 0 0 a
h ={ 0 1 0 b
| e wx \ 27D (1-n)/2 1 c/,
n: par a 1 0 0 a
b =[ 0 1 0 b
c 2-n (1-n)/2 3% c
*kk *

A Y

b) Estructuras CS (132)r:

h:impar a 1 0 0 a
b| =10 T 0 b
c 1 1 1 c

*k*k * %
n: par a 1 1 0 a
b] =]0 1 0 b
c 2 3 1 c

*kk *%

(*) ANDERSSON y JAHNBERG (1963); (42)
(*® BURSILL y HYDE (1971); (49)
(**¥ BURSILL y HYDE (1974); (64)

Con el fin de obtener un analisis detallado de las fases presentes
en este margen de composicion, se ha orientado un nimero de cristales muy ele
vado, del orden de 200, y al menos 50 resultaron mesurablemente diferentes.

Sobre la base de lo expuesto anteriormente, en la tabla VI-1, se presentan
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los resultados correspondientes a las fases éncontradas en la direccion cr‘ig
talografica %253&. Algunos de estos diagramas de difraccion e imagenes de

la red correspondiente, se presentan en las figs. 45, 49, 50, 51, 52, 53 y
54-a,-b, -c. Los datos incluidos en la citada tabla VI-1 son: 12.- El nimero
de registro de cada placa d‘e difraccidon o imagen correspondiente. 22.- La
muestra de partida utilizada. 32.- Los gspéciados y angulos interplanares co -
rrespondientes a la subcelda basica rutilo mas o menos deformada, pero pre
sente en cada diagr‘amé de difraccion. 42.- El valor de la composicion x, de
cada fase... 52.- Los espaciatdos Dsp (R) observados y calculados entre los
planos CS. Se puede observ;r en todos los casos un buen acuerdo entre es-

tos ultimos, lo que justifica el procedimiento empleado.

Las fases encontradas se pueden agrupar en una nueva familia de
oxidos en la orientacion (253)r, que pueden expresarse por la formula gene-

ral M O M=V + Ti, con valores de n, 30 ¢ n¢ 35, puesto que de los

n 2n-2’'
diagramas encontrados con esta orientacion solamente seis han resultado
cuantitativamente diferentes. Observemos que el margen de composicion
entre estas fases es 1.9333 € x € 1.9429, es decir, corresponde a un inter
valo AX = 0.0096, por lo que el valor promedio de A X entre cada dos fases
consecutivas es de 0.0016, que equivale a una variacion de = 0.2% en la ra
zon O/M, de ahi la presencia simultanea en una misma preparacion de valo-

’ - , -
res muy proximos entre ellos. Ademas, se ha observado la presencia en un
mismo cristal de varias composiciones, este hecho se refleja claramente en
la micrografia presentada en la fig. 53, en la cual se puede ver grupos de

planos con diferente separacion entre ellos; asi, en las dos zonas de la mi

crografia indicadas por una letra A, el espacio observado es de 18.9 R,
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en la zona representada por B, 19,3 X, y en la zona que hemos denominado
por C su valor es de 19.9 R, correspondiendo a fases diferentes, con valo-
res de n = 30, 31 y 32 respectivamente.

En la fig. 54-a, placa 1976, se muestra el diagrama de difrac-

cion de electrones correspondiente a la fase n =34, M_, O MO

36727 "1 0412 "
la orientacion cristalografica (253)1"' Cuando se irradia dicho cristal, median
te un haz muy intenso d‘e electrones que seorigina al separar de la trayecto
ria del haz el diafragmadel condensador 1 durante unos segundos, se produ-

\
ce un fuerte alargamiento en los maximos de difraccibn con presencia de dis
persion difusa en los mismos, vease fig. 54-b. En la observacipn directa del
cristal una vez irradiado, los planos CS correspondientes al mismo pierden
nitidez, a la vez que se observa una ondulacion y curvatura en los mismos,

que nos sugiere la pérdida de su ordenacidn, existiendo la posibilidad de trans

formaciones de fases.

A partir de las matrices expuestas anteriormente, hemos asignado
indices a los diagramas de difraccion de electrones, calculado los parametros

"ideales' de las celdillas unidad; asi como, los espaciados D para cada

KKL
una de las fases encontradas. En las tablas VI-2 y VI-3, se indican estos va
lores para esta familia de oxidos, existiendo un buen acuerdo entre los mis-
mos.

Los datos correspondientes a los diagramas de difraccion encontra-
" dos en la orientacion (374)r~ se presentan en la tabla VI-4. De nuevo se obser
va, en todos los casos, la presencia de la subcelda unidad basica comin de | a

estructura rutilo mas o menos distorsionada. Estos valores sugieren la exis-

tencia de otra serie de dxidos, que a su vez forman una nueva familia, cuya
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formula general es MnO , habiéndose encontrado un margen de valores de

2n-3
n comprendidos entre 37< n < 45, lo que equivale a una region de composi-
cion de 1.9189< x < 1.9333; por ello, la variacidén de composicidn, resul-
ta como en el caso antef'ior, mliy pequeiia: Ax= 0.0144, correspondiendo a
un valor promedio de 0.0018 entre cada dos homdlogos consecutivos. Algu-
nos de estos diagramas e imagenes de la red de los planos CS correspon-
dientes se presentan en las figs. 46, 55, 56, 57 y 58.

Asimismo, los par"@\metr‘os de las celdillas unidad ideales, y espa-
ciados’ "dHKL" calculados y observados pér‘a las fases men::ionadas, (374)r"

se indican en la tabla V1-5. Se observa una vez mas un buen acuerdo entre las

dos series de valores.

Las figs. 59-a, 59-b, 60 y 61 corresponden a otra serie de dia-
gramaé de difraccion, tambien en el eje de zona [1 1—1] o pero en los que la
direccion de la superestructura encontrada es el vector 9—(495)r' Los valo-
res correspondientes a la identificacion de estos diagramas se indican en la
tabla VI-6. Se han encontrado valores de n = 47,49 y 52. E| angulo calcula-
do entre los planos (121, 495)r‘ es igual a 4.050, mientras que el observado
es en todos los casos, de (4.0 ¥ 9.5)0; se confirma asi la orientacion de la

superestructura.

Los parametros "ideales' de estas celdillas unidad, asi como los
espaciados calculados y observados se presentan en la tabla VI-7; de nuevo,

se observa un buen acuerdo entre ellos.

Por otra parte, se han encontrado diagramas de difraccidon cuyas

superestructuras estan en otras direcciones g (hK1) s con indices de MILLER
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mas altos. Asi por ejemplo, en la fig. 62, se puede observar un diagrama de
difraccidon, en el cual la direccion del vector de la superestructura corres-
ponde a 5 G 1" 6)r-' Di_cho diagrama, como en los casos precedentes, se in-
terpreta corﬁo un rutilo en su éje de zona [ﬁ]]r" equivalente al [O]O]CS de
la nueva estructura CS ordenada. Los valores de espaciados y angulos inter
planares identificados como pertenecientes a la matriz tipo rutilo se indican
en la tabla VI-6. EI veilor‘ encontrado para n es de 57, equivalente a la fase
M5,7O109 = MO1 9123’ el angulo observado entre la direccion de la super-
estructura g (5 11 6)r y'la direccién g (.12])r~ es de. (3.5 —I 0.5)°, mientras
que el calculado es de 3.330. Los parametros de la celdilla unidad "ideal",

a si como los espaciados d observados y calculados para esta nueva fa—

HKL
se se indican en la tabla VI-8. En esta misma orientacidon se ha encontrado
el valor de n = 59, MSQOHS = MO] 9153” vease tabla VI-6.

Se han observado ademas valores de los indices (hKI)r de orde-
nes superiores, y en los diagramas correspondientes se aprecia que en las .
hiler‘as‘de los maximos de difraccion de la superestructura, € stos estan muy
proximos a la direccion 5 (121)1'" pero no en ella; como ejemplo en la fig. 65.
se presenta un diagrama de difraccion de electrones donde el angulo observa
do entre los vectores g (hKl)r yg (]21)r es de (2.0 ¥ 0.5)°. Proyectando
dicho diagrama sobre un papel transparente, se observa que la direccion de
la superestructura estaria en la direccion g (é 17 9)r; el angulo calculado
_entre este vector y g (121)r es de 2.28°. Este diagrama se interpretaria
pues, como un rutilo en el eje de zona [1 1 1]r" cuyos espaciados y dngulos

interplanares se indican en la tabla V1-6. E| valor del espaciado entre los

planos CS (8 17 9) observado es de 15.20 R, mientras que los calculados
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para valores de n = 80,81 y 82, de fases tipo MnO , son 14.91 X, 15.11

2n-8
R y 15.30 R respectivamente, por lo que el valor mas aproximado seria pa
ran =81, y la formula estequiométrica de la fase nueva sera M810156 =

= MO1 9012; que es un valor de la composicion muy proximo a la fase corres

pondiente, n = 10, MO1 900 = M]OO]Q’ en la serie (]21)r'

En las observaciones mencionadas, la orientacion de los planos CS
en cada caso, viene da;:la por la ecuacion (1), en la cual p es variable y q = 1
en todos los casos. También hemos observado valores de q # 1; asi por ejem
plo, en la fig. 63, se pr‘esent‘a un diagréma de difr‘.accic')n,— en el que la direc-
cion del vector a (hKl)r correspondiente a la superestructura es intermedio
entre (253)r y (132)r. El angulo observado entre la direccion del nuevo vec
tor é-(hKI)r yg (121)r es de (9.0 + 0.5 )o. Proyectando el negativo sobre
una fotografia ampliada! la direccidn del vector obtenido por prolongacion de
la hilera de maximos de difraccion que pésan por el centro del diagrama, po-
sicion (000), alcanza hasta (385)r; el éngulo'calculado entre (385, ]21)r~ =
= 8.900. Los valores de espaciados, y angulos observados en los diagramas
con esta orientacidon, se indican en la tabla V1-6. Habiéndose encontrado va
lores de n = 60 y 63. En la tabla VI-8, se indican los parametros de la cel
dilla unidad de una de estas fases, n = 63, (M__O MO ), asi co-

63123 ~1.9524

mo los valores de los espaciados d observados y calculados. El valor del

HKL
espaciado entre los planos CS es de 24.447 R, y el calculado es de 24.471

R , que es del orden, del encontrado para n = 24 en la serie (l32)r.

También se han observado valores intermedios entre (253)r~ y

(374)r' En la fig. 64, se presenta un diagrama de difraccion cuya orienta-
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cidn viene dada por el vector g.(5 12 7)r; correspondiente a 'p=5, q = 2.
El angulo observado entre 9_(12])r‘ yg(5 12 7) esde (6.0 + 0.5)0, mien—
tras que el calculado es de 6.080; confirmandose asi la orientacion correc-

ta del diagr‘arf:a. El valor de n ehcontrado es de 70, M_, O M

702135 = MO1 9286°
En la tabla V1-8, se indican los parametros de la celdilla unidad ideales, asi

como los espaciados d observados y calculados para dicha fase que, una

HKL
vez mas, muestran un buen acuerdo.

. Los valores de-los eispaciados, calculados a partir de las micro-
grafias obtenidas de la imagen directa de I'a red de Ic;s planc;s CS de algunas
de estas orientaciones menos frecuentes se indican asimismo en la tabla VI-6,
existiendo una buena correlacion entre estos valores y los calculados a par-

tir de los diagramas de difraccion correspondientes.

A partir de los datos reflejados en las citadas tablas para esta re
gidn de la composicion, se deduce que todas las muestras presentan un margen
.- amplio de valores de n y, normalmente, miembros de familias diferentes en una

misma preparacion.

Como indicabamos anteriormente, pagina 19, KOSUGE y KACHY (82),
han publicado recientemente un interesante trabajo sobre este mismo sistema
TiO2 - VZO3. ‘No obstante, dichos autores trabajaron a 1 .4730 K, y prepararon
{nicamente seis muestras, en el margen de composicion ( Ti, V) Ox’ con X =
= 1.90 -1.99, correspondientes en nuestro caso a las que hemos denominado:

Hi Mo ), F1(MO ), E (MO ), MO

(MO

1.000"" 1 MO, o35 1.950 1.960 1.980 Y B

1 990). Las relaciones O/M expresadas corresponden Unicamente a composi

ciones nominales de partida. -
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Dichos autores encuentran en primer lugar, que la muestra de com

posicion MO era bastante inhomogénea, puesto que aparecen cinco fases

1.900
en la orientacidon (121), con valores de n = 10, 9, 8, 7 y 6; ademéas de, fases
CS ordenadas en orientaciones’ (hKI)r de indices altos, analogos a las descri-

tas en esta memoria.

Por otra parte, en nuestro caso, el cambio de orientacion de los pla
nos CS (hKI)P desde (132)r a (12])r‘ aparece Unicamente en las muestras de com

1.900 ~ MO] '750; mientras que, los citados autores encuentran di-

3

chas fases CS en las muestras de composicion igual o superior a MO

posicion MO

apa
1.900’ %P2
reciendo cenjuntamente con las fases CS en la orientacion (132)r" Parece pues,
que al aumentar lz temperatura de tratamiento, el cambio gradual de orientacion

de los planos CS se hace mas frecuentemente, y tiene lugar en casi todas las

muestras.

Por el contrario, en el presente trabajo, para las muestras de com-

posicion igual o superior a MO (muestra G1), las fases ercontradas han

1.933
sido solamente del tipo (132)r‘; lo que si se tiene en cuenta las composiciones no
minalés de partida, y en analogia a 1o que ocurre en los sistemas TiOZ—TiZO3 y

TiOz'—Cr‘ZOS’, resulta logico para estas composiciones. Esto sugiere ademas un

mayor acercamiento al estado de equilibrio. -

Otra diferencia importante estriba en el angulo ¢ (121, hKl) encon
tr‘aao al variar gradualmente la orientacion de los planos (hKl)r.. Asi, a la
temperatura de 11&730 K el angulo mencionado, se extiende desde 3 a 11.50;
mientras que, en el presente trabajo (T =1 .373° K), dicho angulo varia en-

tre 2y 11 .50. Este desacuerdo puede ser debido a la diferencia de temperatu-
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ra de tratamiento empleada en la preparacion de las muestras.

BURSILL, HYDE y PHILP (63-66) en sus estudios referentes a
los sistemas binario Ti-O y ternario Ti-Cr-0O, asi como GIBB y ANDERSCN
(67) en el mismo ternario, han clarificado la naturaleza de esta regidn en di-
chos sistemas, y a partir de sus estudios concluyen que, la variacion de la
estequicmetria se acomoda de una manera totalmente nueva dertro del campo
de la Quimicadel Estado Sdlido. En amtos sistemas, los diagramas de difrac
cion encontrados, sugiri‘eron la existencia de planos CS intermedios entre
(121) y (132) en el sistema bir"‘nario, y entre (2’53)> y {121) en el sistema terna
rio, dande' lugar a la existencia de una serie de nuevas fases de formula ge-
neral MnOZn—p' En el presente estudio, y como se deduce de los resultados
anteriores, en este margen de composicion 1.900-1.950, se presenta una si-
tuacidon analoga. El planoCS salta progresivamente desde (132) a (121), a medi
da que la relacion O/M disminuye. Curiosamente, el fenomeno de salto de los
planos CS se observa mas facilmente en los sistemas ternarios que en los bi
narios; lo mismo sucede en el caso de las fases CS derivadas del tipo estruc

tural ReO_, como WO <Y WO + (Nb, Ta, V) (34-39). Si bien, los datos

3 3- 3-x
de la bibliografia son menos concluyentes al respecto. Este fendmeno podria.
ser debido a que én los sistemas ternarios se requiere la difusion en contra-—
corriente de dos tipos de cationes con lo que, si no se alcanza el estado de
equilibric tta_rmodinémico, resulta logico encontrar una m'ayof' variedad de
composiciones y fases. No obstante, incluso tras recocido prolongado PHILP

"y BURSILL (63) han observado también un elevado nimero de fases en el sis

tema TlO2 - T|203.

Del conjunto de nuestros resultados se deduce pues,que el cambio
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de orientacion es gradual y practicamente continuo, encontrandose un amplio

nimero de orientaciones intermedias (hKI) que pueden ser resueltas como:
r

(hKi)r = p (121)r + q (OH)r'= (p, 2p+q, p + Q)r; p y q enteros > 1; todas
las estructuras se pueden describir, como intercrecimientos ordenados de
segmentos de planos CS (121) y APB (011), con mezclas uniformes dando lu-
gar a un numero indeterminado de nuevas familias de 6xidos mixtos de titanio
, p 2 1. Todas

2n-p

sus estructuras, se pueden suponer derivadas al menos de una forma "ideali-
A
LY

y vanadio, vease tabla V1-9, cuya formula general es MnO

zada'" de la estructura rutilo, mediante la aplicacidon periédica de la opera-
cion de cizalladura cristalogr‘éficag% <011 > (hKI)r}, es decir, cada ''2n'' pla-
nos de oxigenos en la orientacion (hKl)r, se elimina solamente un cierto nime
ro "p'" de planos oxigeno -.por lo tanto la formula estequiométrica de cada

una de estas fases es MnO .-, y posterior desplazamiento de las dos par

2n—
tes de la estructura rutilo adyacentes hasta conseguir la estructura nueva,
esto reestablece la coprdinacién de los iones, y provoca un cambio notable
en la simetria con respecto a la fase rutilo, originandose nuevas fases. Las
distintas fases encontradas se agrupan en varias familias, cada una de las
cuales viene definida por la orientacion del planoCS, y los diferentes miem

bros de una familia dada son distinguibles por el espaciado entre estos pla-

nos CS.

L:os resultados descritos anteriormente revelan una gran varie-
- dad de tipos estructurales en los planos CS. Esta complejidad puede ser ra
cionaliiada y clasificada en términos de dos operaciones en la red, una ope
racion CS, que altera la estequiometria del cristal una pequefia cantidad y

una falta estequiométrica, tipo frontera de antifase (APB). Para la deducidon
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de las estructuras CS, a partir de la estructura "idealizada" rutilo en el pre
sente trabajo, como en los sistemas analogos anteriores Ti-O, Ti-Cr-0,
Ti-Fe-0 (66,70), se utilizara una operacion geométrica "'ideal", la cual es
valida formalmente y ello, sea o no véiido el mecanismo real por el que ocurre
la formacion del plano CS en el cristal. A partir de ella se puede explicar la
produccion de muchos tipos de faltas de un modo muy simple. Las estructuras,
como se indica en la fig 66, (78), se pueden apreciar facilmente en términos
de una capa sencilla de aniones-cationes. En las estructuras completas, las
posiciones M ocupadas y Vaciqs son idénticas para todas las capas estando Uni

camente desplazadas por 3 [ﬁl] .

La estructura tipo rutilo y sus estructuras CS derivadas, se pue-
den describir entonces en términos de capas (100), tal como se indica en la
fig. 66, en la que se observa que los atomos metalicos (bolas negras) ocupan
la mitad de los intersticios octaédricos, dando lugar a cadenas de octaedros
(MOG) compartiendo aristas a lo largo del eje C—Zr, unidas por comparticion de
vér‘tices‘. La ordenacion idealizada de los 4tomos de oxigeno es comun a to-
das las estructuras CS, porque el vector de desplazamiento R =1 <011 >r’ es
ta en el plano (100)r y es exactamente l-m vector oxigeno — oxigeno. Este vec—
tor de desplazamiento ideal esta asimismo indicado en dicha figura. La fig.
66-a, muestra la proyeccion en (100)rde la estructura rutilo idealizada. En
la fig. 66-b, se indica dicha proyeccion, con un plano aislado APB produci-
~do por el vector 7 < 011>, operando sobre el plano (OH)P, esta primera ope
racion no produce un cambio en la estequiometria, es decir, no es necesario

eliminar aniones en la estructura, ya que, el vector de desplazamiento es pa

ralelo al plano que une las dos partes del cristal a travées del cual opera. Se
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denomina aidefectoresultante, frontera dé antifase (APB). Cada octaedro
(MOG)’ todavia comparte seis vértices y dos aristas. Puede observarse
que el desplazamiento produce una alternancia en la hilera de cationes para
lelos a ér - (octaedr'osA compartiendo aristas), -sobre el plano (100) del mo

j
delo, la alternancia se indica por A y la traza del plano por

ceeraneee s, AAAAAA ...,

A traves del E)lano del modelo, la red de oxigenos es continua,
A3

, » - - 3
mientras que, tanto los atomos de metal como los interstitios octaédricos

rd ra .
ocupados y vaclios estan en antifase.

En la fig. 66-c, se indica la operécién: 3(121) L1 L<O0mN >€; esta
operacion da lugar a un plano CS (121), en el cual ocurre un paso bastante
diferente, las hileras de atomos metalicos paralelas a Er’ estan dobladas ha
~cia atras sobre ellas mismas, en forma de Z, y el paso se representa por una
letra C, que a su vez consiste en un paso A, mas un cation intersticial extra
a lo largo del plano frontera; este catidn extra no se puede considerar en nin
gln caso como un defecto puntual, sino que se trata de una parte de la estructu

ra. La interseccion del plano sobre (100) viene dada consecuentemente por:
- cecereseees CCCCCC.ivinennnns

El plano CS no es, sin embargo,perpendicular al (lOO)r. Cada pa
so tipo C origina asi, un par de octaedros ( M06) compartiendo caras, con un
consecuente aumento en la razéon M/0O, lo que a su vez produce una variacion

en la estequiometria del cristal.
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En la fig. 66-d, se indica un plano CS aislado en la orientacion
(132), la operacion cristalografica de cizalladura en este caso viene dada
por 3 (132) 1 <o >§ , donde el vector de desplazamiento es el mismo,
y por lo tanfo un vécto;‘ anién—'aniép en la estructura ideal. En este caso,

los pasos tipo A (APB) y C (121), alternan a lo largo de la interseccion del

plano CS con (100)r~’ y ello puede representarse por:

teeeeeeee. . ACACAC iiiiiiinennnsn

Al
A

En las figs. 66-2 \y 66-f, se indican respectivamente las opera-
ciones 3(253) 3 < 0.11>f y ?(374) 1 <con >$, ambas requieren,de nue
vo, la eliminacion de dos y tres aniones por unidad repetida a lo largo de

las trazas en (lOO)r de los planos CS respectivos:

El caso general se puede expresar teniendo en cuenta, que en el
intervalo (132) a (121), el plano CS puede ser cambiado por incrementos pe-
quefios, dando lugar a varias secuencias a lo largo de su proyeccion; ya que
el nimero de combinaciones ordenadas posibles de estos dos elementos estruc

turales es tedricamente infinito.

Cecscescesesnenns ACACACAC ...cceveee... =(132)
ciececesesses... ACCACCACCA...... .. =(253)

cesessecsans ..... ACCCA C CCA...... ... =(374)
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ceeteeesess ACCCCACCCCA ... coive... =(495)

t2000022.. CCCCCCC.iiiiiiinnnnnnnnan.. =(120)

Se pueden imaginar,facilmente, planos CS mas complejos, con in-
crementos aln mas pequefios en sus orientaciones, correspondiendo secuen-—

cias tales como:
veereeeieec. CACCACACCACACCA... =(385)

situado entre (132) y (253). La secuencia de unidades A y C a lo largo de ca-
da plano CS (hKI) depende de su orientacion, esto es, del nilmero de unidades

de cada tipo. Si estos los indicamos por p y q respectivamente:

Cveeeee .. AAAA .......parag/p == ; APB (011)

teteees.. CCCC.......parap/qgq== ; CS (121)

y una combinacion ...... (gA + pC)..... , para las orientaciones intermedias,

pudiendo escribirse como resultado la formula general:

(hKl)r =p (121) Lt (01 ”r" que indicibamos anteriormente, es decir,
fa complejidad de los planos CS puede ser resuelta pues, formalmente, por in
tercrecimiento de estos elementos en proporciones variables y por medio de
la operacion de cizalladura con el mismo vector de desplazamiento. Asi, en los
planos CS, su orientacion y estequiometria depende de la concentracion de ca-
tiones extra con respecto a una hilera (paso tipo C), los cuales varian desde

cero en la APB (p/q = 0) a uno en el plano CS (121) (q/p) = 0.
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Las formulas de las series de oxidos mixtos (Ti, V)O encontradas,
X .
asi como la secuencia de unidades A y C, y los valores de n observados en cada

orientacion se presentan en la tabla V1-9.

A

Resulta interesante comentar algunos aspectos de estas fases inter-
medias. En primer lugar, se puede apreciar en todos los casos, es decir, en
cualquier cristal, que la orientacion (hK!) de los planos CS esta normalmente
bien definida, - aunqué los indices encontrados pueden ser altos -, ya que
todos los planos: (hKI) =,p (1%1)r +q (O”)r" estan paralelos al eje de zona

[ﬁl] " equivalente al [010] cs de la estructura CS or‘c]enada, el cual se ob
tiene, como se ha indicado, girando cuidadosamente las muestras. En segundo
lugar destaca el hecho, de que un cambio en la composicion puede ser acomoda
do no solamente por un cambio (no muy acusado) en el espaciado entre Iés pla-
nos CS, sino también por medio de una variacion en la orientacion, originando
se una nueva fase ordenada. Esto significé que un cambio en la composicion de
este margen, implica que los planos CS saltan de una orientacién a otra, (a
_.este fendmeno se le denomind inicialmente "SWINGING" en la bibliografia in-
glesa (120), sin embargo en los trabajos mas recientes (82,121) se prefiere la
expresion "PIVOTING", ya que implica que el giro del plano no es totalmente
continuo, sino a saltos) . En estas condiciones el cambio en la composicion no
requiere una variacion grande en el nUmero de planos CS por unidad de volumen,
sino Unicamente en su orientacion. En los apartados anteriores, se ha visto que

el homologo de mayor orden en la serie MnO 1(]2])1‘ eran = 10, cuyo Dsp obs.

2n
= 16.03 R es del mismo orden que el valor de los espaciados Dsp observados en
la familia (495)r‘; analogamente, el homdlogo de menor orden en la serie (]32)r‘ en
contrado es n = 24, Dsp obs. = 24.45 R, equivalente al valor de 24,47 X para la

fase n =63 en la orientacion (385)r~’ ello indica pues que el margen de los valores
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»

de los espaciados entre estas composiciones, es muy estrecho.

Esta variacion gradual de !a orientacion, que en princibio es sor-
prendente, se podria pensar que tal reor‘gani‘zacién deberia implicar dificulta
des cin»éticaslelevadas y provocar desorden cristalino. Los hechos experimen
tales observados sugieren, que este fenomeno parece ser relativamente favo-
rable desde el punto de vista cinético, a altas temperaturas, en las que favo-
recemos una situacion dinamica. Parece pues, que el cambio de orientacion re
sulta mas facil que la introduccion o eliminacion de planos CS adicionales que
justificasen la variacién_ de la gstequiometr‘ia. Probablemente, a temperaturas
todavia mas altas, se encuentren otros ordenes de reflexion diferentes, asi co
mo nuevas orientaciones; si bien, a nuestra temperatura de trabajo, y en este
margen de composicion s616 se han encontrado planos CS paralelos al eje de
zona [ﬁl]r; ahora bien, en el sisAtema binario Ti-O (66) se ha comprobado que

estos limites son dependientes de la temperatura; asi, muestras calentadas a

o - ..
1673 K presentaban los siguientes limites:

n=12 (132) Dsp=12.03%
n=19 (253) Dsp=11.62R%

n=8 (121) Dsp=13.0%

R o .
mientras que, calentando a 1300 K se obtenia:

3
1

16 (132) szp=12.0X

24 (253) Dsp=14.8 R

3
1]

h=9 (121) Dsp=14.6 &
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Por otra parte, a pesar de la reorientacion gradual existente en
los planos CS, el grado de orden interno encontrado en las estructuras CS
es elevado. Si bien, a partir de las composiciones nominales de partida de

. cada muestra, los r‘esu'ltados ihdican no homogeneidad, por la coexistencia
en cada una de las mismas de diferentes valores de n, e incluso de homolo-
gos de distintas familias, no obstante, en este margeh de composicion no se
han observado en los diagramas de difraccion, mezclas de dos o mas fases
como ocurria en las fan:lilias (121) y (132), aunque conviene recordar que las
hileras de los maximos de dif::accién en las superestructuras son,por lo
general bastante mas cortas; Por otra pérte, y dadé; que el— criterio mas con
veniente de estudio de la homogeneidad de un cristal, es la observacion di-
recta de la imagen de red, se han examinado las areas correspondientes a
los diagramas de difraccidon y, como se puede apreciar en las figs. 51, 53,
56, 58, 59-b, se trata de fases bien ordenadas en todos los casos; es de-
cir que, tanto las imagénes de la red, c<.3mo los diagramas de difraccion, in
dican que el espaciado y orientacion deilos pianos CS son muy uniformes
en cada cristal examinado, lc que sugiere la posibilidad de la existencia de
una solucion solida continua y ordenada, siendo muy dificil establecer una
situacion de verdadero equilibrio. Por otra parte, dado el estrecho mar-
gen de composicion en que aparecen todas estas fases, a la vez que, dismi-
nuye la diferencia entre los sucesivos miembros homologos de cada una de
estas familias, al aumentar el valor de n, todas las fases descritas apare

cen conjuntamente con las fases CS (121), siendo muy dificil, sino imposi

ble, prepararlas aisladamente.

Resumiendo, podriamos decir que, en el presente margen de com

posicion existe una serie de series homdlogas de 6xidos cuya formula ge-




- 135 -

neral viene dada por:

MO ;
n 2n-p
Los distintos miembros de una misma familia, tienen espaciados Dsp
diferentes. En principio esta secuencia, practicamente continua de estructu-
ras CS ordenadas puede producirse, como se ha viste, al variar las propor-

ciones relativas de los segmentos (121 y 011) a lo largo de la traza de los pla

nos CS. \

-

Por otra parte, en el citado margen de composicion es importante
recalcar de nuevo,el fendmeno segiin el cual ura variacion en la composicion
ocurre por un cambio cooperativo en la orientacion de los planos CS, presen

tando a la vez una variacion pequefia en el espaciade Dsp.
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111.5. MECANISMOS DE FORMACION DE LOS PLANOS CS

111.5.1. Tipos de mecanismos

v

Una descripcion completa de las estructuras CS agrupadas en la se

rie de series homologas mencionada en los apartados anteriores, requiere un

conocimiento de los movimientos atomicos que tienen lugar durante la produc-
cion, agregacion, ordenacidén y giro de los planos CS. Por otra parte, como
ya se ha comentado en la“intraduccion de la presente memoria, si bien el estu-

dio de los compuestos deducidos por '"cizalladura cristalografica", CS, del

tipo MO y MO , constituye un area activa en numerosas investigacicnes

2-x 3-x
actuales dentro de la Quimica de Estado So6lido, per lo que, el volumen de in-
formacion y datcs disponibles (76, 77, 78, 122) con relacidon al tema es con-
siderable, el mecanismo de formacion de estos compuestos a partir de la es-
tructura patron, no esta alin completamente claro. Una de las razones funda-
mentales para ello, estriba en la dificultad de qbservacién directa ce estos
planos CFS en el interior del microscopio, en atmosfera controlada, a alta tem
peratura. A ello se une,en nuestro caso, el que por tratarse de un sistema ter

nario, dichas operaciones son aln mas problematicas, ya que la difusion de

dos tipos de cationes debe ser mas dificil.

Se han postulado cuatro mecanismos diferentes para la formacion y
ordenacibn de los planos CS; antes de pasar al analisis de los detalles concre
tos de cada uno de los mismos, conviene sefialar un fendbmeno importante que ha cons
tituido el punto de partida en el desarrollo de este tipo de estudios: se trata de
la determinacidn de la naturaleza de los defectos presertes en Oxidos ligeramen

-3
te reducidos, del tipo TiO y WO , siendo x = 1GC . En efecto, como se

2-x 3-x
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ha dicho en el apartado |, la bibliograffa muestra una cierta controversia en-
tre los autores (19, 20, 123) que sostieﬁen que estos defectos son debidos a la
presencia de vacantes oxigeno, y los que, por el contrario, (21, 124), pien-
san que estos defectos son éto;nos o iones intersticiales. Sin embargo, tan-
to a partir de las observaciones presentadas en esta memoria, como de los da
tos mas recientes existentes en la bibliografia para équellos bxidos (76), par‘é
ce deducirse que los d(::'fectos presentes no son ni vacantes de oxigeno ni ato
mos metalicos intersticiales, sino que en el margen de composicion proximo a

las estequiometrias MOZ‘ y MO,, los defectos caracteristicos son planos CS

3’
desordenados.

MODELOS PROPUESTOS:

MECANISMO | .- Este modelo propuesto por GADO en 1965 (125) para descri
bir la transformacion de WO3 a WZOOSB" supone la pérdida de oxigeno desde

la superficie cristalina, produciéndose as{ gran niimero de vacantes oxige-
no, las cuales migran hacia el interior del cristal y posteriormente se orde
nan en dos dimensiones a largas distancias. Ello produciria una auténtica
hendidura en el cristal y la estructura se cierra, eliminando de esta forma

las vacantes y dando lugar a un plano CS. Este modelo no aporta ningin da-
to acerca del mecanismo por el cual los planos CS se pueden mover. E| paso
inicial de la segregacidon de vacantes anionicas, en planos de vacantes deberia
ser visto en los diagramas de difraccion de electrones, como maximos perte-

necientes a una superestructuraj; no se ha encontrado sin embargo evidencia

de ello. En la figura 67-a se presenta el esquema de dicho mecanismo.

MECANISNO |l.- En 1967 ANDERSON y HYDE (125), propusieron un meca
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nismo de "dislocacion' analogo al operante en -Ia produccion de faltas de apila
miento intrinsecas en los metales, de tal forma que la pérdida de oxigeno del
cristal produce vacantes de aniones, en un proceso similar al del mecanismo
I, pero éstas en concentraciones a(n bajas, se agregan formando discos pla-
nos de vacantes limitados por dislocaciones parciales, que actuan como cen-
tros de eliminacidn de vacantes adicionales y pueden crecer para convertir—
se en los planos CS. En algunas ocasiones han sido observados planos CS li-
mitados por dislocaciones y que crecen, bajo la influencia del haz, lo que po-
dria justificarse por dicho me\canismo. Sin embargo, este mecanismo no per-
\ .
mite explicar el movimiento lateral (perpendicular al plano'CS) necesario pa-
ra la ordenacion de estos planos. En la fig. 67-b, se presenta el esquema de

dicho mecanismo.

MECANISMO 1 11.- En 1966 ANDERSSON y WADSLEY (127), sugirieron que
la formacion de los planos CS tiene lugar mediante la eliminacion de oxigeno
a la atmosfera, seguida de un ""movimiento cooperativo' de aniones y cationes
‘dentro del cristal. Este modelo implica movilidad de cationes intersticiales,
ya que, los cationes saltan a posiciones intersticiales adyacentes !:,"e la es—
tructura, cediendo oxigeno a la superficie, por repeticion del fenomeno los
planos CS crecen hacia el interior desde la misma. La aparicion de los pla-
nos CS aislados requiere la migracion cooperativa de un niUmero elevado de
iones. Este modelo permite explicar el movimiento lateral de los planos CS y

su consiguiente ordenacion. En la fig. 67-c, se presenta el esquema de dicho me

canismo.

TILLEY y ALLPRESS en oxidos WO ’ (35, 128) han modificado el

3-
mecanismo ||, a partir de sus observaciones, obviando la necesidad de un gran
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numero de vacantes de oxigeno, ya que en muchos casos los planos CS pueden

comenzar a crecer en la superficie mas externa del cristal.

MECANISMO V.- Mas feciente’mente, en 1973, VAN LANCUYT y AMELINCKX
(129), éiespués de un estudio por microscopia electronica en laminas delgadas
de rutilo reducido, prebar‘adas mediante la recristalizacion de laminas policris
talinas, han propuesto un nuevo mecanismo, que incluye la novedad de que los
planos CS crecen por pa'r‘es, siendo conocido en la bibliografia como mecanis
mo de "horquilla"; en el se supone que la variaqién en la composicion resulta
de la pérdida de oxigeno en las superficieé internas .o exter;was del cristal y

la migracion simultanea hacia el interior de cationes intersticiales, esto es al
go similar al medelo del mecanismo l11l. La creacion de los planos CS ocurre
por pares junto a la superficie, y teniendo lugar la migracidon cooperativa de
cationes y aniones; la utilizacion de intersticiales esta de acuerdo seglin

VAN LADUYT y AMELINCKX con las ideas de HURLEN (21), y KOFSTAD

(26), quienes afirman que los defectos presentes en rutilo ligeramente redu-
cido son intersticiales metalicos. En el nuevo mecanismo el area activa es cla
ramente el extremo de la "horquilla" en la cual tienen lugar movimientos coo-
perativos de los iones, asi como la migracion a posiciones intersticiales. Pa-

ra que este mecanismo pueda ser considerado como general, es necesario con

firmar la presencia de horquillas en otros materiales.

Muy recientemente, TILLEY (130), ha demostrado la presercia de

horquillas en un oxido de wolframio reducido.

Aunque la presente memoria, esta referida a observaciones en el

sistema TiO2 - V203, presentaremos en primer lugar rueva evidencia favo-
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rable al mecanismo |V, en materiales con estructura tipo ReO_, y dado que

3,
la representacion es mas simple, desarrollaremos la aplicacion del mecanis

mo de horquilla a este tipo de d6xidos WO etc. Por otra parte, los meca-

3-x

nismos anteriores han sido propuestos para esta estructura, por lo que de
i
esta manera es posible la comparacion directa entre los mismos.

Las observaciones experimentales que vamos a describir, se re-
fieren a oxidos de wolfr:amio, cuya sintesis ha sido efectuada por un procedi
miento analogo a los mater‘iale‘s objeto de estudio de la presente memoria, es
decir, se trata de reacciones en estado éélido, entu:‘e WO3—+ W —-s WO3_x,
con diferentes composiciones, a temperatura de 10500 C y 40 dias de trata-
miento en ampollas de cuarzo en vacio. Estos trabajos constituyen otro aspec

to dentro de las lineas de investigacion del Departamento(™® ).

-111.5.2. Nueva evidencia del mecanismo de horquilla

En la fig. 68; se muestra un tipo de frontera de macla que no es
recta, y en la cual el plano de macla no es realmente plano. De acuerdo con
SUNDBERG y TILLEY (131), este tipo de fronteras se denomina 'fronteras
de subgrano''. A ;;artir de la orientacion correcta del diagrama de difrac-
cion correspondiente, se deduce que los dos tipos de planos CS (ambos estan
paralelos al haz), pertenecen a la familia 3103f de estructuras tipo Re03,
caracteristicas de estos oxidos.

Los planos CS en la parte inferior de la frontera estan en la di-

reccidn de vector g (201), presentando un valor del espaciado de # 25.5 X

( *) Este apartado ha sido realizado con la colaboracion de la Dra. M2 Luisa

Veiga.
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lo que indica una composicion de w22064 = W02.9090’ mientras que los planos.
de la parte inferior de la frontera estan en la direccibén del vector g (103), y
el valor promedio de su espaciado es = 27.5 X , por lo que correspondea una
composicion de W23067 = W02.9i30. E| angulo experimental entre los dos ti-
pos de planos CS es (54.0 * 0.5)0, mientras que el calculo a partir de los
datos de ALLPRESS y GADC (132) es de 53.1°.

Desde el punt;) de vista mecanistico, el punto mas relevante de la
fig. 68, es que alguno de tos pl.‘anos CS estan agrupados formando horquillas,
que se indican por la letra A. Estas hor‘qu.illas gener:almentt; llegan hasta la
frontera, algunas veces la atraviesan curvandose y continlian paralelos al

otro tipo de planos CS. Algunos de éstos, como por ejemplo los sefialados por

B1 y B2, presentan un zig-zag.

La formacion de las horquillas se puede visualizar, para el caso de

la fase W20058’ teniendo presente que en las composiciones de las fases asig-

.-nadas en la micrografia descrita difiere muy poco de W02.90000' La estequio-

metria de la reaccion de formacion de esta fase es la siguiente:

58 WO, + 2W—— 3 W_O que expresa en términos estruc

3 20°58°
turales la necesidad de dos atomos de W para originar tres celdillas unidad de

W20058 )

La fig. 67-d, representa una proyeccion a lo largo del ejeTD de la

estructura tipo ReO_, en la cual se ha irdicado por flechas los cambios atomi

3
cos necesarios, -(de acuerdo con el mecanismo de horquilla)-, para producir

dos planos CS en la orientacion (103) tales como se han observado para W20058'
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Cada flecha suministra los cambios de un atomo de W y de dos de oxigeno a
las posiciones vacias de al Iaao, a lo largo del plano (103). El primer gru

po de cambios atomicos indicados por la primera hilera de flechas, tendran
lugar cuando los atomos de W Ileguen a la superficie del 6xido. Estos ato
mos dé W se uniran a atomos de oxigeno y los atomos metélicos ocupando

los centros de los octaedros se moveran hacia el interior, lo que provoca que
la segunda hilera se mueva, y asi sucesivamente. En la fig. 67-e se presen
ta la estructura despué;', de que el extremo de la horquilla ha progresado,
originando seis celdillas unid‘:ad del nuevo dxido; éstas se han indicadc por
lineas de trazos, mientras gque la horqui”a se ha r‘t‘epr‘esen—tado por una li-

.

nea continua. Aunque la ecuacion anterior de formacion de la fase WZOOSB’
suministra cuatro atomos de W para el proceso,se puede ver que en la parte
de la derecha de la horquilla hay seis posiciones atomicas vacias, que tie-
nen que ser ocupadas para formar un segundo plano de la horquilla. De es

ta forma, son necesarios solamente dos @omos metalicos, que deben de ser

suministrados por atomos intersticiales de la estructura, mientras que no

se necesitan vacantes oxigeno.

Esta claro por otra parte, que, para que la horquilla continlie
creciendo, se ne;:esitarén méas atomos de oxigeno y éstos no son suministra-
dos en el paso inicial. Parece que en el proceso de formacion de estas fases
en estado sblido, se deben distorsionar mas octaedros (WOG)’ suministran-
do oxigeno y atomos metalicos que se afiadiran a lcs indicados anteriormen
te en la ecuacion de formacion de W__O

20 58"
quilla puede utilizarse para justificar el crecimiento de los planos CS en pa

Si esto es asi, el modelo de hor

res, pero tendra que ir acompafado por otros procesos previos o simultaneos

y alin desconocidos. En todo caso, parece que el mecanismo de horquilla po-
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dia implicar la posibilidad de eliminacion de atomos intersticiales de la estruc
tura del dxido patron, colocandolos en algunas de las posiciones atomicas al la

do de los planos CS.

1

El fendbmeno observado consistente en que los planos CS se curvan,
puede justificarse facilmente ccmo debido a un cambio en la direccion del movi~
miento del extremo de la horquilla a una pcsicion equivalente, por ejemplo de

(103) a (103).

Al

Podemos ahora es})ecular‘, acerca del origen de la frontera repre-
sentada en la fig. 68, considerando que puede producirse si la reaccion comien
za a ambos lados del cristal original. Si esto es asi, los planos CS creceran
desde ambos lados hasta que ellos se encuentren, y es evidente que este plano no
tiene que ser uno particular de la estructura, ya que cada horquilla puede mover

se desde cada lado del cristal a una velocidad diferente.

Por ello puede aparecer una cierta repulsion entre los extremos de
cada horquilla procedente de ambos lados del cristal y aquellas se paran o se
curvan. Asimismo, puede haber interaccion entre las horquillas, esto se indica
por C en la fig. 68. Si hay condiciones diferentes de reaccion a ambos lados del
cristal, la composicion de las dos partes adyacentes a la frontera es distinta.
Pensamos que a estas fronteras se las deberia llamar "Fronteras de Interfases

Reaccionales'.

Con respecto a la incidencia del mecanismo de horquilla en el sisteina

TiOz—V203, objeto principal de la presente memoria, en la fig. 69-a, se rmuestra

la micrografia de un cristal con un tipo de frontera, que recuerda por su forma a
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una espina de pescado, en la cual los planos cristalograficos CS son visibles

a ambos lados de la frontera; el diagrama de difraccion dc electrones corres—
pondiente, se presenta en la fig. 69-b. Dicho diagrama se interpreta como un
rutilo en su eje de zona [171]' o los espaciados y angulos interplanares per
tenecientes a la fase rutilo se han indicado anteriormente en la tabla VI-4. A
partir de la orientacion del diagrama se puede deducir, que un tipo de planos

CS esta cerca de la direccion del vector 5'(374)r~’ ya que la direccion de la
superestructura correspondiente, es paralela al vector mencionado, mientras
que la del otro tipo de ;;Ilanos .estamuy cerca de la direccibn del vector g (523),
segln se deduce asimismo de la direccion de la superestructura correspondiente.
El 4ngulo experimental observado entre ambos vectores es de (89.5 + 0.5)0, mien
tras que el calculado es de 90.10. En las figs. 69-c 69-d se bresentan los dia-
gramasde difraccidon de electronés correpondientes a cada una de las zonas del
cristal; dichos diagramas presentan un alargamiento y dispersion en los maximos
de dgifraccion, pues al observar el cristal a alta resolucion se ha irradiado con el

haz de electrones.

Por otra parte, la frontera parece ser el plano (1 10)r, y es interesan
te sefialar que en la micrografia la zona sefialada por una letra Z, la frontera ha
ce zig-zag, después del cual vuelve de nuevo a (1 10)P. Al observar detalladamen
te la micrografia se puede ver due la estructura dg Ia"hor‘quilla" no es simétrica,
esto es, que cada una de las mismas parece estar formada por un plano CS recto
y otro que se cur;/a progresivamente hacia el primero. Hay que sefialar, que la
mayoria de las horquillas encontradas por van LANDUYT y AMERL INCKX pare-
cen ser de este mismo tipo (vease fig 4, referencia 129). Mi entras que, en el ca

so de los oxidos de wolframio discutidos anteriormente los extremos de cada hor-
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quilla son normalmente bastante redondeados, (ver fig. 68). Como resultado .
de la union de ambos planos CS junto a cada horquilla, se observa en esta re

gion un contraste mas elevado.

A

Otro punto interesante, es que la curva del plano CS, no esta siem
pre al mismo lado del plano recto, de modo que la frontera no es un plano de si-

metria o una frontera de macla del cristal.

.

Una explicacion simple y cualitativa de la horquilla, puede darse su
poniendo que el volumen cristalino encerrado dentro de la misma, tiene una com
posicion progresivamente variable; por ejemplo, una fraccidon de MQO]’? en la re
gion donde ambos planos son paralelos y entonces a medide que avanzamos hacia

su extremo, estaran interconectadas, a por ejemplo atra porcion de M8015’ és

ta a su vez, lo hara a otra de M_O asi sucesivamente. De esta forma la hor

713"
quilla se visualiza, dadc el mayor contraste de los octaedros compartiendo ca-

ras en esta zona.

Por otra parte, en este sistema es ciertamente mas dificil describir
los movimientos atdomicos, ya que incluso deben implicar contradifusion de tita-

nio y vanadio.

De nuevo, como en el caso anterior, la fcrmacion de la frontera puede

ser explicada si la reaccion comienza a ambos lados de! cristal, y creemos que
se trata asimismo de una''Frontera de Interfases Reaccionales'. Como se ha in-

dicado anteriormente, la composicion promedio a ambos lados de la frontera es

tambien ligeramente diferente. -

Las observaciones anteriores, ponen de manifiesto claramente que el
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mecanismo de "horquilla'" propuesto por van LANDUYT y AMELINCKX (129)

para el crecimiento de los planos CS en el sistema TiO , también puede ope

2-x
rar en otros sistemas, tanto si éstos son binarios o ternarios; y esto no sola-
mente para compuestos CS deducidos de la estructura tipo rutilo, sino también

para los derivados de la estructura tipo ReO_. Nos parece, que este mecanismo

3

puede estar particularmente permitido en el caso de la reaccion entre dos soli-

dos:

A(sdlido) + B(sblido) ——~- C(sbdlido),y en nuestro caso:

A (WO3, TiOZ) y B(VZO "y W), para dar una nueva fase C del tipo (MO o

3 3-x
MO x). Como se puede ver en la fig. 67-e, a la derecha de cada horquilla for

2
mada, se origina una cadena de posiciones atomicas vacias adecuada para la
difusion de los atomos del otro sélido. Es evidente, en todo céso la necesidad
de efectuar un estudio mas profundo de la geometria del extremo de cada hor-
quilla, mediante la observacion por medio de la microscopia de alta resolucion,

puesto que la morfologia observada en las horquillas es diferente en las dos es-

tructuras estudiadas.

No creemos, sin embargo, que el modelo de horquilla. sea el Uni-
co que opera para el crecimiento de los planos CS en todos los sistemas donde
éstos han sido observados, y ello por varias razones: en primer lugar, esta
claro en el contexto de Quimica, y en particular dentro del campo de la Qui-
mica Inorganica, que bajo condiciones muy similares, pueden operar diferen-
tes mecanismos (133). En términos mas concretos esta claro que este mecanis
mo simplemente no puede operar en aquellos casos de la reduccion de un oxi-
do, donde se forman planos CS aislados, y esto es aplicable a ambos sistemas,

vease por ejemplo la fig. 29-a, en la que puede observarse la presencia de gru
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pos de planos CS (132) donde el numero de planos de cada agrupamiento no es
siempre un nimero par. Por otra parte mecanismos diferentes pueden ocu-
rrir en partes distintas del mismo cristal, presumiblemente debido a condi-
ciones diferentes de temperdtura y presion,y quizas incluso a gradientes de

defectos puntuales dentro del mismo cristal.

11jima (39), ha mostrado recientemente que dentro del sistema
WO3 <Y bajo las condiciones de operacion del microscopio electronico, el
modelo de GADOQ podriaoperar; sin embargo BARRY y BURSILL han demos-

trado que dicha evidencia era erronea (134). . -

Los mecanismos de ANDERSON-HYDE (11) y ANDERSSON-WADS
LEY (111), deben contribuir a procesos diferentes en la formacion de las
estructuras CS; asi, el mecanismo || serviria para la nucleacion de los pla
nos CS y el mecanismo |11 para la migracion de los mismos, operando de

un modo complementario en dicha formacion de los planos CS.

Un punto final en el que conviene hacer hincapiée, es la impor-
tancia de la reaccion de superficie sobre el analisis completo de los pla-
nos CS, esto se refleja en la fig. 28, en la que puede observarse, que en el
extremo de cada plano CS, donde presumiblemente ha comenzado a crecer,
existe un '.'espacio vacio', el cual quizas ha suministrado los atomos reque-

ridos para el crecimiento posterior de los planos CS.

.

Como se ha mencionado anteriormente, pagina 40, los mo-

nocristales se presentan en numerosas ocasiones divididos en pequefios do

\
\
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m.inios separados entre si por intercaras planas, que a su vez pueden ser de

tipos diferentes. El origen de esta division es atribuido normalmente a la crea
cion de orden, acompafiado por una disminucion de la simetria, o en una trans-
formacion de fase. En todos estos dominios, la estructura es de naturaleza idéen
tica, si bien entre las estructuras de dominios diferentes puede existir una gran
variedad de relaciones géométricas. Asi, de acuerdo con KELLY y GROVES (135),
se dice, de forma general, que cuando un cristal esta constituidos por dominios,

_ que a su vez estan orientados uno con respecto a otro de acuerdo con algin elemen
to de simgtrfa, el cristal que resulta esta maclado. El elemento de simetria que
aparece mas frecuent'e, pero n‘o el Unico, es que la estructura cristalina de una
parte, es la imagen especular de la estructura cristalina de la otra parte, con res
pecto a un plano cristalografico |lamado "plano de macla"; a menudo el plano de

union entre las dos partes, Ilamado plano de composicion coincide con el plano de
macla. E| elemento de macla puede ser asimismo un eje (generalmente binario) o

un centro de simetria.

Los cristales maclados se producen normalmente durante el .cr‘ecimiento
en estado de vapor, liquido o sblido. Alternativamente un cristal sencillo puede
Ilegar a convertirse en maclado mediante deformacion mecanica. Por otra parte, a
veces se encuentran en la naturaleza cristales maclados en ciertos minerales, y en
tonces, no esta claro, si estas maclas son producidas por crecimiento ¢ por defor-

macion.

En el presente apartado, trataremos de analizar la orientacion y la
morfologia de los cristales maclados observados, combinando la microscopia
electronica de alta resolucion y la difraccion. En este Gitimo caso se tendra en
cuenta que la red reciproca de una macla se deduce de la red reciproca de la

matriz, mediante la operacion de simetria que hace que se correspondan las
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redes cristalinas de ambas.

En el margen de composicion del presente estudio, se han obser-
vado cristales maclados, practicamente en todas las series de oxidos de fami
lias descritas anteriormente.

Las fronteras de maclas encontradas, corresponden a los planos

(ZOO)r, ( 1O)r y con mayor frecuencia al plano (01 l)r.

Pr

En la fig. 70-a, puede observarse un diagrama de difraccion de elec

trones de la muestra |1, cuya composicion nominal es V (0]

Ti .
0.222 0.778 1.889
Dicho diagrama puede interpretarse como originado por la superposicion de dos
diagramas correspondientes a la subcelda basica tipo rutilo y perteneciendo ca
da uno a una de las dos zonas del cristal. Dichos diagramas de difraccion estan

relacionados porun plano de macla, que en este caso es el plaro (200)"‘.

"-. Por otra parte, tal como hablamos indicado en el apartado referente a
las estructuras CS 3 1<011> (121)2 , se observa que las posiciones de los ma
ximos de difraccion de mayor intensidad, estan muy cerca de las esperadas para
la fase rutilo, por ello estas reflexiones mas intensas se identifican mediante los
indices correspondientes a la celda rutilo; los valores de los espaciados y angu-

los calculados y observados,que son los mismos en ambas, son los siguientes:

d obs. (ZOO)P
d obs. (121)r
d obs. (321)P

2.309K .....dcal. (200)_ =2.297 &
1.664 R .....dcal. 21 = 1.687 R
1.165 K ..... dcal. (321)_ 1.170 R

1]

1]
1]
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© Cal. o Obs.
(200, 121) 68.45° 69.070.5°
(121,121) 43.12° 42.570.5°

(021,200) 90.00° . 90.030.5°

El eje de zona correspondiente es [OTZ]P. Se observan ademas
ocho maximos de difraccidon de menor intensidad, situados entre las reflexio-
nes de mayor intensidad a lo largo de las direcciones definidas por los vecto
res g (121)P yg (TZI)P, qué sugieren la presencia de superestructuras de or
den n = 9. Resultando en ambas zonas del cristal maclado la misma periodicidad
en cuanto a ordenacion y consecuentemente igual composicion. El valor del es-
paciado de los planos CS medido a partir del diagrama de difraccion es de 14.48
R, mientras que el calculado a partir de los parametros '"ideales' de la celdilla
unidad de la fase MQO],?, es de Dsp = 14.34 X Es interesante sefialar, que las
reflexiones de indices + (hOO)P, h impar, aparecen en el diagrama con una inten
sidad menor. Dichas reflexiones deberian sin embargo estar ausentes como indi
can los datos correspondientes del factor de estructura. BLANCHIN, VICARIO

y PLOC (136), han mostrado que en el caso de la estructura rutilo, el factor de

estructura pare cualquier reflexion (hKl)r viene dado por:

F(hKD = f (Ti) (1 + exp i (h+K+1)) + £ (0) (exp 2 i (hu + ku)) + exp 2 i (h-hu+k-ku)
+exp2i(h/2+hu+k/2-ku+73)+exp2i(h/2-hu+k/2 - 'ku + 3), donde u=
=0.3053.

sih=0y k+1 =2n+1
F(hK1) = 036 k=0y h+l =2n+1 n, entero

donde f (Ti) y f(0), son las amplitudes de scattering de los atomos de titanio y oxi

geno respectivamente. De estos datos se deduce que las reflexiones que menciona
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bamos anteriormente + (hOO)P, h impar, presenta factor de estructura cero.-
Su aparicion se puede explicar no obstante por doble difraccion, fenomeno

que ocurre con cierta frecuencia en difraccidon de electrones (92).

T
Se han observado asimismo cristales maclados, en los que, el or

den de la superestructura es n= 10 en la direccion 5 (lZl)r.

En la fig. 71-a, se presenta la imagen de un cristal con varias ma
clas, perteneciente a la muestra k1, de ¢ sicion nominal V Ti
' P ’ ompo © 0.286 '0.714

O Puede observarse que la anchura de las bandas que forman la zona

1.857°
de cada macla representadas por las letras A,B,C....., es diferente: asi por
ejemplo, AB = 1000 X; BC = 2300 X; B_E— = 1800 R . El diagrama de difraccion
de electrones correspondiente se presenta en la fig. 71-b, en el cual se obser
va, como en el caso anterior, la superposicion de dos diagramas, cuyo plano
comin es de nuevo (ZOO)F. E! diagrama se interpreta como un rutilo en su eje

de zona [012] , encontrandose los siguientes valores de los espaciados y an
r n

gulos interplanares:

d obs (200) = 2.314 Ry d cal. (200)
dcal. (121) = 1.687 R; o obs (121,

=2.297 R; d obs (121) = 1.675 Ry
21) = (43.0% 0.5° y o cal (121, 121) =

_;|1

= 43.120. De nuevo, las reflexiones (h00), con valores de h impares, debe-

rianestar ausentes.

Ahora bien, la direccion de la superestructura en ambos dominios
de la macla. no esta en la dir‘eccién-g (lZl)r, pero si muy proximo, ya que el
angulo observado entre (121, hKI) = (3.5 + 0.5)0, donde la direccidn g (hKI)

representa la orientacion de la superestructura que,como se ha visto en los

apartados anteriores, corresponde a una direccidon intermedia entre 5 (121)r‘
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y g (132)1*' El angulo calculado entre (121,5 11 6)r = 3.33°. Por otra parte,
el espaciado observado entre los planos CS, calculado a partir del diagrama
de difraccion es de Dsp.= 17.71 X, que es distinto al valor de los mismos en
cualquiera de las fases CS (121) observadas; recordemos que el homologo mas

alto de dicha familia n = 10 presenta un valor de Dsp = 16.03 X

Cuando se somete la muestra a ir‘radia‘cién, retirando durante algu
nos segundos (10 a 20) del camino del haz electrénico el diafragma del condensa
dor uno, se observan impor-tar:ntes cambios e;n los cristales. Asi por ejemplo, en
la fig. 71-c, se presenta el di‘agrama de difraccion del mismo cristal después de
irradiarlo; en dicho diagrama puede observarse que,ademas de la superestructu
ra a lo largo de 5 (51 6)r~’ aparece una banda de intensidad difractada a lo lar
go de g (121)r. Dicha banda, podria interpretarse como el limite de alargamiento
—("Streaking")- de los maximos de difraccién de la superestructura g (5 11 6)r’
sugiriendo la creacion de desorden en la misma. Sin embargo, la direccion de es
ta banda es como deciamos 5 (121) , y ello hace pensar que el mencionado desor-

. r .

- den se produce mras bien en esta Ultima direccion. Consecuentemente, en estos ca
sos se observa,de una parte, que bajo la irradiacion no se desordena completa-
mente la superestructura original, sino que en realidad se esti produciendo una
nueva fase en (121), que aiin no ha alcanzado una periodicidad regular, sino que
esta todavia desordenada. Si bien no esta claro cual es,en términos energéticos,
el resultado de la irradiacion, esto es, no se sabe si produce un gran aumento en -
la temperatura del cristal, o en realidad se trata de un proceso de reddccién con

‘tinuado de eliminacion de oxigeno, es interesante sefialar que estudios recientes

de KAMIYA, HIRANO y SOMIYA (137), indican que a temperatura elevada (1450~

o
1765) C, en el sistema TiOz—Cr‘ZOS, todas las fases CS revierten a las de la
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serie (121), con lo que podria pensarse que en nuestro caso se trata en rea-
lidad de ambos fenomencs. Este proceso se puede observar asi
mismo en la evolucion de la morfologia del cristal en la fig. 71-d, donde se
aprecia que en cada uno de los dominios de la macla se ha formado una serie

de bandas casi paralelas a la direccidn del vector g (5 11 6)r'

Se han observado con regularidad en todas las muestras citadas en
el apartado anterior, (MOX; x = 1.900-1.950), la presencia de cristales macla
dos, en los que el plano frontera de macla es el plano (01 I)r. Las orientacio-
nes de las superestructuras estan asimismo definidas por vectores g (hK1),
intermedios entre g (121) y g (132). Asf por ejemplo, en la fig. 72-a, se pre
senta un diagrama de difraccion de electrones, en el cual el plano de macla es
claramente el plano (01 ])r' En la fig. 72-c, se presenta un esquema del citado
tipo de diagramas, en el cual se representan mediante un rayado continuo las
dos celdillas unidad, de cada uno de los dominios de la macla, con el vector
b—A comiin a ambas celdillas y paralelo al plano (01 ])r' El dngulo observado
entre ambas ceildillas es de (43,5 ¥ 0.5)0. En cada uno de los dominios; la
i vmacla presenta un material bien ordenado, como puede apreciarse en la micro-
gbaf?a correspondiente, presentada en la fig. 72 -b. Ambos dominios estan
orientados de modo que los diagramas de difraccion respectivos estan en el
eje de zona [1—1 ]]r" La direccion de las superestructuras es probablemente pa
ralela al vector g (253)r’ ya que el angulo observado 0 (121, 253)r =(7.0 +
0.5)0, y el calculado entre ambos planos es de 7.260. El valor promedio del
espaciado entre los planos CS es de 19.37 2\ La composicion medida a partir

del diagrama de difraccion resulta ser n =31, M__O MO

31760  ~1.9355°

En la fig. 73-a, se presenta un diagrama de difraccion, en el cual

el plano de macla es tambiéen (01 1)P. Las celdillas unidad estan representadas por
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OABC y OAB'C'. El angulo observado entre las mismas es de (45.0 + 0.5)0. La
direccidn de la superestructura en cada uno de los dominios es § (374)r‘; 0 obs.
(121, 374) = (5.0 + 0.5)0, y el angulo calculado entre dichos planos es de 5.16°.
MO

El valor promedio de la éomposicién esden=42,M,,. O El valor

, 42 81 1.9286°
del espaciado es de 18.85 X En la fig. 73-b, se presenta la imagen correspon-
diente a ambos dominios, con fuerte contraste observable en el plano frontera.

Los valores del espaciado observados en la micrografia son Dsp = 19.0 X

-

Se han observado en esta misma orientacion g (374) , cristales ma-
. r
clados con igual plano de macla (01 Ur" siendo los valores de la composicion

n=39%y 40,

La fig. 74-a, placa 1843, presenta un diagrama en el cual el plano de
macla es tambiéen ( OH)P . Dicho diagrama se interpreta como dos subceldas uni
dad basicas tipo rutilo en el eje de zona [ﬁﬂr' Como en los casos anteriores,
la direccion de las superestructuras es intermedia entre (lZ])r y (132)r corres-
pondiendo en este caso a g (385)P;el angulo observado @ (121, 385) = (9.0 + 0.5)7

mientras que el calculado es de 8.900. A partir del diagrama de difraccion, el va-
lor del espaciado observado entre los planos CS a ambos lados del plano fronte-
ra resulta ser practicamente el mismo, Dsp = 24.45 X, mientras que, el calcula
do para dicha fase n = 63 es de Dsp = 24.47 X Los espaciados y angulos inter—
planares correspondientes se presentan en las tablas VI-6 y VI-8, observando-

se un buen acuerdo entre los valores calculados y observados.

La imagen de la red correspondiente, se indica en la fig. 74-b, obser
vl .
vandose en la misma la estructura de la macla, que presenta un elevado contras
te en el plano frontera de la misma. Los valores de los espaciados Dsp observa
dos en ambos dominios de la macla medidos a partir de la micrografia presentan

un valor muy proximo: Dsp = 24.56 R (zona sefalada por A) y Dsp = 25.13 R (zo
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na sefialada por D), que indica que cada dominio presenta practicamente la mis
. . o
ma composicion. El angulo observado entre ambos planos es de 38.5 , y se

puede ver el plano de la macla como bisectriz de este angulo.

T

, En la fig. 75-a, puede observarse un diagrama de difraccion de
electrones, tambien en el eje de zona [ﬁ]]r" El plano de macla es como en
los casos anteriores (011)r. En este'caso, las dos celdillas unidad no se dis-
tinguen claramente, ahora bien, la direccion de la superestructura del diagra
ma es paralela al vector g (5 12 7), siendo el angulo observado entre (121,
5 12 7)=(6.0% 0.5)°y elicalculado es de 6.08?. El valor de la composi-

cion medio en el diagrama esde n=71, M__0 = MO Por otra par-

71137 1.9226°
te, en la micrografia presentada en la fig. 75-b, se puede ver sin embargo,
claramente los dos dominios constituyentes de la macla. Los valores de los es
paciados entre dichos planos nos indican la presencia de una composicion li

geramente distinta en ambas zonas, asi en la zona indicada por E, Dsp =20.20

_ X y en la zona sefialada por F, Dsp = 21.65 ,8

11.6.1. RESULTADOS DE R.P.E.

En el margen de composicion MOx; M=V+Ti;x= 1.999—1 .972, co
rrespondiente a las muestras Al, B1, B2, B3, C1, C2, D1y D2, en las que
la cantidad de V203 introducido en la matriz del Ti()2 no supera un 5.229%,
solo se detecta sefial de R.P.E. a temperatura ambiente cuando las muestras
se han enfriado rapidamente en nitrogeno liquido, desde la temperatura de
reaccion (vease tabla I). La sefial que se observa, es parecida en todas las
muestras, aunque las lineas se van ensanchando al aumentar la cantidad de
V_.0O,_. La sefal conéta de tres grupos de 8 lineas, fig. 76-a, lo cual sugie-

273
: . . 4+ . . . .
re la presencia de iones V. en simetria ortorrombica. Los parametros ob-
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servados son aproximadamente:

55G

gI = 1.97 A1 =
92 = 1.97 4 Az = 40G
g, = 1.94 Ag = 180 G.

Los valores de g3 y A3 se miden con precision, pero la resolucion
de las otras dos companentes, por estar en muchas zonas superpuestas, pre-
senta mas error. Este error se va haciendo mayor a medida que se aumenta
la cantidad de vanadio en las'muestras, pues al en_sanchar:sé las lineas la su

perposicion de las mismas es todavia mayor.

Si se realizan los espectros de este mismo grupo de muestras, de
baja concentracion de vanadio a la temperatura de nitrogeno liquido, aparece
de nuevo una sefial con simetria ortorrombica y estructura hiperfina, corres
pondiente tambien a un espin nuclear de 7/2, pero los parametros de esta se-

fial son diferentes de los observados a temperatura ambiente:

g, = 1.9 : A, =60G.
g, = 1.91 A, = 40G.
g; = 1.95 Ay = 155G,

Esta sefial aparece para todo este grupo de muestras, aunque no
se observase la otra sefial a temperatura ambiente, como sucedia con las
muestras enfriadas lentamente desde la temperatura de reaccion. En la fig.
76-b, se presenta este tipo de espectros. La influencia de la concentracion
en la anchura de las lineas es ahora mayor. Puesto que por ejemplo, para
las muestras C1 y C2 (V0.033Tio.96701 .983)’ las estructuras hiperfinas
de g] y g2 se han ensanchado tanto, que aparecen como una linea ancha re—

lativamente simétrica, siendo solamente distinguible 95-
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Al aumentar la concentracion de vanadio, la sefial de éste que se
observa a 779 K disminuye, e incluso llega a desaparecer como en el caso de
Ti =

.Ias muestras D1 y D2 (V0 056 i 944 1. 972) 5.22% V 03
' Si se sigue aumentando la concentracion de vanadio, muestra E2
(v Ti 0 ) = % V_O, =7.541, se observa un espectro cuya

0.080 '0.9201.960 23
intensidad es bastante pequefia, y con una forma de linea diferente a la de los

iones V +, ya que no ;parece estructura hiperfina. El aspecto es de una se-
fial con simetria axial, cuyos valores de g = 1.99y g, = 1.96. En el caso

de la muestra F1 (Vo 100T'0 9000] 950) = 9.43é% vzo;, cuya concentra-
cion de vanadio es un poco mayor, el espectro anteriormente descrito se re-
fuerza; asi,a temperatura ambiente aparece la sefial de simetrfa axial con

g9, = 1.980 y un gy, » Poco definido, de 1.94y A H=82 G; a la vez que sesu‘pe_r_‘
pone otra sefial pequefia, que puede describirse de forma aproximada como

de simetria axial con g = 1.966 y g“. = 1.961. Tambien existe una sefial

de aspecto simétrico y ancha a la que estan ‘superpuestas las anteriores. A

la temperatura de 77°K, el espectro ha cambiado de forma sensiblemente, en

sanchandose y apareciendo la superposicion de varias sefiales de tipo axial

cuya g no se puede resolver.

Con mayor concentracion de vanadio, muestra Gl(VO' 133T'0.867
O] .933) - = 12.390 % V203, el espectro a temperatura ambiente se ha en-

sanchado, dando una sefial practicamente simétrica a g = 1.97, con algunos
hombros pequefios a campo bajo yAH = 180 G. . A la temperatura de 77°K,
la sefial presenta aun mayor simetria, aunque la presencia de hombros de in
tensidad pequefia podrian indicar estructura hiperfina no resuelta. La inten-

sidad de las sefiales ha aumentado, en relacion con las muestras anteriores.
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En la fig. 77-a, se ha representado el espectro correspondiente a la muestra

H1 (VO.ZOOT'O.BOOOI .900) =z 18.995 % V203, que ha sido sometida a un tra-

tamiento distinto de enfriamiento (vease tabla 1), presentando un cambio de co-
lor. (Como se ha dicho anteriormente al describir la preparacion de la serie
de muestras, todas ellas presentan un color azul oscuro, en esta caso dicha
muestra presentaba un color marron). Los espectros que se observan son simi
lares a los de la muestra anterior, pero de mayor intensidad: asf,a temperatura
ambiente presenta una sefial en la que las estructuras hiperfinas no estan re-
sueltas, pero deben de alter‘ar‘hla forma de linea en la zona central pues pre-
senta una anchura de 175 G. A; estudiar el espectr‘d a la temperatura de 770K ,

la linea se hace enteramente simétrica con un valor deA H = 175 G.

La muestra 12 (V0 333T|0 66701 889) ~ 21,045% V203 + 11.645%

VO2 + 67.310% TiOz, ha sido enfriada lentamente desde la temperatura de reac-
cion, y en su espectro se observa una sefial de un centro. con simetria axial y que

presenta los valores: g_L= 1.98 y g// = 1.93, pero de una intensidad menor. El es

__ pectro se presenta en la fig. 77-b.

Para concentraciones superiores de vanadic, muestras J1 (VO 250

'0.750°1.870% X' Vo, 286 '0.71401.850" Y 11 Vo333 0. 667018330 125 Se-

filales observadas se hacen mas pequefias en intensidad, aunque la forma de linea

T
no es muy diferente.
111.6.2. DISCUSION DE LOS RESULTADOS DE R.P.E.

La sefial que se observa a la temperatura de ebullicion del nitrogeno

rd - o - -® - -
liquido (T = 77 K) en las muestras de baja concentracion de vanadio, es decir
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hasta un 5.229% de V203, es similar a la des.crita por GERRITSEN y LEWIS
(138), tanto en lo que se refiere a la forma de la linea, como en los valores de
los parametros observados. Dichos autores la asignaban a iones V4+ en las po
_ . . . b+
siciones reticulares habitualmente ocupadas por los iones Ti  en la estructu-
ra del rutilo (TiOZ); se trata pues de iones Vleustitucionales. Su comporta-—
miento con la temperatura es asimismo identico al indicado por dichos autores.
Si bien dicha sefial no se observa a temperatura ambiente, a la temperatura de
77°K es la sefial mas intensa del espectro, mientras que sbdlo se localiza el pi
co mayor del espectro obser(vado a temperatura ambiente. Este comportamiento
indica claramente que su tier}upo de relajacion espin-red és muy rapido, ensan
chandose tanto la linea correspondiente a la temperatura ambiente que no es
observable. Los valores de g son apropiados para un ion en un campo de sime-
tria esencialmente octaédrica con una distorsion ortorrombica.Esta sefial apa-
rece independientemente de como se pﬁepar‘en las muestras: tanto congelando

rapidamente como enfriando lentamente desde la temperatura ce reaccion.

La sefial que se observa a temperatura ambiente tiene unos valores
de'g correspondientes a un ion en simetria octaédrica fuertemente aplanada.
Estos valoresson proximos a los encontrados por KUBEC y SROUBEK (139)
para los iones V4+ en posicion intersticial dentro de la matriz de rutilo. La ma
yor diferencia en los pér"ametros observados esta en el valor de A3, que es bas
tante mayor en nuestro caso, lo que podria indicar un mayor caracter idnico en
el enlace. Como se indica en (139), la fuerte distorsion a a que esta sometido
el ion produce un fuerte desdoblamiento entre el nivel fundamental tipo x2-y
(eg en la representacion octaédrica) y el primer nivel excitado, lo que proba-

blemente induzca un mayor tiempo de relajacion en la transicion y ello favore
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ceria el que 1a seflal se observe a temperatura ambiente. Las sefiales a que
: . bt L ,

dan lugar los iones V  intersticiales, que solo se observan en las muestras

- enfriadas répidamente,‘ presentan una intensidad mucho menor que la de los
iones V4+ sustitucionales, aun;que su intensidad relativa parece aumentar con
la concentracion de V203. El| ensanchamiento de las bandas al aumentar ésta,
se debe a interacciones dipolares entre los cationes.que, obviamente, estarén.
mas proximos al aumentar su nimero. Asi por ejemplo, en las muestras C1 vy
C2 (Vv Ti 0 ) = 3.313% VZO

0.033 '0.967 1.983 3’
grande a la temperatura del njtrogeno liquido, que desaparece la estructura

dicho ensanchamiento es tan
hiperfina de 9, ¥ 9,

. . 4+ - e .
La presencia de iones V , -(sea en posicion sustitucional o inters

2 y V203, tiene que estar ori

ginada por un proceso de intercambio de electrones (oxidacion-reduccion), du

ticial)-, en nuestros preparados a partir de TiO

rante el tratamiento térmico de las mismas. Dicho intercambio electronico pue

de deberse a uno de los dos procesos siguientes:

a) En primer lugar, puede pensarse en una descomposicion de la

silice de las ampollas de cuarzo:

2 > 25|O+O2

> SiO2 + Si

2 Si0

2 Sio

y el oxigeno asi liberado, podria oxidar a los iones vanadio trivalentes:

3 44 -2
+

2v¥ito. — 2vitio

2
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Si asi fuera, quedaria justificada la presencia de iones V4+. Es
por otra parte bien conocido que el VO2 es soluble en TiOz, seglin se puede
deducir de los estudios realizados por MARINDER y MAGNELI1 (110), MAILLOT
y PARIS (109), consistentes en la obtencion de soluciones sélidas de VOZ—TiOZ,

que presentan estructuras tipo rutilo entre 25% y 100% en moles de TiO_, y de

2
tipo VO2 en su forma monoclinica entre 0% y 25% en moles de TiOz. No obstan-
te, si bien en algunas ocasiones las ampollas de cuarzo aparecian parcialmente

desvitrificadas después de la reaccion, esto no ocurria siempre; mientras que,

~ . + .
la sefial de iones V' si aparece en todas las muestras. Por otra parte, la pre
sencia de planos CS, sean ordenados odesordenados, implica necesariamente la
presencia de cationes trivalentes en la matriz del dioxido. Por todo ello, y aun

" que no se descarte que en algunos casos el ataque primero del cuarzo pudiera

. . . 44 . .
contribuir a la presencia de iones V , es necesario recurrir a otro proceso

2 - e . -
reédox para justificar su existencia en todas las muestras.

. ' . + .
Alternativamente, se puede suponer que un ion V proximo a otro

b+ . » ,
Ti cediese un electron a este, de acuerdo con el proceso:

v Lot > v o TSt (1)

En este sentido, y si consideramos los valores de los cuartos po-

tenciales de ionizacidon de titanio y vanadio:

3+ : 44 -

Ti > Ti + le AH

3+ 4+ -

I4(Ti) = 4180.42 KJ/mol (2)

\

v
<
+
o
>
I
]

I4(V) = 4512.90 KJ/mol (3)

El proceso global arriba indicado, poseeria un balance energético

favorable en 332.47 KJ/mol.
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Sin embargo, el proceso que tenga lugar en la matriz rutilo no es
estrictamente comparable a los que representan las ecuaciones (2) y (3), ya

que,en las estabilidades relativas de uno y otro oxido Ti203 o V203, intervie

ne ademas las correspondientes energias reticulares. Aunque dichas energias
reticulares no se conocen con precision, se estiman del orden de los 16760 KJ/

/mol. Efectivamente, y de manera analoga a lo que ocurre en lo que se refie-
N «

.

re a las estabilidades relativas de uno y otro 6xido Ti y V_O,, es de espe

2.3 273
+ Ti +) estén relacionadas

+ V203)

-

4 3+, 4
rar que las configuraciones (Ti SRV, +) o (V *

.con las estabilidades termodinamicas de la pareja de oxidos (Ti 02

con respecto a la formada por (VO + Ti203). Decimos estan relacionadas y

2
rd ’ - -’ + -
no serian analogas ya que la presencia de un ion V  en la red-de TlO2 o de
3+ . . .
unode Ti. enlade V02 da lugar a distorsiones cuyas contribuciones a la

. . Ld .
energia reticular no son faciles de evaluar.

Teniendo en cuenta la expresion para el calculo de la energia reti
cular dada por BORN y cql.(MO):

2
1
U -——NAZZ e (1 - 1/n) donde:
[o} r‘o ..

n= factor de compresibilidad del cristal
f"o = distancia anion-cation

A = constante de Madelung

z, z' = cargas de los iones.
e = carga del electron
N = nimero de Avogadro.

Es evidente que, U (VO_)> U (TiO_) yaque r 4+ =0.60 R
o 2 o 2 V

<r_4+ = 0.68 Ky U (V,0,)> U, (Ti,0,) ya que r, 3+ =0.74 8 < r

Ti
=0.76 A.

S+ =
i

' T
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El concepto de energia reticular es, por otra parte, Unicamente apli
cable, en téerminos rigurosos a los compUestos ionicos, y cier‘tamerite, ninguno
de estos cuatro lo es: asf' por ejemplo, la ionicidad del rutilo, esto es la propor
cion del caracter ibnico en sus enlaces ha sido estimada por LEVINE (16) como

de solamente fi = 0.69, y el VO_, serad aun mas covalente ya que, por el menor

2
s ~ -’ 4+ rd - P4 - rd
tamafio del ion V  sera mayor la polarizacion de los iones oxigeno. No se cono

cen los valores de laionicidaddeTi O,y V 03, pero teniendo en cuenta que en .

. 273 2
las especies isoestructurales a ellas G—Crz 03, fi = 0.777; a—Fe203 =0.677;
ya Al_O, =0.796, es de esperar que en aquellos exista asimismo una parti-

23 -
cipacidon covalente del orden de un 25%.

Por otra parte, en el caso de los compuestos cuyos cationes poseen
electrones en orbitales d como en el caso que nos ocupa, es necesario ademas
tener en cuenta la energia de estabilizacion del campo cristalino (141), y ésta
es mayor en el caso de V3+ (t292) > V4+ (tzg1) = Ti3+ (tzgl), por lo que la

contribucion de este término a la estabilidad sera:

' > h ~ i = V.
E.E.C.C. V203 E.E.C.C. T1203 E.E.C.C. VO2 > E.E.C.C. TuO2 0

El analisis de los restantes factores que influyen en la estabilidad
de los sbdlidos como los que nos ocupan, podria hacerse alin mas largo ( ver por
ejemplo Greenwood pag. 36) (142), sin embargo, el somero analisis apuntado
da una idea de la complejidad del problema. Ahora bien, del mismo parece dedu
cirse una estabilidad ligeramente superior para la pareja de doxidos (TiOZ_V203)
con relacion a la de los 6xidos (VO_.-Ti.0O.), puesto que, los valores aproxima-

2 273
dos de las energias reticulares son:

-17222.19 KJ/mol (n
-17241.41 KJ/mol (2)

Uo (VO2 + T|203)
Uo (TiO,. + V203)

(2)-(1) = 19.22 KJ./mol.

2
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] . ) 44
Esto nos sugiere que la cantidad de iones V  presentes en cada una de las
muestras no debe ser elevada. El calculo de la misma se evalua mediante la
integracion de los maximos de cada uno de los espectros de R.P.E. si bien,

de momento no ha sido posible realizarlo.
|

Queda por otra parte ademéas,el problema de lo que puede consi-
derarse el mecanismo intimo de la transferencia electronica; esto es, como
o ., 3+ A+ N
se cederia dicho electronde V. a Ti . Ello puede imaginarse a su vez,de

por lo menos, dos maneras:
l‘ N
. . . . ) " 4+
a) bien a través de una arista compartida por dos octaedros, uno (Ti 06)
3+
y el otro (V 06) o incluso entre dos octaedros que compartan una cara, que
como ya se ha indicado son caracteristicos de la estructura corindon y estan

asimismo presentes en los planos CS.

b) a través de una vacante oxigeno, que por otra parte, posee una carga posi-
4+

tiva efectiva, dando lugar a un centro (Ti4+ _ 0 —V )+l activo en
R.P.E. Estas vacantes podrian existir a priori por cuanto, ademas de las
existentes en condiciones termodindmicas normales en cualquier sodlido, se
forman a! introducir V203,
y se crea una vacante anionica. Por otra parte, estas vacantes anidonicas son

3+ -
ya que, por cada dos iones V  entran 3 iones O

las que dan lugar a planos CS que las elimina al menos en gran parte, forman

do las nuevas estructuras ordenadas.

. . + . . . .

Una vez localizados los iones V  en posiciones sustitucionales,
nuevos calentamientos no los mueven a posiciones intersticiales, lo cual su-
giere una mayor estabilidad de los mismos frente a la de los correspondien-

. 44 . . . . 2 ) "
tes iones V' intersticiales, que como se ha dicho, s6lo aparecen si las mues

tras se congelan rapidamente en nitrogeno liquido.
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Al aumentar la cantidad de vanadio presente en las muestras, veia-
, . 4+ .
mos que aumentaba el nUmero de iones V , por lo que comienzan a estar muy
proximos, y pueden incrementar las interacciones dipolares, o incluso se pue
. . . ‘s +
de producir un acoplamiento entfre los mismos, con la formacion de pares V
+ —~ .
—— V , analogos a los presentes a lo largo del eje € en la fase aislante de
. . . . o . .
VO, (forma monoclinica existente por debajo de 340 K). La existencia de es-

2
tas interacciones daria lugar, en primer término, a una disminucion en la ni-
tidez de la sefal, poster‘ior‘mente ésta se ensancharia, y por Ultimo si el apa-
reamiento de los iones V4+ es total la sefial de R.P.E. desaparece. Este pro
ceso de apareamiento progresivo debe ser similar al indicado por MAREZIO y
col. (143) en cristales de la fase Til‘O?, en la que los iones Ti3+ se aparean
en la fase de baja temperatura, debido a un cambio en la ordenacion atomica
en la estructura cristalina; mientras que en nueétr‘o caso se debe a un incre-
mento en la cantidad de vanadio. Esto viene ademas confirmado porque el vo-
lumen del Ti 02 dopado con un 1.878% de V203, muestra B3, disminuye,lo que
a menudo se atribuye a la formacion de estos pares V.© — V4+. Sin embargo,
~si entrase como V3+ cuyo radio idnico con indice de coor‘dinacién» 6 es mayor que
el cof‘respondiente a los iones Ti4+ con el mismo indice de coordinacion, junta

mente, con las vacantes oxigeno provocaria una expansion en el citado volumen.

an embargo, esta situacion cambia al superar una cierta concentra
cion de V203 en las muestras, suficientes, para que los iones V4+ estén aco-
plados, ocupando todas las posiciones sustitucionales favorables, observando-
se por microscopia y difraccion de electrones un cambio de defectos aislados

a defectos ordenados, que originan la serie de series homblogas de formula ge

neral MnOZn o' Asi, para las muestras desde E1 en adelante, los espectros

que se observan son bastante diferentes, ya que no se aprecian ninguna estruc

tura hiperfina resuelta, por lo que la asignacion de la sefial no se puede efec-
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tuar de manera inequivoca. En general se observa una sefial relativamente si_
’ . - -

metrica a temperatura ambiente, con la presencia de algunos hombros que a

veces le confieren un cierto caracter de simetria ortorrombica, y tambien su
. . ' . . N . 4+ .

gieren una cierta estructura hiperfina muy ensanchada de iones V  en posi-

cion intersticial. Otras veces, parecen tener un aspecto de simetrfa axial. A

o o~ . . .
temperatura de 77 K la sefial se hace practicamente simétrica.

La ausencia dé estructura hiperfina sugiere la asignacion de estas se-
fiales a los iones Ti3+'; sin embargo, el hecho de que sean observadas a tempera-
tura ‘ambiente asi comovla"pre'séncia' de varios hombros cuya. justificaci(_)n nece__s?tg
ria postular la existehcia de varios tipos de posiciones diferentes para los iones Ti,

i .3+ .
parece descartar dicha asignacion.Por otraparte, el ion Ti presenta un tiem-
po de relajacion espin-red extremadamente corto, lo que! implica que su espec
tro de R.P.E., sdlo es observable a temperaturas muy bajas, del orden de
770 K o inferiores. No es ciertamente facil que se observen los iones Ti3+ en
la matriz del rutilo por encima de la temperatura de ebullicion del nitrogeno.
WATERS y MAKI (144); en un complejo de titanio logran resolver incluso la
estructura hiperfina de los iones Ti3+ a -—450 C, e indican que ello podria ser
debido a que fuertes campos axiales dejan el estado fundamental en un orbital
singlete muy separado de los otros orbitales, y asi alargan el tiempo de rela
jacion espin-red del electron. La explicacion mas probable es que las sefia-
les éean debig:las a iones ler bastante proximos entre ellos, pudiéndose pro-
ducir interacciones dipolares y estrechamientos de linea por deslocalizacién
‘de los electrones desapareados entre varios iones V4+. En efecto, en algunas
muestras se pueden distinguir algunos picos que pueden ser de la estructura hi
perfina 9, de V4+ intersticial ( ver fig. 77-a), la banda simétrica tiene un g
proximo al g medio de iones V * en posicion intersticial, y la sefial de simetria

s . b+ | . . .
axial tiene unos valores de 9, v g,similares a los de V  intersticial. Asi pues,
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los espectros de esta zona de composicidon reflejan una cierta variedad de .-
entornos, - que parecen tener en comun el tratarse de iones V4+ intersticia-
les en una zona en que estan situados proximos, como puede ser las proximi
dades de los planos CS,ya que si tomamos el ejemplo de la fase Ti509, se ob-
serva que las posiciones mas distorsionadas serian las denominadas por MARE
ZIO0ycol. (145) 5 y 6, situados a un lado y a otro del plano CS donde el
indice de distorsidon de los octaedros de oxigeno -(definido
como la desviacidn standard de la media de las distancias 0-0)- es mayor a cual
quier temperatura, Los datos suministrados por los citadcs autores.a temperatu

ra ambiente son:

o ’ % )
Ti (1) 0.112 Ti @)  0.101 - 5 Og

Ti (2) -0.097 Ti (5) 0.161
Ti (3) 0.131 Ti (6) 0.151

-

© 00

@@

En nuestro caéo es de suponer una similitud en cuanto a la presen-
cia de estas posiciones octaédricas mas distorsionadas. En estas condiciones,
existiran sefales que,de acuerdo con Sperlich (146),presentan las siguientes
caracteristicas: a) En primer lugar, aparece un ensanchamiento pronunciado
en las componentes hiperfinas, debido a interacciones dipolo-dipolo fuertes,
donde los picos exteriores de g] apareceran muy ensanchados, y en las zonas

centrales de 9, Y 93 estaran totalmente superpuestos sin resolverse su es-

9
tructura hiperfina. b). La deslocalizacion'de los electrones. entre -
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. . 4+ o
varios nucleos de los iones V , debido a un solapamiento de sus orbitales 3d,

producira un estrechamiento a temperatura ambiente de g Y93y cada una

19
de estas componentes dara una sefial en lugar de la estructura hiperfina.

El comportamiento de la sefial de R.P.E ., como funcidon de la con-
centracion de V203 en las muestras objeto de este estudio puede resumirse
pues de la siguiente manera:

Al introducirse iones'V3‘gn la red del TiOz, el Ti+ se comporta co
mo un ion aceptor de electrones (147, 148) transformandose en Ti3+ y los iones
V3+ pasan a V4+. Tanto el ion V4+ (3&1) como el idn Ti~" (3d1) son observa-
bles por R.P.E., aunque normalmente el ion Vl‘+ es mas sencillo de observar
que el Ti3+ y ademas,por observarse su estructura hiperfina, es facilmente

. - . 1.,
identificable. Por otra parte, por ser ambos iones 3d tienen unos valores de

g menores de 2 y no muy diferentes.

Como ya se ha dicho, a concentracion baja de vanadio no se observan

3+ - ) .
tones Ti y, por las razones dadas anteriormente tampoco aparecen en el es-
pectro a concentraciones superiores, aunque no se puede descartar totalmente su
presencia en una cierta proporcion. Pcr tanto, dado que su presencia debe ser si

. . A+ . . 3+
multanea con los iones V , debemos considerar que los iones Ti  se aco-
. ‘s 3+ RSN .

plan formando pares diamagnéticos (Ti —— Ti ), inactivos en R.P.E.
Al calentarse por primera vez la muestra de bajo contenido en vanadio, éste
tiende a ocupar posiciones sustitucionales, aunque si se congela.. rapidamen-

. .. . . 4+
te en nitrogeno liquido pueden observarse iones V' que todavia no han llega-
do a las posiciones mas estables que son las sustitucionales, y se puede ob-

servar en pequefias cantidades en posicion intersticial; lo normal es sin embar
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go observar el vanadio en posicion sustitucional a la temperatura de 770 K.

Al ir aumentando la cantidad de vanadio, se iran ocupando las posiciones sus
titucionales mas favorables hasta que llegue un momento en el que, de colocar
se al azar, tienen que rodearse, con la formacion de pares analogos a los indi

L . .3+ o .,
cados para los iones Ti . La'sefial -en este punto desaparecera.

. " . 4+ . .

A partir de esta concentracion los iones V ' tienden a ocupar posi
ciones intersticiales en los lugares mas favorables, que son los planos CS.
En estas condiciones los iones estan mas proximos que en el interior del TiOz
y las interacciones dipolares seran muy fuertes, producfendo el ‘gran ensan-
chamiento observado en las lineas. Esta proximidad puede ser tan grande, que
haya solapamiento de los orbitales 3d del vanadio y el electron desapareado su
fra una deslocalizacion y una interaccion con diversos nlcleos proximos. Esto
produce, de acuerdo con lo observado,que el nimero de lineas en la estructura
hiperfina aumente grandemente y,cbomo estan ensanchadas den lugar a una se-
fial practicamente siméetrica a la temperatura de 77° K. Al aumentar la tempera
tura, la deslocalizacion de los electrones aumenta y se produce el estrechamien
to de la sefial. Como la sefial es anisotropica se estrecharan cada uno de sus

componentes; si g2 = 93 =g, se obtendra una sefal con aspecto de simetria

1
rd -+ . . - -’

axial parecida a ladel ion Ti . Si debido a la direccion del plano CS g2 Y 93

no coinciden, la sefial puede tener un aspecto de simetria ortorrémbica sin-es

tructura hiperfina, que dependiendo de la anchura de los componentes puede

parecer simétrica. En estas muestras de altas concentraciones de vanadio pue

44
den coexistir las diversas sefiales debidas a interacciones de los iones V.

En las muestras de mayor concentracidon de vanadio puede haber
. . 4+ . - . i
-apareamientos de los iones V' intersticiales que reducen la intensidad de la

sefial, aunque no desaparezca totalmente.



- 170 -

Los iones V3+ (3d 2) no son facilmente observables por R.P.E. de
bido a que por tener dos electrones desapareados existen fuer‘tes campos eléc
tricos que producen un desdoblamiento de niveles a campo cero, ademas pueden
estar formando pares como los indicados para el Ti3+; probablemente debido a
su mayor tamafio, ocupen posiciones octaédricas intersticiales muy distorsio-

nadas, tambien en las proximidades de los planos CS.
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IV. RESUMEN GENERAL Y CONCLUSIONES

El objeto de la presente memoria ha consistido en la caracterizacion
de las fases presentes en el sistema ternario Ti-V-0O, dentro del margen de com

posicion 99.912 % TiO, + 0.188% V203—-——— 51.600 % Ti O2 + 48.400% VZO

2 3
Nuestro estudio se ha basado esencialmente en la microscopia y difrac

cion de electrones, auxiliados frecuentemente con la difraccion de rayos X. Con el

fin de conocer los estados de oxidacion de los elementos metalicos vanadio y titanio,

se ha efectuado asimismo un estudio por R.P.E.

Las observaciones descritas en las paginas que anteceden, ponen de
?
manifiesto, en primer lugar, que la fase rutilo (Ti 02) es homogénea en el mar-

gen de composicion (0.2-5.2)% V_O_ + TiO., a la temperatura de 1.373° K. Me

2°3 2’
diante el analisis por difraccion de rayos X se observa una ligera disminucidon
en los valores de los espaciados y parametros reticulares, atribuible a la for

~ macion de pares V-V, analogos a los existentes en el VO_ monoclinico.

2

Por otra parte, el estudio por microscopia electronica revelo, en
la mayoria de los cristales, la existencia de bandas formadas por franjas al-
ternativamente claras y oscuras. Estas bandas son caracteristicas de la pre
sencia de defectos extensos en el cristal, y se pueden explicar, en el contex
to de las teorias cinematica y dinamica de la difraccion de electrones, tenien

do en cuenta la aproximacion de la columna.

Los defectos responsables de las bandas observadas para las mues-

tras A1, B1, B2 y B3 son planos (01 ])r’ y a partir de su vector de desplaza-
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miento R = § < IOT>r, se puede constatar gque la operacion cristalografica
3 (011) 1 <101 > fen la estructura rutilo no produce variacion en la compo
sicion, ya que consiste en un desplazamiento paralelo al plano de la falta;
se trata pues de fronteras de antifase APB, y son caracteristicas del ruti
lo enfriado rapidamente desde altas tember‘atur‘as, pudiendo considerarse

en cierto modo como precursores de los planos CS.

En la muestra C1 se observan ademas de fronteras de antifase
APB, otros defectos plénos situados en la direccion i 132 z , CON un vec-
tor de desp!azamientoﬁ =1 < OT1>r. La aplicacion de este vector a ese
plano de la estructura rutilo, -operacion cristalogr'afica 2(1 32)1 <011 ?z-,
requiere la eliminacion de un plano de oxigenos. Los defectos (132) prodé
cen pues una variacion en la composicion o, si se pr‘efiere,‘ los defectos
(132) pueden servir para acomodar una variacion en la composicion. Las
fronteras de antifase APB (101) desaparecen en las muestras C2 por reco-
cido prolongado en vacio a alta temperatura. Por su parte, la eliminacion
. de los planos CS (132) requeriria un proceso de oxidacion. Nuestras ob-
servaciones demuestran ademas, que los modelos estructurales propues-—
tos por ASHBEE y SMALLMAN (106) para fronteras de antifase APB (101),
con un vector de desplazamiento R = + <101> y por BURSILL y HYDE (48,
105) para planos CS (132) con un vector de desplazamiento R'=1 <0T1s,
son tambien operativos en el caso del sistema TiO2 - V203.
Al aumentar la concentracion de v.anadio, no se observan fronte
A‘r‘as de antifase, pero si un nﬁmer'o creciente de defectos planos CS (132),

muestra D1. Estos defectos se encuentran siempre paralelos a la direc-

cion cristalografica 3132( y permanecen esencialmente aislados,es decir,
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no existe interaccion entre ellos. Sin embargo, las micrografias correspon-
dientes a esta muestra pero tratada a 1373o K durante 24 horas, a continua-
cidn a 1050° K durante 40 dias y posterior congelacion en nitrogeno liquido,
muestra D2, indican la presencia de defectos planos CS (132) agrupados; es
decir, un recocido prolongado a temperaturas elevadas, conduce, cuando la
concentracidon es apreciable,a la ordenacion de los defectos, que permanecen
siempre paralelos a (132), pero agrupados en ciertas regiones del cristal y |
dispersos en el seno de la matriz del rutilo. Existe pues una tendencia a
agruparse es decir, a la ordenacion de estos defectos, lo que implica la exis
tencia de una energia de interaccion en los mismos, aunque no se conoce la

naturaleza de las fuerzas que lo produce.

Es interesante sefialar ademas, en este sentido, la variacion ob-
servada en el espaciado Dsp (2\) de los planos CS (132), con relacidn al nime
ro de los mismos presentes en cada agrupamiento. Dichos defectos presentan
una separacion tanto mayor, cuanto menor es su numero en cada agrupamiento.
Entre estos agrupamientos la matriz existente es, obviamente, de tipo rutilo mas

o menos distorsionado.

Por otra_parte, la variacion existente en el grado de orden, y la no
observacion de un cristal simple con un valor Unico en el espaciado Dsp (R), su-
giere "que el proceso de ordenacion no permite alcanzar un estado de equilibrio,
lo que en principio no es de extrafiar, dado el estrecho margen de composicion
existente entre estos agrupamientos. Asimismo, es probable la existencia de
barreras cinéticas para el proceso de ordenacion que debe ser muy lento, debido

a que la presencia de dos iones metélicos diferentes exige la difusion de los mis
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mos en contracarriente, de ahi que sea necesario un tiempo prolongado para
conseguir un estado de orden total. Si esto no ocurre asi, se puede suponer

3 -’ 4 -
que las fuerzas de interaccion-ordenacion no son de tan largo alcance para dis
tribuir los defectos de una manera periddica en todo el cristal, donde, el mismo

4 rd - -

numero de ellos, estarian ocupando todo el vclumen cristalino con una separa-
cion mayor. En cierto modo, cada uno de estos defectos tridimensionales se po
dria considerar como un microdominio segun la definicion de ARIYA y MORO-

ZOVA (8).

Para concentraciones superiores al 5.229 % de V203 en la matriz
rutilo se obtienen ya nuevas fases ordenadas. Los diagramas de difraccion de
rayos X presentan maximos de difraccidn distribuidos como dobletes o multiple-
tes cerca de las posiciones correspondientes al rutilo. Asi, en el margen de
composicion correspondiente a las muestras E1, E2, F1 y G1 hemos visto que
todos los cristales presentan una notable periodicidad de los planos CS en la
direccion cristalografica 31322 r*; se trata pues de una familia de 6xido§ mixtos
derivados de la estructura rutilo por la aplicacion cristalografica CS: 3 (132)

1 <011> f (n-0.5) veces la distancia d(132)r. Esta familia o serie hombloga

de oxidos tiene por expresion formal:VzTin 202n 1Y los valores de n encon-
trados son : 24 = n =37, lo que es equivalente a una relacion oxigeno/metal
de : (V,Ti) O1 9722 @ (v,Ti 01.9583'

Esto confirma que al aumentar el nimero de defectos extensos, se
facilita su ordenacion incluso a tiempos de calefaccion mas cortos, y tanto

para las muestras congeladas rapidamente como para las enfriadas lentamente.

A partir de este margen de composicion, se refleja pues la previsi-

ble influencia de la variable concentracion de defectos en el proceso de ordena-
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x4 -
cion de los mismos.

Para concentraciones superiores de vanadio, es decir, en el mar
gen de composiciéon 18.995% VZOS + TiO2 — 48.400% V203 + TiOZ, hemos
encontrado una serie de fases ordenadas de formula general VZTin-ZOZn-l ,
con valores de n: 4= n <10. Dichas observaciones demuestran claramente la
existencia del homologo n = 10, V2Ti8019, cuya existencia no esta totalmente
clarificada en los sistemas analogos. Desde el punto de vista estructural es-
tas fases se pueden explicar como derivadas del rutilo por la aplicacion perid

dica de la operaciéon CS: z (121) 4 <0 >; .

Esto constituye pues, otra forma de acomodar la variacion de la

composicion del rutilo al introducir V_O,. Lo mas importante es, probablemen

2°3°
te, que no se trata de que la estructura rutilo acepte variaciones en su compo-
sicion unas veces mediante los planos CS (132), y otras por los planos CS (121).
La situacion es mucho mas compleja, puesto que el que aparezcan planos CS
(132) 0 (121) depende de la extension de la variacion en la composicion. Efec-
tivamente, en la region intermedia a estas dos nuevas series de oxidos, apare-
v ’ -’ - Cxd
ce una vez mas un sorprendente fenomeno de acomodacion de la variacion de com
- -’ - - -
posicion, en el cual es interesante destacar el hecho de que un cambio en la mis
ma, ocurre no solamente por una variacion no muy acusada en el espaciado de
los planos CS, sino también por medio de una variacion en la orientacion de los
mismos. E| cambio de orientacion observado es practicamente continuo y ocurre
de manera progresiva desde (132) a (121) , alrededor del eje de zona [1 11] ,
r r r
a medida que la relacion O/M disminuye; se origina asi una serie continua de
planos CS (hKl)r, intermedios entre los anteriores y con orientaciones defini-

das, que pueden ser resueltas como intercrecimientos ordenados de segmentos
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de planos CS (121) y APB (01 1) es decir:
(hKI)r =p (]2])r~ +q (011)r, p,q enteros =1 (ver tabla VI-9)

En los diagramas de difraccion de electrones se observa un con-
junto de reflexiones de intensidad débil pertenecientes a la superestructura,
que giran continua y progresivamente alrededor de otra red de maximos de di
fraccion de intensidad mayor, pretenecientes a la subcelda basica comin del

rutilo.

Las distintas fases se agrupan en un nimero indeterminado de fa-

milias de oxidos, que originan una serie de series homoblogas de oxidos de

formula general M O ; p 21, ya que sus estructuras, al menos de una for
n p -

2n-
ma idealizada, se pueden deducir de la estructura rutilo, suponiendo que cada
2n planos de oxigeno en la orientacion (hKl)r, (vease fig. 22) se eliminan sola
mente un cierto niUmero P de planos de los mismos, y posterior deplazamiento
de las dos partes de rutilo hasta conseguir la nueva estructura, es decir, se
obtienen por aplicacion periddica de la operacion CS: 3 (hKI) 3 < 0-1—1>2.

Cada una de estas familias viene definida por la ortentacion del plano CS, y los‘

miembros de una familia dada se distinguen entre si por el espaciado entre di-

chos planos CS.

De las observaciones descritas anteriormente para este margen de
- T4 . - P
composicion, se puede deducir que cualquiera de estas, puede acomodarse en
la matriz de rutilo con la formacion de una estructura perfectamente ordenada.
Ello implica pues la exsitencia de un nimero indeterminado de estructuras or-

denadas para cualquier composicion en el mencionado margen.
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Podemos preguntarnos ahora cuando se alcanza la perfeccidon en
el proceso de ordenacion de los planos CS; a la vista de nuestros resultados,
de los encontrados en los sistemas Ti O, - Ti.O,, TiO_ -C
y g = Tiy03s TiO, - Cr 04, WO, s
(W + Nb, Ta, V)O3 xcitados anteriormente, es dificil definir un estado de

wo

equilibrio, y la perfeccion en el proceso de ordenacion es imposible de alcan
zar para tiempos de calefaccion razonables, lo que puede explicarse en térmi
nos termodinamicos sobre la base de las analogias que deben existir entre las

energias libres de formacidn de dichas fases (111).

El sistema TiOZ-V203 que acabamos de describir plantea, al igual

que los sistemas analogos T|OZ—T|203 y T|02-Cr'203

conceptuales en los que merece la pena detenerse un momento.

, una serie de problemas

Efectivamente, hemos visto como la estructura tipo rutilo acepta de
manera extraordinariamente simple, pero también enormemente stil, las va-
riaciones en la relacidon oxigeno/metal. De este modo, la region de composi-
cidn correspondiente al giro gradual de los planos CS, la podemos cohsiderar
—desde el punto de vista que identifica fase con estrutura-, como formada por
un numero infinito de nuevas fases agrupadas en series homoldgas, cuyo nime
ro es asimismo infinito. No obstante, existe otro posible acercamiento al pro-
blema en el que se considera que el citado margen de composicion consiste en
una Gnica fase cuya estructura va variando de tal manera que sobre la base
de un mismo motivo estructural —-el de tipo rutilo en nuestro caso-,va adaptég
dose a cada nueva composicion. Bajo este Gltimo punto de vista, la variacion
de la composicion es, en términos generales, la propia de un sistema que pre
sente ''no estequiometria". No obstante, en lugar de que la no estequiometria

se deba a una situacion estructural en la que existan defectos o desorden, en
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el sistema objeto de nuestro estudio ésta se presenta como una situaci'én es-
tructural que pasa por estados sucesivos de orden de manera continua. Di-
chos estados vienen caracterizados por una superestructura cuya dimension
y orientacidon cambia continuamente. Nos encontramos pues con el concepto de
"ESTRUCTURAS INFINITAMENTE ADAPTABLES", introducido por J.AN-
DERSON (149). De acuerdo con este modelo, como se ha mencionado ante-
riormente, estariamos ‘en presencia de una Unica fase, con estructura rutilo,
pero de composicidon variable, aunque no en terminos clasicos sino mas bien

a travées de una sucesion de superestructuras que tienen un denominador co-

mun. .

Esto es consistente con la definicion de fase como un sistema ho-
mogéneo cuyas propiedades son las mismas en todas sus partes, o al menos
rd . , - 3
estas varian de una forma continua en cada punto del sistema, es decir, no

hay superficies de discontinuidad.

En el otro acercamiento, que podemos llamar clasico, aunque su
descubrimiento y descripcion sean relativamente recientes (NADSLEY, MAG
NELI, BURSILL y HYDE, etc.), la no estequiometria esta en realidad sus
titulda por una sucesion de fase "simples' aunque de estequiometria inhabi
tual, pero claramente definida, y cada una de aquéllas tiene un margen de

composicion relativamente estrecho.

En nuestra opinidon, un punto importante que podria deducirse de
esta breve exposicidon seria que no hay distincion cualitativa entre una mo-
nofase y una multifase solidas. Parece obvio que este dilema no debe estar restrin

gido a los datos de las fases CS, deducidas de las estructuras basicas TiO2
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(rutilo) y ReO_,-el cual es simplemente un tipo de intercrecimiento estructu

3’
ral sino que el problema debe ocurrir en principio en cualquier intercreci-

miento. Efectivamente, muy recientemente GREY (150) ha puesto de manifies
to el fendomeno de estructuras infinitamente adaptables en sulfuros mixtos del

Fe.S, .
+X

tipo Ba 254

1

En este contexto podria decirse pues que el concepto de un cris-
tal como una estructura perfectamente ordenada, homogénea, y por lo tanto
monofasico es, en muchos casos, enteramente imaginario. Dada la presencia en el sis
tema FOZ-\QO3 de varios tipos de planos CS: (132), (253), (374), ......,(121),
y el hecho de que en el margen de composicion: MOx; x = 1.900-1.950, las es
tructuras y parametros reticulares son muy parecidos, no es sorprendente en
contrar interfases coherentes entre estas estructuras; surge asi la posibili-
dad de que dos fases ocurran simultaneamente en un mismo cristal. En efec-
to, el analisis microestructural de estas fases reveld la presencia de crista
les maclados; la mayorfa de las maclas se observan en el margen de composi-
cion intermedio entre estructuras CS (132) y (121), y el plano de macla obser
vado es normalmente el (01 ”r' En otras ocasiones, aunque con menor fre-—

cuencia,los planos de macla observados son (ZOO)P y (HO)r'

Se ha puesto asi de manifiesto la presencia de cristales maclados
practicamente "ideales', en los que los dos dominios tienen la misma compo-
sicion, es decir, igual espaciado Dsp (3) a cada lado de los planos frontera,
que en estas condiciones constituyen el plano bisectriz de cada dos de ellos,
figs. 72, 73. En otros casos, los cristales maclados observados presentan
un espaciado de los planos distinto en cada dominio, correspondiendo pues

a valores diferentes en la composicion, figs. 69, 75.
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Por otra parte, una descripcion completa de las estructuras CS
descritas, requiere un conocimiento de los movimientos atomicos necesa-
rios para la produccion y ordenacion de los planos CS. Sin embargo, los
mecanismos de formacion de dichas estructuras no se conocen claramente,
debido fundamentalmente a la dificultad de observacion directa de estos pla
nos en el interior del microscopio en atmosfera controlada a alta tempera-
tura. En el apartado |11-5 se han analizado globalmente los diferentes me
canismos propuestos para la formacion de dichos planos. Si bien, presen-
tamos nueva evidencia acerca del mecanismo de "horquilla", propuesto por
van Landuyt y Amelinckx (129), creemos que éste no debe ser el mecanismo
predominante en la formacion de los planos CS, y los mecanismos Il y |11,
propuestos anteriormente por ANDERSON -~ HYDE (126) y ANDERSSON—WAD_S
LEY (127) respectivamente, pueden operar de un modo complementario en la
formacion de las estructuras CS. El mecanismo |1 justificaria la nucleacion
y crecimiento de los planos CS, y el 11| la migracion de los mismos parale~

la a su propia orientacion.

Aungue el origen de las fronteras de maclas no se conoce con pre
- rd rd ) x4
cision, creemos que podria en muchos casos deberse a que la reaccion co-
mienza a cada lado del cristal; los planos CS creceran independientemente
en cada dominio, hasta que se encuentran, por lo que a la fronteras las he-
mos denominado como "Fronteras de interfases reaccionales'". Como resul
tado de la unidon de ambos planos se observa un contraste elevado en las

mismas.

Por otra parte, esta claro que,para una composicion global dada,
el grado de intercrecimiento en el margen de composicion intermedio entre

(121) y (132) es variable, y dependiendo del grado de subdivisidn de los domi
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nios de la macla, se puede postular un amplio nimero de estructuras y tex-
turas. Asi por ejemplo, en las figuras 75-b y 71-b se presentan los inter-
crecimientos de dos estructuras CS (hKl) diferentes a nivel macroscopico y
microscopico respectivamente. En el Gltimo caso tendriamos intercrecimien
to del tamafio de ia celdilla unidad, observandose planos fronteras constan-
temente variables, y los planos CS aparecen como ondas de tipo sinusoidal,
es decir,modulados, por lo que en principio se puede suponer en este caso
la presencia de desorden en el cristal. Tal como se puede ver en la fig. 78
el espaciado entre los planos,Dsp = 18.06 X en la muestra 12, permanece
practicamente constante, y las orientaciones varian continuamente a lo lar
go de su orientacion. La observacion de planos CS modulados, ha sido pues
ta de manifiesto muy recientemente por 1. GREY, BURSILL y NETHERWAY
-Fe_O. a 1600° C, donde las fases CS (hK!) evolu-

2 23
cionan a estructuras con la superestructura en (020). En el sistema TiO_-

2

-Cr,.0_ (137) parece tambien ocurrir una transformacion reversible de las

273
estructuras CS (hKl) a fases CS (020) por encima de 1450° C.

(121) en el sistema TiO

El estudio de R.P.E. refleja asimismo una variedad de compor
tamiento de la sefial de resonancia en los diferentes margenes de composi-
cion:;asi, para las muestras de bajo contenido en vanadio (hasta un 5.229%
V203), éste se situa en posiciones sustitucionales en la matriz del rutilo

4+ ] . A+
como V , ello sugiere que los iones Ti  se comportan como aceptores
. . S+ . 3+
de electrones, transformandose en iones Ti , y los iones V' pasan a
4+ . . . . .

V . Sin embargo, esta situacion cambia al superarse una cierta concen-
tracion de V203, suficiente para que las posiciones sustitucionales mas es
tables en la matriz del rutilo estén practicamente ocupadas, por lo que los
. 4+ .

iones V ' pasan de estar distribuidos al azar, a reordenarse con la forma

cion de pares enlazados. Por otra parte, dado que en los planos CS las po

siciones reticulares de los atomos metalicos estan distorsionados, éstas se
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. 4+ .
ran mas favorables para ser ocupadas por los iones V.  que no ocupen las posi-

ciones sustitucionales

En estas condiciones, los iones vanadio estan mas proximos que en

la matriz del TiO_, y las interacciones dipolares seran muy fuertes, producién

2

dose el ensanchamiento observado en las lineas de los espectros. Esta proximi-

dad puede ser incluso tan grande que haya solapamiento de los orbitales 3d del

vanadio, y el electron desapareado sufra una deslocalizacion e interaccion con va
- Id , - - s Id ]

rios nlcleos proximos. Esto produciria un aumento en el nUmero de lineas en la

estructura hiperfina y, dado que estan ensanchas aparece una sefial practicamen

te simétrica. En las muestras de mayor concentracion de V203 puede haber aparea

mientos de los iones vanadio en posicion no sustitucional de la porcion rutilo, lo

que reducirifa la intensidad de la sefal, aunque no desaparece totalmente.

En cuanto al sistema binario VO_-V_O._ las observaciones confirman

2 23
la existencia de una serie homdloga de oxidos de formula general VnO , 4ens8.

2n-1
E! homologo n=8, V8015’ es el de mayor orden encontrado por nosotros, si bien

KOSUGE Y KACHY (115), proponen la existencia de la fase n=9, vgow. Se ha

efectuado asimismo la preparacion de monocristales de estas fases, por medio de
reaccion quimica de transporte en fase de vapor, utilizando TeCl4 como agente de

transporte.

Existen, por otra parte notables diferencias en el comportamiento de
los sistemas binarios TiOz—Ti203 y VOZ—V203. En primer lugar, es bien conoci-
do que la reduccion del TiO2 origina la formacion de planos CS aislados en la

orientacion (132)P. Mientras que, trabajos recientes de GANNON y TILLEY (151),

sugieren que la reduccion de VO_, da lugar directamente a defectos planos aislados,

2

en la orientacion (121)r; asimismo, las micrografias observadas de VO, dopado con

2

Ga, Al, Fe, Cr en cantidades pequefias, equivalentes a estequiometrias Mxvl x02 y

indican la presencia de grupos de planos CS (121). Nosotros hemos comprobado que

en las muestras de composiciones superiores a VO tampoco aparecen fases

1.900’
CS de indices altos.
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La diferencia mas obvia entre ambos sistemas radica en las diferen
cias existentes entre las estabilidades de los distintos estados de oxidacion de

Tiy V. Asi, en el dioxido de titanio, TiO,, por estar el Ti en su estado de oxida

2
. s . 3+ . . .
cion mayor, la sustitucion de iones M~ enlas posiciones octaédricas de la ma-

triz del rutilo, implica la necesidad de eliminacidon de oxigenos para mantener

la neutralidad eléctrica. Sin embargo, en el caso de un cristal de VO2 dopado
. + . . .

con iones M, puede mantenerse la neutralidad de la carga por simple incorpo
. . , . 5+ .

racion en el cristal de un numero de iones V , esto es, un proceso que impli-

caria intercambio de electrones.

Se ha efectuado ademas, un estudio previo por microscopia electrd

nica de las muestras X| (VO2 + 2% V205) y )(2(VO2 + 10% VZOS).

Las micrografias obtenidas por microscopia electronica, ademas de
‘reflejar la abundante presencia de macl as, presentan bandas oscuras rectili-

neas, cuyo numero crece con la concentracion de V_O_. Dichas bandas podrian

2°5

interpretarse como defectos planos, originados por la introduccion de capas

“de oxigeno en exceso en la matriz del VO, que originan fases CS "Extrinse-

2’

cas'", de formula general VnO ,» El nuevo tipo de cizalladura cristalogra-

2n+p

fica se puede esperar que asi ocurra en el sistema V-0 por las razones ante-

riores; mientras que,en el TiO, seria dificil de estabilizar capas de aniones

2

- o s ) b+ . 5+
adicionales por sustitucion de iones Ti  por iones pentavalentes V. La es

ructura del VO_ a temperatura ambiente es de tipo monoclinica distorsionada,

2
y la de TiO, es de tipo rutilo (tetragonal) mas estable. Esto puede indicar que

2
otros oxidos tales como MOOZ’ ReOz, WO2 con estructura rutilo distorsionada

podrian formar fases CS extrinsecas de formula general Mn02n+p' .

La operacion de cizalladura cristalografica extrinseca , que impli-
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ca una variacion de composicion por exceso de aniones ha sido predicha tedri
camente (76), pero ain no ha podido ser puesta de manifiesto, creemos pues

que el sistema VO merece un estudio posterior mas amplio.

2+x

Para terminar, nos parece interesante sefialar que, ademas de la
importancia que el tema posee en si mismo por cuanto tiene de fundamental el es
tudio de la existencia de ""no estequiometria'’, margenes de composicion, defec-
tos ordenados y desordenados, asi como el estudio de los mecanismos de forma-
cion y ordenacion de las fases CS, pueden existir vertientes aplicadas dentro del
tema. Algunas de ellas, podrian basarse en la evol.ucién de las propiedades fisi-
coquimicas, fundamentalmente de transporte de tipo eléctrico y magnético que, de
forma general, son extraordinariamente sensibles a los cambios estructurales,
siendo estos Ultimos, como se ha visto, dependientes de los defectos presentes o
introducidos en los materiales; la variacion de estas propiedades con la temgera
tura de cada una de estas fases puede tener aplicaciones en termistores, bandas

L4 - .
magneticas, memorias de computadores, etc.

Por otra parte, dado que las fases ordenadas se forman en compues-
tos utilizados ampliamente en catalisis, otra posible aplicacion interesante seria
la influencia de estas fases en los procesos cataliticos en que intervienen los oxi
dos de vanadio y titanio, ya que &n la superficie de dichos catalizadores es de pre
ver la existencia de los iones en diferentes estados de oxidacion y, consecuente-
mente no seria sorprendente el que estructuralmente se encontrasen situaciones
analogas a las que se dan en los oxidos objeto de este estudio, es decir, se pue-
de suponer de un modo general la posible existencia de una correlacion entre las
propiedades estructurales y cataliticas, que seria un excelente tema de investi-

gaciones posteriores.
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En la tabla V1-9 se recogen las formulas correspondientes a las cin

cuenta nuevas fases puestas de manifiesto en este trabajo.

TABLA VI-9

Estructuras CS, formadas por intercrecimientos ordenados de elementos estruc-
turales tipo APB (011) y planos CS (121) en los oxidos mixtos (Ti, V)Ox; x = 1.750-
2.000.

Secuencia de los elementos  Indices del Serie homblo Valores de
P q ~ estructurales a lo largo de plano CS ga MnOZn-p; n encontra-
la traza del plano CS formado M=V +Ti dos en este
estudio
Planos CS: (hKIl) =p (121) + q(011) =pC + g A
0 1 ...AAAAAA... ©11) MO, Defectos aislados
1 1 ...ACACAC... (132 MO n=24,...,37
n 2n-1
2 1 ...ACCACCA... (253) MO n=30,...,36
. n 2n-2
3 1 ...ACCCACCCA... (374) MO n=37,...,45
n 2n-3
4 1 . ACCCCACCCCA ... (495) MnOZn—ll n=47,...,52
5 1 ... ACCCCCACCCCCA ... (5116) Mnozn_s n=57,59.
8 1 ...ACCCCCCCCA... (8179 MO n=81
. n 2n-8
00 0 . CCccccce ... ' 121 MO n=4,...,10
. n 2n-1
2 2 . AACCAACCAA... 264) == (132)
- 3 2 . AACCCAACCCAA... (385) MnOZn-3 n=60,63,64
4 2 . AACCCCAA (4106) == (2523)
CCCCAA...
5 2 ...AACCCCCAA 5127 MnOZn-S n=70,71
CCCCCAA...
6 2 ...AACCCCCCAA (6148 ==(374)

CCCCCCAA...
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TABLA TI-1

(o]
Espaciados reticulares d(A) e intensidades relativas de las diferentes
muestras obtenidas,as! como de las sustancias de referencia.

MUESTRAS: TiO, Al{n=1000) B81(n=100) B82( n=100) 83(n=100)
(Rutilo)

d(R) 1/1, k1 e(R) 1/1, o(R) 11, dR) 11, <(R) 1/1,

3,245 100 110  3.243 100 3.243 100 3,238 100 3.232 100
2,487 S0 101  2.486 43 2,486 58 2.484 25 2,480 46
2,297 8 200 2,293 8 2.296 44 2,292 37 2,289 10
2,188 25 111 2,184 22 2,187 21 2,183 19 2,181 23
2,054 10 210 2.051 11 | 2,052 13  2.048 11
1.6874 60 211 1,685 55 1.687 S8 1,686 39 1,684 57
1.6237 20 220 1.623 21  1.624 74 1,623 79  1.622 20
, 1.482 2
1.4797 10 ‘002 1.478 10 1.477 2 1,478 4 1,478 8
1.4578 10 310 1.451 10 1.453 22 1,452 8 1,450 10

1.4243 2 221 1.424 4 1.426 2 1.423 2
1.3598 20 301 1.358 12 1.360 24 1,361 10 1.358 18
1.3465 12 112 _ 1.306 9 1,386 5 1.345 11
1.3041 2 311 1.301 4 1,306 2 1.304 3 1.303 2
1.2441 4 202 1.241 5 1.245 3 1,243 4 1,242 3
1.2006 2 212 1,200 4 1,202 2 1,197 2  1.201 2
1,198 15 1.197 2
1.1702 6 321 1.169 6 1,17M 8 1170 4 1.169 5
1,1483 4 400 1,148 S " 1,149 5 1,148 19 1.148 4
1.1143 2 410 1.115 25 1.114 2
1,0936 8 222 1.093 8 1.094 12 1.094 3 1.093 7
1.0827 4 330 1.082 5 1,084 9 1,083 4 1.082 5
1.0425 6 411 1.042 7 1.043 3 1.002 6
1.0364 6 312 1.038 7 1.037 4 1.036 5
1.0271 4 420 1.028 5 1.027 9 1.027 &
1.025 4
0.9703 2 421 0.970 2 0.970 2
0.9644 2 103 0.968 a4 0.964 3
0.9438 2 113 n.oss 2
'0.9072 & 202 0.507 3
0.9009 4 510 0.900 o
0.8892 8 =212 0.8859 5
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TABLA II-2

Espaciados reticulares d(g) e intensidades relativas de las diferentes
muestras obtenidas,asf como de las sustancias de referencia.

MUESTRAS: TiOo C1(n=60) c2( n=60) D1(n=36) D2(n=36)
(Rutiln)

a(R) 1/1, m1  d(R) 1/1, d(R) 1/1, d(R) 1/1, d(R) 1/1,

3.351 9
3.305 20
3,245 100 110 3,241 100 3.240 100 3.238 100 3.253 100
2.522 14
2.516 14
2,487 S0 101 2.485 55 2,483 84 2.481 73  2.487 63
| , 2,398 2 :
2,297 8 200 2.291 20 2.295 9 2.293 16 _ 2.298 11
: 2,259 4 2,217 5
2,188 25 111 2,182 38 2.182 32 2,183 33 2,190 30
_ ) 2.067 5
2,054 10 210 2.049 19 2.050 63 2.089 12 2.056 13
, 1.694 3 o , 1.700 11
1.6874 60 211 1.685 73 1.684 84 1,684 80 1.688 77
1.659 2 1.639 5
1.640 2 1.63¢ 7
1.633 2. , 1.631 7
1.6237 20 220 1.622 23 1.622 41  1.621 31 1.624 23
1.600 2 1.483 14
1.4797 10 002 1.478 12 1,479 11 1.478 12 1.479 13
' 1.454 13
1.4528 10 310 1.450 23 1,451 32  1.451 15 1.450 13
1.4243 2 221 1.422 3 1.422 4 1,422 2
1,369 5
1.3598 20 301 1.358 31 1,358 36 1,358 29  1.359 23
1.352 20 _
1.3465 12 112 1.345 13 1.345 11 1,344 15 1.347 14
1.3041 2 311  1.303 3 1.302 3 1.305 a4
1.27¢ 2
‘1.2441 a4 202 1.244 3 1.243 7 1,243 5 1.245 g
1.240 3 1.242 &
1.2006 2 212 1,200 2 1l.200 4 1.198 2 1.133 7
1.1702 6 321 1.169 9 1,169 9 1,169 7 1.179 5
1.1483 4 400 1.147 &4 1,148 9 1,147 5
1.1143 2 410 1,112 5 1.113 o
1.0936 8 222 1,093 15 1.093 11
1.0827 4 330 1.082 7 1.082 5
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TABLA II-2(continuacidn)

MUESTRAS: TiO, C1(n=60) c2(n=60) D1(n=36) D2(n=36)
(Rutilo) .
d(R) 1/1, mk1  d(R) 1/1, d(R) 1/1, d(A) 1/1, d(R) T/1,

1.0425 6 411 1.042 13 1.042 9
1.0364 6 312 1,035 9 : 1.036 10
1.0271 4 420 1.026 i : 1.027 5
0.9703 2 421 0.970 2 0.971 3
0.9644 2 103 0.968 2 0.964 3
0.964 - 14
0.9438 2 113 0.944 2
0.9072 4 402 0.907 4
0.9009 4 510 0.901 6
0.8892 8 212 0.888 8
0.8774 B8 431 0.873 8
0.8738 8 332 ‘ : 0.869 7
0.8437 6 422 0.839 6
0.8292 8 303 0.826 7
0.8196 12 521 ’ 0.817 9
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TABLA II-3

. ] o (3 3 3 3
Espaciados reticulares d(A) e intensidades relativas de las diferentes
muestras obtenidas,asi como de las sustancias de referencia.

MUESTRAS: TiOs E1(n=25) E2(n=25) F1(n=20) 61({n=15)
. (Rutilo)

d(R) 1/1, w1 d(R) 1/1, d(A) 11, d(R) 11, d(R) 1/1,

4,411 10
4.040 11
3.408 - 14 3.408 6 3.401 5
' 3.395 6 3.389 5
3.296 30 3.302 12 3,308 8 3.277 7

3.245 100 110 3.235 100 3.243 100 3.243 100 3.232 14
3.189 24 3.190 18 3.187 3.189 8
3.140 19 3,151 16 3.157 7 ’
2.683: 6 N - : .
2.620 6 Ve
2.548 11 2.550 5 2.550
2.529 11 2.532 6 2.530 3

2.487 50 101 2,485 75 2.487 56 2.487 61 2,479 41

@

D

2,436 2
2.429 5 2.426 2
2,395 3
2.318 5 2,318 3 2.321 2 2,302 2
2.298 8 200 2.292 19 2,298 16 2,298 18 2,295 12
2.261 2 2.200 2
2.188 25 111 2.186 35 2.189 29 2.186 38 2.187 5
o 2.175 5 2,177 9
2.078 2 2.169 3
2.068 3 2,067 2
2.054 10 210 2.053 16 2.056 13 2.053 9 2.044 S
' 2.025 2
1.6874 60 211 1.686 100 l1.685 93 1.688 92 1.681 14
1.676 13
1.647 10 1.650 5 1.651 3
1.639 11 1.638 6 1.640 3

1.6237 20 220 1.622 21 l.624 22 1.624 18 1.623 7

1.520 2
1.480 5 1.481 13
1.4797 10 002 1,479 11 1.472 5 1.477 6 1.479 3
1.470 17 1.469 3 1.473 6 : ‘
1.4528 10 310 1.451 14 1.452 8 1.453 11 1.448 3
1.441 6 1.445 3 l.444 2
1.439 2
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TABLA II-3(continuacidn)

MUESTRAS: Ti05 £1(n=25) £2(n=25) F1(n=20) 61{n=15)
(Rutilo)

d(R) 1/1, m1 d(R) 1/1, d(R) 1/1; d(R) /1, d(R) 1/1,

1.4243 2 221 1.425 2 1.424 2
1.373 6 1.373 6 1.372 2
1.365 8 1,368 5 1.369 2

1.361 30 1.360 7

1.3598 20 301 1.358 24 1.357 11 1.359 24 1.355 100

1.,3465 12 112 1,345 13  1.346 10 1,347 15 1.347 2
1,338 6 1.344 5 ‘
1.3041 2 311 1,303 6 1,305 3 1,305 3  1.303 2
1.301 2 1,301 2
1,241 4 202 1.243 5 1,244 4 1,244 8 1,242 3
1.2006 2 212 1,201 S5 1.201 3  1.201 2
1.198 2 - -
1.176%. 2 - oy
1,1702 6 321  1.169 10 1.171 8 1.17 8
1.1483 4 400 1.148 8 1,148 5 1,149 2
1.1143 2 410 1.115 2 1,115 3
1.0936 8 222 1,093 14 1,094 13 1,097 4
1.0827 4 330 1,082 11 1,082 7
01.0425 6 411 1,042 21
1.0364 6 312 1,036 11
1.0271 4 420 1.028 8
0.9703 2 421
0.9644 2 103 0.965 8
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TABLA T1I-4

Espaciados reticulares d(R) e intensidades relativas de las diferentes

muestras obtenidas,asi como de las sustancias de referencia,

MUESTRAS: TiO, T1(n=9) 12(n=9) 16(n=9)
(Rutilo)
d(R) 1/1, hKl d(R) 1/1p hkl d(R) 1/15 hkl d(R) 1/14
3.508 35 7.266 a
j 3.484 35 111
: 3.461 11
'3.430 26 100
3.378 26 022 3.367 8 022
3.312 94 7115 3.302 31 115 3.319 5
3.245 100 110 3.243 39 0Is 3.226 100 0I5 3.203 100
3.150 94 3.153 37 024
- . 3,145 42
3.113 1bo 1I2 RIS o
3.074 52 3.099 35 3.074 2
2.708 16 214 , 2.683 4
2,638 16 124 2.630 5 Iz2a
2,576 29 2.571 9
2.543 84 205
‘ 2.493° 61 014
2.487 50 101 2,476 65 224 2.480 63
2,417 19 124 2.414 8 124 2.439 30
2.354 16 131 2.358 8 131 :
2.338 23 125
- 2.318 8 022 2.305 2
2.297 8 200 2.294 16 2,284 26 2,268 10
2.188 25 111 2.150 81 032 2,180 49 ,
2.166 32 211 2.162 17 3211 2,153 21
2.092 13 103 2,087 6 103 2,148 25
2.071 19 031
2.054 10 210 2.054 13 023 2.058 6 023 2,056 3
2,049 13 3233 2.047 12 3233
2.041 13 134 ,
2.012 10 234 2,027 11
1.891 2
1.761 13 1243
1.756 10 341 1,743 2
. 1,732 6
1.689 90 1.694 18 315
1.6874 60 211 1.684 71 1.682 97
1.674 45 1.668 25 307 1.660 35
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TABLA II-4{continuacidn)

MUESTRAS: TiOo I1(n=9) 12(n=9) 16(ns9)
(Rutilo) .
d(R) I/I, hkl d(R) 1/I, hkl d(R) 1/1, hkl d(A) 1/Tp
1.643 39 1335 1.647 12
1.641 35 1.642 11 335
1.637 35 225 1.634 11 325
1.623 52 212 1.617 35 334 1.612 7
I 1.604 74
1.542 6 033 1.533 3
1.4797 10 002 1.470 48 3223 1.477 15 106
1.468 17 223
1.4528 10 310 1.450 19 343 1.448 12 1.499 8
1.4243 2 221 1.434 26 1.431 11 202 1.433 16
1.377 32 330 1.375 23 330 1.403 2
. 1.360 19 Is0  1.367 -9 150
1.3598 20 301 1.357 26 1,357 - 23 --
1.3465 12 112 1.347 16 055 1.347 11 055 1,339 28
1.325 13 3235 1.320 6
1.310 13 7123 1.315 2
1.3041 2 311 1.300 13 254 1.285 3
1.265 8
1.2441 4 202 1.235 10 425 1.241 6 255
1.2006 2 212
1.1702 6 321 _ 1.166 8 3310 1.154 4
1.1483 4 400 1.149 13 155 1.144 17 1,139 3
1.1143 2 410 : , 1.103 3
1.0936 8 222 1.097 23 453 1.093 11 453 1.097 3
1.0827 4 330 1.082 9 422
1.077 19 141 1.074 8 301 1.076 6
: 1.069 5 431 1.069 16
1.0425 6 411 1.043 23 451 1.041 11 363 1.049 2
1.0364 6 312 1.037? 16 1.038 8 367 1.031 5
1.034 16 440 1.035 11
1.0271 4 420 1.026 10 2465 1.024 6 465 1.028 14
0.9703 2 421 1.019 3
0.9644 2 103 0.958 10 535 1,014 a
0.9438 2 113 0.906 8 062 1.011 3
0.9072 4 402 0.899 9 159
0.9009 4 510 0.874 9
0.8892 8 212 0.869 6 049
0.8774 8 431
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TABLA TI-5

[o]
Espaciados reticulares d(A) e intensidades relativas de las diferentes
muestras obtenidas,as{ como de las sustancias de referencia.

MUSSTRAS: TiOp J1(n=8) Vo0Os ~ J2(n=8) K1(n=7)
(Rutilo)

Cd(R) 1/15 hk1 d(R) 1/1,  d(R) I/1, hk1l d(R) 1/, d(R) .I/IO

5.761 7 5.76 40 200
/ 4,459 5 4.057 17
4,353 .36 4,38 100 001
4.095 8 4.09 35 101
4.086 Vi
3.57%6 22
3.555 25
3,520 23 3,534 11
3.490 4 3.48 8 201 3.480 20 3.486 19
3,395 7 3.40 90 110 3.401 23

3.378 19
3.332 83 3.314 100
: 3.261 13
3.245 100 110 23.243 100 3.226 13 3.238 14
- 3.181 80
3.153 89
3,137 70
3.100 47 3.087 53
3.074 75
3.053 36
2,945 14
2,892 7 2.88 65 aoc 2,867 17-
2,759 9 2,75 35 011 2,644 14
2.611° 4 2.610 40 310 2,592 20 2.598 25

2.586 25
. 2,557 43 2,550 61
2.487 50 101 2.488 40 2,492 8 211 2.488 70 2.496 69

2.480 56
2.436 40 2.430 11
2.405 8 401 2.417 17
2.374 13 2.362 11

2.350 17
2,338 20 2.338 31
2.307 23 2.303 17
2.297 8 -200 2.294 33 _ 2,297 19
‘ 2,201 73 2.196 56

2,188 25 111 2.184 24 2,185 18 002 2.178 27
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TABLA II-5 (continuacidn)
MUESTRAS: TiOo J1(n=8) Vs0g J2(n=8) K1(n=7)
(Rutilo)
o o o o o
d(A) 1/1, nkl d(A) 1/1, d(A) 1/15 nk1 d(A) 1/, d(A) I/1,
2.164 28
2.151 2 2.147 12 102
2.110 11
2.056 11
2.054 10 210 2.053 a4 ‘ 2.060 10 2.066 19
2,042 4 202 2.047 10 2.038 8
2.001 2 1,992 18 411 2.000 8
1.926 3 1.919 25 600
1.900 2 1.900 18 302
1.841 1 1.840 6 112
1.773 2 1.778 4 020 1.776 11
1.762 2. 1.757 30 601 1.760 11
‘ ‘1,702 37 1,710 22
. 1.693 100
1.6874 60 211 1.684 90 ' 1.688 78
1.677 43 1.680 44
1.670 31
1.650 27 1,656 19
1.642 2 1.648 12 021 1.646 27 1.638 19
1.632 8 121 1.642 23 1.632 22
1.6237 20 220 1,621 19 1.628 57 1,623 56
1.608 8
1.,5396 4 701 1.547 8
1.4797 10 002 1.497 1 1.4925 18 710 1.474 40 1.470 44
. 1.478 2 1.454 10 1.449 31
1.4528 10 310 1.4427 8 103 1.440 20
1.448 6 1.4421 6 602 1,437 23 1.433 22
1.4243 2 221 I.4123 8 711
1,3801 6 022 1.378 23 1,380 28
1.375 23 1,372 22
: 1,368 23 1.365 33
1,3598 20 301 1.358 9 1.3625 6 303 1.360 27 1,359 22
o 1.350 5 1.349 13
1.3465 12 112 1.340 5 1.325 11
1.318 11
1.3041 2 311 1.304 2
1.295 1 1.299 11
1.272 a
1.2441 4 202 1,245 3 1.241 8
1.2006 2 202 1.232 1
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TABLA II-5 (continuacién)

WESTRAS: Ti05 J1(n=8) V505 J2(n=8) K1(n=7)
(Rutilo)
[o] [o] [o] [o] [o]
d(A) 1I/1, hk1 d(A) 1/1, d(A) 1/1, hk1l d(A) 1/15, d(A) I/1I,
1.1702 6 321  1.169 9 1.172 8
1.165 a4 1.157 8
1.153 14
1.1483 4 410 1.150 11
1.148 17
1.129 1
1.1143 2 410 1.113 1 _
1.109 1 1.101 11
1.0936 8 222 1.094 19 1.097 17
1,090 8
1.0827 4 330 1.081 1
' S 1.077 17
1.046 11
1.0425 6 411 1.044 14
1.039 8
1.0364 6 312 1.036 14
1.034 11
1.031 11

1.02717 4 420
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TABLA TII-6

(o]
Espaciados reticulares d(A) e intensidades relativas de las diferentes
muestras obtenidas,asi como de las sustancias de referencia.-

MUESTRAS: TiOs L1(n=5) M1(n=5) M2(n=5) N1(n=4)
(Rutilo) '
.o o o o o
d(A) I/I, hkl d(A) 1/1g d(A) 1I/1q d(A) 1I/1, d(A) 1/1,4
4.458 11
| 4.332 a
4,307 9
4.088 9 4.077 20
3.926 9 4,022 13
3.842 13
3.746 9
3.685 20 3.673 20
Y _ 3.623 20
3.594 20 o ' ) ‘
3.580 20 3.579 13
3.562 20 ,
3.513 12 3.527 9
3.478 28
3.456 47
3.345 8
3.308 71 3.295 78 3.290 23 3.296 100
3.277 33
3.245 100 110 3.235 12 .
: 3.215 100 3.226 22
3.159 5
3.144 6
3.137 67
3.123 62 3.124 71
3.118 30
3.100 24
3.060 29 3.061 100
. 3.053 42 3.0s8 51
3.041 51 3.043 &0
3.021 29
3.013 44
2.983 22
2,942 29
2.861 9 2.898 6
2.804 5
2.759 3
5

2.702
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TABLA II-6 (continuacidn)

MUESTRAS: TiOs L1(n=6) M1(n=5) M2(n=5) N1(n=4)
(Rutilo)

a(R) 1/1, k1 d(R) /1, o) 1, aR) 11, ¢(R) 1/1,

2.663 3
2.657 16
2.637 9 |
2.622 12 2.622 9 2,622 3
2.611 16
2.596 14 2,598 18 2.599 13
2.584 13

2.564 19 2,566 13
2,552 18 2,561 25
2.544 47 2,543 33 2.543 38
: 2.522 23
2.487 S0 101  2.485 47. 2,488 38 2,485 10  2.489 82
2,468 100 2.466 40 2,469 58

2.422 12 2,416 11
2.408 11 2.408 11
2.397 13
2.383 8
2.338 18 2,335 16 2.332 20
2.324 16 2,325 14
2.304 14 2.318 16

2.297 8 200 2.294 14 2.298 11 2,290 4 2.296 24
2.289 16 2.279 4

, ' 2.232 9
2,188 25 111 2.190 33 2,189 33 2,181 26 2.185 53
. 2.175 22
2.159 20 2.154 20 2.153 22
2.149 9 2.137 11
i 2.127 3
2.105 11
2.096 8 2.092 9 2.082 7
2.065 16 2,060 16 2.060 20
2.054 10 210 2,053 6
' ' 2.036 6 2.034 9 2.033 7
2.029 6 2.023 3
1.996 10 1.993 6
1.778 8 1.766 7 1.780 5 1.762 7
1,710 10 - . 1.750 8 1.714 11
1.697 22 1,708 24
1.691 31 1.689 13 1.692 44

1.6874 60 211 1.687 29 1.687 64 1.684 16 1.689 56
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TABLA II-6 (continuacidn)

MUESTRAS: TiOs L1(n=6) M1(n=5) M2(n=5) N1(n=4)
(Rutilo)
o o} o] [o] o
d(A) I/I, hkl d(A) 1/1, d(A) 1/1, d(A) 1/1, d(A) 1/1,
1.678 28 1.677 S8 1.679 16
1.674 15 1.673 33
1.667 100 1.665 33 1.665 35 1.665 44
1.661 40 1.660 51
1.656 18 1.656 29
: 1.633 16 ‘ 1.639 36
1.6237 20 220 1.628 13 1.625 12 1.625 13
1.619 84  1.618 42 1.613 23 1.615 67
1.596 7
1.535 6 1.542 3
1.526 8
1.513° 8 :
1.4797 10 002 1.471 18
1.468 16 1.467 33 1.466 33
1.4528 10 310 1.463 24 1.462 15 1.463 24
1.443 20 1.444 4
1.438 10 1.430 16 1.436 4
1.4243 2 221 1.427 33 1.425 11 1.426 15 1.426 20
1.397 6 1,392 7 1.391 11
1.378 18 1.379° 18 1.380 20
1.372 14 1.370 16 1.372 15 1.372 18
1.363 37 1.362 20 1.365 10 1.362 27
1.3598 20 301 - 1.358 16 1.358 13 1.359 ? 1.356 20
' _ 1.353 16 1.355 6 1.353 18
1.3465 12 112 1.340 18 1.349 10
1.336 9
1.327 6 1.328 5
1.320 10 1.320 10
1.317 8 1.317 13
1.312 9
1.3041 2 311 1.306 10 - 1.309 11
1.2441 4 202 1.247 6 1.243 6
1.235 3
1,222 a
1.1702 6 321 1.167 a
1.163 6 1.160 a
1.153 6 1.151 9 1.151 9
1.,1483 4 400 1.149 8 1.141 9 1.144 9

[
L]

o]
(6]
nN
o3

1.1143 2 410 1.111 3




TABLA II-6 (continuacidn)

MUESTRAS: TiO, L1(n=6) M1(n=5) M2(n=5) N1(n=4)
(Rutilo)
o] (o] (o] (o] o
d(A) 1I/I, hkl d(A) 1/1, d(A) 1/14 d(A) 1/1, d(A) 1/1,
1.105 6
1.101 18 |
1.098 10 1.099 9 1.098 11
1.096 8 1.096 11 1.096 5
1.0936 8 222 : 1.094 7 1.095 11
' 1.092 7
1.0827 4 330 1.080 9 1.080 a
1.077 11 1.077 3 1.076 16
1.073 6 - 1.074 8
1.071 6
1.069 5 1.069 9
4 ; : 1.066 4
_ 1.046 a
1.0425 6 411 , 1.042 9 1.040 a 1.041 11
1.0364 6 312 1.036 10 1.036 5
' 1,034 9 1,034 6
1.031 9 1.032 5
1.030 6
1.0271 4 420 1.028 9 1.028 5
1,022 9
1.014 a
0.996 7 0.999 a4
0.9703 2 421 0.977 9 0.971 4
0.9644 2 103 0.969 3
0.9438 2 113
0.9072 4 402 0.907 5
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TABLA T1I-7

[o]
Espaciados reticulares d(A) e intensidades relativas de las diferentes
muestras aobtenidas,as{ como de las sustancias de referencia.

MUESTRAS: V,0g H1(n=10) 13(n=9) T4(n=9) 15(n=9)

d(R) 1/1, mk1  d(R) /1, d(R) 1/1, e(R) /1, d(R) 1/1,

5.76 10 200 5.717 13 5,791 9
; 5,488 7
4,38 100 001 4,348 100 4,374 55
4,09 35 101 ' 4,067 23 4,095 9
3.48 7 201 3.466 4 4
3.40 50 110 3.389 16 3.394 7 3.414 Vi
3.273 6
3.241 100 3.226 100 3,220 69
. : ‘ , 3,209 100
2.88 65 400 N 2.876° 20 . - 2.880 1
2.76 35 011 2,751 6 2.779 4
2.687 15 111 2.673 3
2,610 40 310 2.605 7 2.614 a4
2.492 7 211 2.495 3
2,485 19 2.477 42 2.471 57
2,455 67
2.405 7 401 2,397 2
2.295 4 2,284 3 2,295 5
- 2,275 19
2.185 17 002 2.182 23 2,177 40 2,176 50 2.186 8
S 2.160 47
2,147 11 102 2.136 6
2.051 4 ,
2,042 3 202 2,044 a4 2,040 10 2.036 13
1.992 17 a1 1.989 3
1.919 25 600 1,918 5
1,900 17 302 1.893 a
1.864 13 012 1.859 5
1.778 3 020 1.779 a
1.757 30 601 1,757 3
1,686 35 1.680 SO 1.676 100
1.648 11 021 1.647 3 1.667 63
1.616 100 1.611 62
1.608 33
1.5640 11 412 1.561 3
1.5124 11 420 1.513 3
1.,4925 17 710 1.491 3
1.479 4 1.478 7 1.468 7 1.457 8
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TABLA II-? (continuacidn)

10

- MUESTRAS: V05 H1(n=10) 13(n=9) I14(n=9) 15(n=9)
d(R) 1/1, nr d(A) /1, d(R) 1/, d(R) 1/1, d(R) 1/1,
1.4447 7 103 1.450 7 1.446 41 1.452 a4 1.448 3

1.442 40 1.440 17
1.421 3
1.4123 7 711 1.414 3
! 1.409 3
1.3625 5 303 1.359 18 : 1.363 31
. 1.354 20 1.356 11 1.369 21
1.347 3 1.344 24 1.349 14 1.344 8
1.340 17 1.335 14 1.340 7
1.299 2 1.300 5 1.295 26 1.305 a
1.272 2 1.270 3 1.277 2
1.243. 2 1.240 3
" 1.220 2 1.233 - 14 1.237 2
1.198 2 1.192 10 1.198 2
1.170 a
1.168 14 1.162 9 1.168 a
1.155 2
1.144 2 1.149 12
1.114 3
1.092 26 1.081 5 1.089 7
1.079 14
1.040 &1
1.035 7
1.025 8 1.024 6
0.969 2 0.964 3
0.962 3
0.945 8
0.888 20
0.886 2
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TABLA TII-8

(o]
Espaciados reticulares d(A) e intensidades relativas de las diferentes

muestras obtenidas,asi como de las sustancias de referencia.

MUESTRAS:P1(n=4) Q1(n=5) R1(n=6) s1(n=7) T1(n=8)

d(R)  1/1, d(R) 1/1, d(R) 1/1, d(R) 1/1, d(R) 1/1,

5.102 30 7.694 10 a.864 30 4,450 20 4.407 30

4,156 80 3.335 60 3.835 20 4,013 20 3.655 30

3.827 50 3.231 50 3.307 90 3.734 60 3.302 90

3.320 90 3.078 50 3.296 S0 3.300 90 3.099 100

3.164 20 2.942 30 3.191 30 3.253 30 3.003 90

3.063 20 2.439 80 3.063 80 3.093 80 2.505 30

2.922 20 2.347 30 2.983 80 2.970 100 2.445 60

2.865 80 2.182 S0 2.903 30 2.593 20 2.423 50

2.668 10. 2.185 50 2.652 30 2.570 30 2.338 10

2.551 50 2.151 30 2.571 S50 2,512 -50 2,243 10
1.678 50 2.508 S0 2.451 60 2.142 50

2.464 50 1.663 50 2.449 50 2.425 60 1.688 S0

2.424 30 1.612 30 2.426 50 2.339 20 1.664 10

2.362 50 2.170 S0 2.167 60

2.301 10 2.164 30 2.162 80

2.171 50 2.112 20 2.157 60

2.159 50 1.676 .40

2.136 a0 1.645 30

2.113 20 '

1.702 30

1.682 50




Espaciados reticulares
muestras obtenidas,asi
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TABLA TII-9

o
d(A) e intensidades relativas de las diferentes

coma de las sustancias de referencia.

MUESTRAS :

V05 VOs Vo05 U1(n=9) u2(n=9) vi(n=20)
d(R) 1/1, o(R) 1/1, d(R) 1/1, d(R) 1/1, d(R) 1/1 d(R) 1/1,
5.76 10 5.717 - 2 5.789 4
4.38 100 4.364 4 4,374 38
4.09 35 4.058 2 4.078 9

3.65 60
3.48 ? 3.466 3
3.40 50 3.389 3 3.389 5
3.31 30 3.302 50 3.302 7 3.308 10
3.20 100 3.203 100 3.198 100 3.203 100
2.88 65 ' ‘2,858 2 2.879 6
2.76 35 2.767 4
2.70 80
2.687 15 2.680 30 2.675 11
2.47 60
2.434 30
2.427 60 2,429 60 2.420 38 2.423 S0
2.32 2
2.304 2 2.300 a
2,295 2
2.268 40 -
2.259 5 2,259 11
2.185 17 2.18 20 . 2.182 5
2.147 11 2.137 S0 2,141 50 2.132 10 2.132 23
2.042 3 , 2.049 2 2.048 6
2.028 10 2.03 2 2,023 4 2,021 10
1.864 13 1.863 10 1.869 7
1.83 25
1.728 10 1.738 11
1.69 100
1.657 20 1.657 60 1.660 37
1.648 11 1.654 30 1.646 30 1.651 S6
1.617 15 1.61 2 1.607 30 1.616 10
1.601 30 1.600 10 1.601 26
1.5640 11 1.57 3
1.5396 3 1.529 10 1.528 7
1.47 25
1.438 10 1.43 30 1.435 30 1.438 14
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TABLA II-9 (continuacidn)

MUESTRAS :
V505 VO, Vo0, U1(n=9) u2(n=9) v1(n=20)
d(R) 1/1, d(R) 1/1, d(R) 1/1, d(R) 1/1, d(R) I/1, d(R) 1/1_
1.434 10 1.431 25
1.3625 5 1.342 15 1.341 11
1.33 10 1.338 20 1.335 90
| 1.310 10 1.314 5
1,307 6
1.279 4
" 1.264 6
1.257 4
1.24 a
1.22 2
S 1.215 3
1.19 2
1.17 6 1.175 2
1.150 7
1.144 20
1.13 3 1.132 5
1.106 5
1.09 6
1.086 13
1.079 20
1.06 6 .
: 1.047 5
1.025 8
1.013 6
1.007 3
0.969 4
0.888 22
0.863 6
0.832 11
0.827 4

REFERENCIAS- A.S.T.M. Powder Diffraction File (1.965). VO, (9-142);

Vo 03 (1-1.293); Vo 05 (9-387);

Ti0,(21-1.276).
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TABLA |11 -2

Valores de la fase o = 27 gR=2TN en defectos extensos, tipo fronteras de antifase APB
(101) con R = 1/2 < 101>, operando diferentes reflexiones g (hkl). Criterio de ex-

" . o . . +
tincion: Invisibles, a = 0, ¥27 , t 4T, Visibles, a = = t 37 ,~5n

N°PLACA a(°) 8 (°) g (hkl) N a TIPO DE IMAGEN

1.~ MUESTRA A]f (VOOZT'0.99801.999) aumentos micrografia 110000x.

3757 - 28 -2 "Eje de zona (100)r

3752 - 24 -2 (011) 1/2 "

3753 - 24 -2 Campo claro Visibles

3755 - 24 -2 Campo oscuro Visibles

2.- MUESTRA B2: (VO.OZOTEO.98OOI.990); eumentos miérograffa S?OOOx.

3616 + 2 - 16 Eje de zona (100) Faltas visibles, inclinadas

r con respecto al haz

A 3617 + 2 - 16 Campo claro

3618 + 2 - 18 (017) 1/2 "

3619 v 2 - 18 Campo claro Visibles

3622 +2 - 24 (o11) -1/2 -

3623 + 2 - 24 Campo claro Visibles

3633 - 15 - 20 (033) - 3/2 - 3n

3631 - 15 - 20 Campo claro Visibles

3632 - 15 - 20 Campo oscuro Visibles

-3637 - -3 - 20 (130) 1/2 T

3636 -3 - 20 Campo claro Visibles

3638 -3 - 20 Campo oscuro Visibles

3639 0 - 20 (002) -1 - 25

3640 0 - 20 Campo claro Casi invisibles
3642 +5 - 20 (031) -1/2 -

3643 + 5 - 20 Campo claro : Visibles
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4 - () /- () (121) L - T+ LTA TS
(z€1) $3 sa1qis)Au) .
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TABLA 111l - &4

Valores de la fasea=2 g R = 27 N en defectos extensos, tipo planos €S (312) con

R=1/2 <O011> , operando diferentes reflexiones g (hkl). Aumentos micrografias 80000x.

N° PLACA  ANGULO-INCLINACION g (hkl) N a TIPO DE IMAGEN
a(°) g(°)

3240 - 34 - 28 ~(Z70) 1/2 ™

3241 " " Campo claro ' Visibles

3242 " " Campo oscuro "

3244 - 35 - 29 (210) -1/2  -n

3243 " " Campo claro Visibles

3245 " " Campo oscuro u

3246 - 35 - 32 -(402) -2 b

3247 "o " * Campo claro Invisibles

3249 - 32 - 38 (101) /2 Alargamiento de los miximos
de difraccion en la direc-
cién (312)

3248 " " Campo claro Visibles

3251 " " Campo oscuro "

3256 - 43 - 1 (303) 3/2 3n

3257 " " Campo claro Visibles

3258 " " ] Campo oscuro . "

3260 - 33 --40 (301) /2 =

3259 " " Campo claro Visibles

3263 " n Campo oscuro : : "

3265 - 30 - i (202) 1 27

3266 " " Campo claro Casi invisibles

3264 " U Campo oscuro " "

3268 - 21 -39 (101) -1/2 -T

3267 n " Campo claro Visibles

3269 " " Campo oscuro "

3281 -2 - 20 (411) 0 0

3280 " " Campo claro Casi invisibles

3282 " n Campo oscuro " "

3285 - 2 - 29 (242) -1 -2n

3284 " " Campo claro Casi invisibles
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TABLA TV-1

(s}
Valores de los espaciadas Dsp(A),observados entre planos CS (132) ais-
lados y agrupados,asi como las composiciones de las posibles fases a
que dan lugar.

AISLADO3(fig.28,c),MUESTRA D1 AGRUPADOS(figs.29,a y 30),MUEST3A D2

COMPOSICION COVPOSICION

SEGMENTO Dsp(A) . GRUPO Dsp(A) .

en (V,Ti)0O, en (V,Ti)O,
AB 50.87 1.9800 50 A 35.51 1.9714 3s
BC 32.70 1.9688 32 B 36.93 1.9722 36
cD 36.34 1.,9722 36 C 45,45 1.9773 a4
DE 54,51 1.9811 53 D 37.87 1.9730 37
EF 123.55 1.9917 120 E 42,42 1.9756 a2
FG 29.07 1.9655 29 F 39.39 1.9744 39
GH 163.52 1.9937 158 G 39.79 1.9744 39
HI 47.24 1.9783 46 ‘H 45,45 - 1,9773 a4
IJ 43,61 1.9767 a3 I 37.87 1.9730 37
JK 39.97 1.9744 39 J 40.48 1.9756 a1
KL 27.25 1.9630 27 K 50.00 1.9796 a9
LM 25.44 1.9600 25 L 44,01 1.9773 43
TABLA TV-2

- ) °
Valores de los espaciados Dsp(A),de los planos CS (132)g de los miem-
bros de la serie de dxidos VoTin_ 05, Para los valores de n encontra-
dos.

n x en (v,Ti)o, . Dsp calc.(g) Dsp obs.(X) EJTbSE]zona
=

24 1.9583 24,348 24,446 313
26 1,9615 26.421 26.667 111
27 1,9630 27.457 27.595 113
o8 1.9643 . 28,493 28.417 111
28 1.9643 28,493 28.324 313
28 1.9643 28.493 28,442 112
' 29. 1.9655 29,529 29,520 111
30 1.9667 ‘ 30.565 29.834 135
31 1.9677 31.601 31.385 135
33 1.9697 33.673 33,716 313
35 1.9714 35.745 35,510 111
36 1.9722 36.781 ' 36,932 111
37 1.9730 37.818 37.870 111

39 1.9744 39.890 39,791 111
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TABLA TV-3

Pardmetros de las celdillas unidad "ideales" de la serie homdloga de

6xidos Mnﬂgn_l, M=V,Ti, n=24, cve ,38.

n FAsE  a(R) b(R) c(R) a(?) B(°)  v(°) v(%3)

24 Mog0a7 8.787 7.138 74,095 116.97 134,78 73.80  2933.94
25 MogOqg 8.787 2.138 68,191 111.72 129.54 73,80  3058.58
26 Mpg0z; 8.787 7.138 80.001 116.79 134.61 73.80  3183.56
27 Mpy053 B.787 7.138 74,095 111.95 129.76 73.80  3375.43
28 Mpglgg B8.787 7.138 85.908 116.63 134,45 73.80  3433.28
29 Mpgls; 8.787 7.138 80,001 112.13 129,96 73.80  3557.95
30 M3g0gg 8.787  7.138 51.816 117.07 134.32 73.80  3662.21
31 M3,0g; 8.787 7.138 85.908 112.30 130.12 73.80  3807.72
32 Mgolgy 8.787 7.138 97.725 116,37 134,20 73.80  3932.81
36 M3g0m 8.787 7.138 109.546 116.17 133.99 73.80 4432 ,29
37 M3,0-95 8.787 9.138 109.546 112.97 130.60 73.80  A4806.39
38 MagO,; 8.787 7.138 115.457 116.08 133,91 73.80  4681.46
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TABLA Tv-4

Parémetros de las celdillas unidad y espaciados "d" observados y celcu-
lados para las fases n=27 y n=28.M27053=M01 9630 Mog055=M0q ,9ga3 M=V, Ti

-

(h

1), d cal(R) d obs(A)

Fase  a(R)  b(R) c(R)  a(®) B} (9 V(%)
n=27 8,787  7.138  74.095  111.95  129.76  73.80  3375.43
n=28 .787  7.138  85.908 116.63  134.45  73.80  3433,28
M0y, 9630 MOy . 9ga3

[o} [« [o}
HKL d cal(R) _d obs(R) HK L d cal{(R)  d obs(R)
002 27.465 27.595 002 28.501 28.417
00a 13,732 13,710 004 14,250 14,278
008 6.866 6.855 006 9.500 9.494
00 12 4,577 4,570 00 10 5.700 5.685
07T 28 2,033 2.034 T o030 2,295 2,302
0118 3.100 3.088 Too2s 2,712 2.725
0110 4.911 4.891 1022 3.297 3.289
0326 1.778 1,767 202 2.908 2.901
0322 1.924 1.909 200 3.132 3.122
0318 2.064 2.057 2014 3.607 3.612
030 3.305 3.279 1024 1.848 1.879
026 3.410 3.383 1022 1,972 1.981
03212 3.096 3.067 10 30 1.552 1.561
028 2,711 2,701 3030 2.436 2.456
0128 1,758 1.766 3028 2.537 2,558
0126 1.874 1.875 30026 2.629 2.631
0120 2.328 2,350 3022 2.767 2,791
ANGULOS: (HiKiL1) (HoKolo)  @cal(®) @obs(°)
SUPERESTRUCTURA 0 1 20 cIo 123.62  124.540.5

004 oilo 104,72  105.540.5

002 0110 47.92 47,040.5

002 0318 65.68 65.540.5

002 036 84.51 84.040.5

0326 olo 55.86 55.0%0.5
SUBCELDA BASICA TIPO RUTILO:
: ESPACIADOS ANGULOS

(hikyly)y  (hokolo).. ecal(®) eabs(®)

O W =
N W
HN=QO

3.245
2.188
1.036
1.814

3.232
2,193
1.040
1.810

N

= WoOWw

H NN

O = rFHN
N = =N

2 18.69 18.510.5
0 56.09 55.540.5
0 108.58 108.040.5
1 33.93 34.010.5
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TABLA V-1

Espaciados y &ngulos interplanares correspondientes a la subcelda bdsi-
ca rutilo,asi como las valores de n y espaciado Dsp(g) entre los planos
CS para cade una de las fases corresnondientes a la familia de dxidos

Ma0op-1 sM=V,Ti,con valores de 4g&n g 10.

d (110)rgal d (132)rga1 d (121)rgal n

Dsp(R) =

NepLACA 3.245 A 1.036 A 1.687 A obs d (121),. (n-o.s)

d (110),0bs d (132)pobs d (121)pobs  cal obs cal
2190 | 3.301”-‘ 1.044 1.691 6; 6.03 9.373 9.279
3714 3.289 1.035 1.690 7; 6.97 10.926 10.966
2967 3.287 1.039 1.687 8; 8.12 12.861 12.653
1720 - 3.287 '1.035 1.686 95 9.17 14.631 14.340
2841 3.221 1.039 1.676 10;10.11 16.111 16.027
2831 3.214 1.032 1.676 10;10.21 16.272 16.027
3000 Aumentos micrografia = 2.400.000 x. 5 8.040 7.592

ANGULOS TMTERPLANARES:

NePLACA  cal(110,011), cal(110,121), ca1(011,121)r cal(011,132),
e 67.52° 38.90° 28.62° 17.27°
obs(110,011),. obs(110,121),, obs(011,121),. obs(011,132),

2190 68.040.5 39.540.5 28.540.5 17.540.5

3714 68.040.5 39.540.5 28.540.5 17.040.5

2967 68.040.5 39.540.5 28.540.5 17.040.5

1720 67.040.5 39.040.5 28.040.5 16.520.5

2841 67.540.5 39.040.5 28.540.5 17.540.5

2831 67.040.5 38.040.5 29.040.5 17.040.5
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TABLA V-2

Parémetros de las celdillas unidad y espaciados "d" observados y calcu-
lados para la serie de dxidos MpOpp-1, M=V,Ti, n=4,5,6,7.

Nt

Nt

n  FasE  a(R)  b(R) c(R) a(°) B(°)  v(°) v(’?)
4 V,yTis0, 5.464 2,138 27.016 121.18 122.24 108.46 43;;;;
5 VpTigOg 5.464 7.138 32.862 120,02 122.42 108,46 561.75
6 VoTis0q; 5.464 7,138 38,729 119.20 122,52 108.46 686,61
7 VoTigDyz 5.464 2.138 44,609 118,59 122.58 108.46 811.47
M01.8333 M01 . 857
HK L dcal(R) o obs(R) HKL d eal(R)  d obs(R)
002 9.280 9.338 002 10.968 10.926
004 4.640 4.680 006 3.656 3.669
006 3.093 3.122 0012 1.828 1.831
0010 1.856 1.867 00 14 1.567 1.561
100 2.845 ©2.889 1016 2,065 2.047
i 2 3.731 3.773 1012 3.076 3.019
'1 a 4,803 4.847 . 1010 3.884 3.798
106 5.123 5.116 ) 100 2.902 2.924
2020 1.603 1.589 T1o2 3.652 3.684
) 16 2.112 2.101 1oa 4,571 4,605
12 2.562 2.547 2016 2.397 2.346

308 2.401 2.433 2014 2.553 2.523
1020 1.239 1.114 200 1.451 1.462
1024 0.983 0.994 203 1.826 1.842
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TABLA V-3

Pardmetros de las celdillas unidad y espaciados "d" observados y calcu-
lados para la serie de dxidos MpOopy, M=V,Ti, n=8,9,10.

n o FasE a(R) bR)  c(R)  «(®)  B(°) ¥(°) v(R?)
8 VpTighys 5.464 7.138 50.497 118.11 122.63 108.46  936.35
9 V,Tin0y» 5.464 7.138 56,391 117.74 122.66 108.46 1061.32
10 VoTigh;g 5.464 7.138 62.290 117.43 122.68 108.46 1186.21
MO1.875 | MO; .889 MOy .900

HK L dcal(R) dobs(R) H K L dcal(f) dobs(R) H K L dcal(R) dobs(f)
002 12,655 12.861 0 032 14,345 14.544° 0 0°2 16.036 16.105
006 4.219 4.237 006 4.782 4.833 006 5.3d4 5,299
0010 2.831 2.576 0010 2.869 2.887 0010 3.207 3.221
0016 1.582 1.599 0016 1.793 1.802 0018 1.782 1.786
0020 1.265 1.279 0018 1.594 1.608 00 20 1.603 1.604
10 3 3.595 3.667 100 2,979 3.074 102 3.518 3,510
1,0 2 4,387 4,434 102 3,552 3.668 102 2.59 2.578
100 2,945 3,026 104 2.189 2.224 1018 2.868 2.857
108 5.092 s5.08 104 4.244 4,329 1020 2.487 2.489
1014 2,98 - 2.979 108 5.182 5.227 1022 2.186 2,172
.3012 2,531 2.559 10714 3.477 3.486 1024 1.942 1.933
5p8 2.194 2.238 2016 2.591 2.613 2020 2.535 2,566
2018 2,411 2,413 2018 2.540 2.581 5022 2.428 2.437
2016 2.603 2,576 2036 1.001 1.005 5016 2.575 2.599
2028 1.493 1,489 2030 1.258 1,259 108 5.181 5,162
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TABLA VI-1

Espaciados y angulos interplanares relativos a la subcelda bésica ruti-
lo,asi como los valores de n,composicidn x,y espaciado Dsp,entre los
planos CS,para cada una de las fases correspondientes a la familia de
6xidos:Mn02n_2,M=V,Ti.

B i S
d(253)0bs  d(110)0bs d(121),0bs  d(132),.0bs
2038 I 0.6533 3.285 1.708 1.046
2801 J2 0.6458 3.289 1.690 1.041
2040 11 0.6456 3.261 1.689 1.039
3020 L1 0.6445 3.261 1.689 1.041
2650 J2 0.5448 3.247 1.689 1.037
2436 J2 0.6500 3.261 1.704 1.045
1976 K1 0.6462 3,252 1.687 1.039
1977 Kl Aumentos micrografia = 1.050.000 x ,
1987 K1 0.6465 3,275 1.717 1.031
1988 Kl Aumentos micrografia = 300.000 x
1992 K1 Aumentos micrografia = 375.000 x
2614 Jg 0.6459 3.256 1.696 1.039
2415 J2 Aumentos micrografia 300;000 x
3551 12 0.6515 3.286 1.703 1.040
3553 I2 Aumentos micrografia = 450,000 x
3388 I2 0.6450 3.272 1.697 1.041
1862 11 0.6440 3.231 1.678 1.029
1893 1 0.6482 3.261 1.713 1.043
1894 11 Aumentos micrografia = 225,000 x
2653 Jo Aumentos micrograffa = 700.000 x
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TABLA VI-1 (continuacidn)

Dsp(A) czl

NePLACA n cal n obs Moz;ﬁzv,Ti Dsp(R) obs d(253]r(n—1)
2038 29.70 30 1.9333 18.618 18.708
2801 31.34 31 1.9355 19.596 19.253
2040 31.16 31 1.9355 19.472 19.353
3020 31.65 32 1.9375 19.745 19.998
2650 32.81 33 1.9394 20.509 20.643
2436 32.55 33 1.9394 20.346 20.643
1976 33.84 34 1.9412 21.222 21.288
1977 21.001 21,288
1987 $33.70 34 1.9412 21.119 21.288
1988 : ' 20.00°
1992 20.00
2414 35.20 35 1.9429 22,001 21,933
2415 22,13
3551 32.67 33 1,9394 20.631 20.643
3553 20.83
3388 32.13 32 1.9375 20.084 19.998
1862 34.03 34 1.9412 21,273 21.288
1893 30.99 31 1,9355 19.445 19.353
1894 | 19.50
2653 Dsp(R) obs: A=18.93,n=30;B=19.30,n=31;C=19.88,n=32
NePLACA cal:(110,011), (011,121),. (110,121), (033,253), (121,253),
e 67.52° 28.62° 38,90° 21.54° 7.26°
obs:(110,011),. (011,121), (110,121), (033,253),. (121,253),
2038 68.0+0.5  28.5:0.5  39.540.5  22.040.5 2.040.5
2801 67.5+0.5  28.5:0.5  39.540.5  21.540.5 7.2540.5
3020 67.75¢0.5  29.040.5 39.2540.5  21.540.5 7.540.5
2650 67.540.5 29.oio.s 38.540.5 21.2540.5 7.540.5
1976 67.540.5  29.040.5  39.040.5 21.2540.5 7.540.5
2414 67.540.5  29.040.5  39.040.5 21.7540.5 7.2510.5
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TABLA VI-2

Parametros de las celdillas unidad y espaciados "d" observados y calcu-
ledos para la serie de dxidos Mp0s,_o5, M=V,Ti, n=30,31,32.

n FasE a(R) b(R)  c(R)  a(®)  B(°)  v(®) v

30 Maq0g5g 13.574 7.138 62.290 117.43 132.60 86.95 3620.71
31 M370gg 13.574 7.138 46,462 101.82 121,80 B86.95 3745.17

32 Mgzp0g, 13.574 7,138 56.391 111.14 128.61 86.95 3870.23

n=31;M0; 9385 n=32;M01 .9375
HKL d cal(R) d.obs(g) HK L d cal(R) d obs(R)
002 19.353 19.388 | ooz 19.999  19.854
004 9.676 9.797 004 9.999 9.956
D06 6.451 6.578 008 4.999 4,978
300 3.839 3.878 0062 0.645 0.644
304 3.061 3.121 300 3.436 3.439
2020 2.219 | 2.219 302 2.747 2.742
2024 1.820 1.806 303 4,192 4,194
2014 3.242 3.243 2018 2.809 2.807
1022 1.617 1.630 2022 2,239 2.226°
1020 1.763 1.781 5018 2.546 2.577
"'5016 2.416 2,424 5014 2.699 2,703
5014 2.542 2.558 1020 1.761 1.762
50 10 2.695 2.725 1018 1.929 1.930
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TABLA V

I-3

Parémetros de las celdillas unidad y espaciados "d" observados y calcu-

lados para

la serie de dxidos M{ds,_o, M=VsTi, n=33,34,35,36.

n FasE  a(R)  b(R) c(R)  «(°)  B(°)  v(°) (B
33 MGSOGA 13.574 7.138 68.192 117.18 132.46 86,95 3994 .81
34 M34066 13.574 7.138 52.142 103.27 122.76 86.95 4119.70
a5 M35068 13.574 7.138 62.290 111.46 128.63 86.95 a244 ,82
36 M36070 13.574 7.138 24,095 116.97 132.34 86,95 4369.36

n=33;M0y , 9394 n=34;M07 0412 n=35;M0;  gaog

T
~

L deal(R) dobs(

R) H

; . =
K L deal(R) dobs(A) H

x N}

L dcal(R) dobs(A)

H 2 F D0 0 W W W W

m oo o N N N
0O O 0O O O 0o O 0O Db O O oo o o

2 2,761 2.786
0 3.075 3.091
4 3.808 3.825
8 4.421 4.403
2 20.643 20.742
4 10.321 10.371
6 6.881 6.863
22 1.622 1.630
18 1.921 1.945
16 2.115 2.156
24 2.235 2,236
20 2.796 2.807
18 3.185 3.197
24 2.425 2.418
22 2.544 2,557
20 2.638 2.648

N N LW W W o O o

=l o o

O O O O OO OO OO0 0o 0o o o o o
N
N

Ll

21.288
10.644
7.096

2
q

6

3 3.248
6 2.775
2 3.424
0 3.791
24 1.623
1.756
18 2.787
22 2.242
16 2.542
18 2.428
14 2.635
42 1.063

a4 1,012

21.222
10.501
6.952
3.252
2.820
3.478
3.845
1.606
1.769
2.800
2.260
2.536
2.429
2.635
1.067
1.018

W W W wWw e ~~ M O 0o o o

on

o
0O 0o o oo oo oo o o o o o o o

o O o

2 21.943
6 7.312
8 5.484
10 4.387
16 2.300
20 1.905
26 1.514
0 3.419
4a 4,118
8 4,515
6 2.528
18 2.631
14 2,711
24 2.305
5 1.932
3 1.583

22.091
7.345
5.488
4.381
2.220
1.931
1.526
3.428
4.157
4,523
2.554
2.623
2.714
2.299
1.917
1.576
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TABLA VI-4

Espaciados y &ngulos interplanares relativos a la subcelda basica ruti-
lo,asi como los valores de n,composicidn x,y espaciado Dsp(X),entre los
planos CS,para cada una de las fases correspondientes a la familia de
6xidos:M0on-3,M=V ,Ti.

Ne MUESTRA d(llO)rcgl d(l?l)rcgl d(132)rc%; d(S?d)rca%
PLACA DE 3.245 A 1.687 A 1.036 A 0.4674 A
PARTIDA  d(110),0bs d(121),.0bs d(132)_.0bs d(374).0bs

1869 N 3.289 1.700 1.038 0.4705
1932 11 3.244 1.680 1.036 0.4680
2198 J2 3.261 1.689 1.039 0.4694
2199 J2 Aumentos micrografia=425,000 x.

1906 1 3.289 1.686 1.038 0.4693
1909 1 Aumentos micrograffa=500.000

3214 I2 3.289 1.690 1.035 0.4675
3153 12 3,245 1,699 1.040 0.4632
3213 12 Aumentos micrografia=750.000 x.

3171 12 3,284 1.689 1,045 0.4682
1833 1 3.257 1.691 1,041 0.4703
3172 I2 Aumentos micrograffa=375.000 x.

3066 ~ I2 3.249 1.690 1.035 0.4645
1727 11 3.289 1.690 1.041 0.4687
1728 Il Aumentés micrografia=880.000 x.

2205 K1 3,268 1.690 1.038 0.4669
3365 M1 3.275 1.689 1.037 0.4690
3374 M2 . 3.261 1.697 1.045 0.4685
3390 I2 3,310 1.688 1.046 0.4718
3572 I2 3.248 1.691 1.033 0.4636

3410 M2 3.261 1.689 1.034 0.4648
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TABLA VI-4(continuacidn)

Ne x en MOy Dsp(g)=D374=d374. (n—3/2)‘
PLACA obs cal M=V, Ti obs cal
1869 37.98 38 1,9211 17.160 17.060
1932 38.83 39 1.9231 17.471 17.528
2198 39.01 39 1.9231 17.610 17.528
2199 ag 1.9231 17.471 17.528
1906 40.14 40 1.9250 18,135 17.995
1909 40 1.9250 17.870 17.995
3214 - 40.91 a1 1;9268. 18.419 18.462
3153 43,37 43 1.9302 19.388 19.397
3213 45 1.9333 20.293 20.332
3171 45,42 45 1.9333 20.565 20.332
1833 39,13 39 1.9231 17.589 17.528
3172 40 1.9250 20.000 19.865
3066 41.35 a1 1.9268 18,513 18,462
1727 39.28 39 1.9231 17.710 17.528
1728 39 -1.9231 17,757 17.528
2205 38.86 39 1.9231 17.459 17.528
3365 29,77 40 1.9250 17.949 17.995
3374 39.92 40 1.9250 17.998 17.995
3390 39.78 40 1.9250 18.015 17.995
3572 39.80 40 1.9250 17.755 17.995
3410 40.25 40 1.9250 18.016 17.995
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TABLA VI-4(continuacidn)

Ne  Bcal(110,011), Bcal(011,121), Bcal(110,121). 8cal(044,374),, Ecal(121,374),
PLACA 67.52° 28,620 38.900 23.30° 5.16°
Bobs(110,011),, Bobs(011,121), Bobs(110,121),. Bobs(044,374) , Bobs(121,374)

1869 67.5 + 0.5 28.5 % 0.5 39.0 £ 0.5 23.5 4 0.5 5.0 4 0.5
1932 67.5 + 0.5 29.0 + 0.5 38.754 0.5 24.0 4 0.5 5.0 + 0.5
1906 67.5 + 0.5 29.0 + 0.5 38.5 + 0.5 23,254 0.5 5.5 4 0.5
3214 67.5 4 0.5 28.5 4 0.5 39.0 + 0.5 23.5 + 0.5 5.5 % 0.5
3153 67.5 £ 0.5 29.0 4 o;; 38.5 4 0.5 23.0 4 0.5 5.5 4 0.5
3171 67.5 % 0.5 28.754 0.5 39.0 4 0.5 23.0 + 0.5 5.254 0.5
3066 67.5 £ 0.5 28.754 0.5 38.5 4 0.5 23,70 £ 0.5 5.0 £ 0.5
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TABLA VI-S

Pardmetros ideales de las celdillas unidad de la serie de dxidos
MpOon_qs M=V,Ti, n=37,38,...,45, asi como los espaciados "d" observados
y calculados para algunas de estas fases.

(o] [o] [e] .

n FASE a(R)  b(A) c(R) «(°) B(°) v(®) v(’%)
37 Mg,0 18,736 7.138 35.161 83.88 108.54 93.09 4431.95
38 Mqg0,, 18.736 7.138  40.850 99.96 120.78 93.09 4556.76
39 Myg0,g 18.736 2.138 50.497 110.74 127.35 93.09 A4681.78
40 Mgqg0-- 18.736 7.138 62,290 117.43 130.38  93.09 4806.,54
41 Myy099 18,736 7.138 39,829 88.13 112.87 93.09 4900.53
42 Mp0gy 18.736 7.138 46.462 101.82 122.03 93.09 5056.06
43 Myq0g5  18.736 7.138 56,391 111.14 127.55 93,09 5180.68
44 Mg 0ps 18.736 7.138 68.191 117.18 130.28 93.09 5305.96
45 Mgg0g, 18.736 7,138 44,792 91.48 114.61 93.09 5430.57

n=38;M0; .go11 n=39;M01 9231
o] (o] o] (o]

HKL d cal(A) d obs(A) HK L d cal(A) d obs(A)

002 17.061 17.160 00 2 17.529 17.471
004 8.350 8.604 004 8.764 8.708
006 6.818 6.823 008 4,382 4,381
3018 2,191 2.202 a4aQ?2 3.040 3.079
3014 2.864 2.881 ap0a 4,388 4,426
3012 3.353 3.379 406 2.368 2.401
a0 a4 3.034 3.072 1018 1.772 1.793
406 2,659 2.687 1020 1.610 1.619
402 3.478 3.539 1022 1.481 1.486
400 3.967 4.040 5032 1.215 1.235
402 4,414 4,511 50 36 1.029 1.057
7014 2,417 2.414 5034 1.145 1,155
7016 2.263 2.266 3016 2,853 2,871
7012 2.549 2.553 3014 3.323 3.362
708 2.673 2.686 3020 2,198 . 2,202
7013 2.487 2.511 7018 2,419 2,414
1019 1.687 1.690 7020 2,269 2.260
10 18 1,775 1.787 7014 2,637 2,639
1020 1.608 1.630 7010 2.647 2.669

#
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TABLA VI-5(continuacidn)

n=40;M01 , 9250

NI

HKL d cal(R)  d obs(R)
002 17.996 18.135
004 8.998 8.967
006 5.999 6.021
3018 2.842 2.848
3014 3.877 3.903
3022 2.205 2.218
10 10 2.904 2,957
1018 1.770 1.793
1020 1.612 1.634
400 3.045 3.099
ao0a 3.929 3.976
408 4,640 4,632
5. 22 2.421 2.422
.7 20 2.546 2.554
7016 2.672 2,702
2038 1,067 1.064
) 36 1.134 1.133
2 0 40 1.008 1.007

n=41 ;MO7 , 9268

-

HKL d cal(R) d obs(R)

D02 18.348 18.d;;
00a 9.174 9.209
006 6.116 6.139
008 4,587 4.605
402 3.876 3.721
400 4,312 4,334
408 2,668 2.725
3020 1.985 1.981
3014 2,836 2.834
3012 3.277 3.289
308 4,546 4,559
1020 1.754 1.788
1022 1.602 1.630
10 18 1.939 1.969
1014 2.454 2.506
7012 2,434 2.408
7 010 2.554 2.537
708 2.638 2.631
706 2.672 2.669
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TABLA VI-5(continuacidn)

n=43 ;M0 9302

N1

HK L d cal(R)  d obs(A)
002 19.397 19,388
006 6.456 6.454
008 4.849 4.820
0010 3.879 3.885
0012 3.233 3.227
3016 3.223 3.227
3012 4,380 4,407
3022 2.223 2.228
3026 1.827 1.831
7 0 22 2.292 2.280
7020 2.426 2.410
7 016 2.627 2.626
7 010 2.607 2.608
1024 1.493 1.505
1018 1.939 1.963
1014 2.420 2.457
404 2.721 2,759
408 2.196 2,224
404 4,292 4,327 .
408 4.672 4.621
2042 1,010 1.017
50 38 1.126 1.139
0 36 1.195 1.210

n=45;M0; 9333

HKL d cal(A) d obs(A)

002 20.332 20.561
008 5,083 4.913
0010 4,067 4.148
0012 3.389 3,439
400 4,248 4.261
402 4,557 4,504
408 2.743 2,782
4012 2,232 2,307
3022 - 2.025 2,102
3014 3.181 3.206
3010 4,253 4,299
1024 1.620 1.645
1020 1.926 1.950
1016 2,373 2,395
706 2.667 2,702
7 010 2.623 2.646
7018 2.167 2,199
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TABLA VI-6

Espaciados y &ngulos interplanares relativos a la subcelda bésica ruti-
lo,esf{ como los valores de n,composiciédn x,y espacieado Dsg(g),entre los
planos CS,para las fases correspondientes a los valores de (hkl). altos:
P24y g=1l;p33y g=2.

MUESTRA d(llU)rgal d(121)r%a1 ORIENTACION
NePLACA DE 3.245 A 1.687 A d(hkl)rcal(&

PARTIDA d(110),0bs d(12l)obs (hk1). p q

2427 J2 3.261 1.689 (4 9s5) 4 1 0.3663
2428 J2 Aumentos micrografia = 375.000 x.

2899 J2 3.277 1.681 (a9s) a 1 0.3663
3384 M1 3.258° . 1.691 . (495) 4 1 0.3663
2433 J2 3.275 1.685 (5118 5 1 0.3011
2434 J2 Aumentos micrografia = 300.000 x.

2900 J2 3.256 1.684 (s11868) 5 1 0.3011
1842 Il 3.255 1.693 (3ses) 3 =2 0.3979
1843 I1 3.287 1.692 (sss) 3 =2 0.3979
1848 il Aumentos micrografia = 225.000 x.

1974 K1 3.292 1.687 (3ss) 3 =2 0.3979
2462 J2 3.278 1.691 (s3es) 3 2 0.3979
2461 J2 Aumentos micrografia = 500.000 x.

1837 11 3.243 1,707 (5127) 5 2 0.2711
18:56 I1 Aumentos micrografia = 300.000 x.

3760 N1 3.276 1.696 (8179) 8 2 0.1962
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TABLA VI-6 (continuacidn)

. n x en MOy  Dsp(R)=dpcy n-b/z)

NePLACA  d(hkl),.obs(A) obs cal M=VsTi obs cal
2427 0.3695 46.85 47 1.9149 16.571 -16.484
2428 ' a7 16.025 16.484
2899 0.3654 48.77 49 1.9184  17.088 17.216
3384 0.3672 51.76 52 1.9231 18.229 18.315
2033 0.3029 56.95 57 1.9123 16.338 16.410
2434 57 1.9123 16.021 16.410
2900 ~0.3003 . §9.27 59 1.9153 17.132 17.012
1842 0.3992 53;22 63 1.9524 oa.a88  2a.4m
1843 0.3969 63.09 63 1.9524 24,447 24.471
1848 63 1.9524 25,100 24,471
1974 ' 0.3971 63.18 63 1.9524 24,492 24.471
2462 0.3988 59.95 60 1.9500 23,310 23,277
2461 | 60 1.9500. 23,509 23.277
11837 0.2722 70.16 70 1.9286 18.416 18.299
1836 .70 1.9286 18.518 18.299
3760 0.1985 81.40 81 1.9012 15.199 14.911
(n=80)
15.107
(n=81)
15.304

(n=82)
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TABLA VI-&(continuacidn)

Ne  Bcal(hykyly,hokolp),  Bcal(hykglyshokols)y,  Beal(hikgly,hokolo)y
PLACA :
Bobs(hikyly,hokolo)y  Bobs(hikily,hokpls)y  Bobs(hykyly,hokols),.
2427 (110,011)= 67.52 (21,4 9 5)= 4,05 (055,4 9 5)= 24.52
" =(67.540.5) "o =(4.040.5) " =(24.540.5)
2899 (110,011)= 67.52 (121,84 9 5)= 4.05 (055,4 9 5)= 24,52
" =(67.540.5) L - =(a.040.5) " =(24.540,5)
3384 (110,011)= 67.52 (121,84 9 5)= 4.05 (oss,4 9 5)= 24,52
" =(67.540.5) " =(4.040.5) " =(24.540.5)
2433 (110,011)= 67.52 (121,5 11 6)= 3.33 (o66,5 11 6)= 25.24
n  =(67.540.5) ' 1 =(3.540.5) " =(25.540.5)
2900 (110,011)= 67.52 (121,5 11 6)= 3.33 (o66,5 11 B8)= 25.24
" =(67.540.5) " =(3.2540.5) " =(25.540.5)
1842 (110,011)= 67.52 (121,3 8 5)=8.90 (0s5,3 8 5)=.19.72
" =(67.540.5) " =(9.040.5) " =(19.540.5)°
1843 (110,011)= 67.52 (121,3 8 5)= 8.90 (055,3 8 5)= 19.72
»  =(67.040.5) " =(9.040.5) . =(19.540.5)
1974 (110,011)= 67.52 (121,3 8 5)= 8,90 (055,3 8 5)= 19.72
' " =(67.540.5) " =(8.540.5) " =(20.040.5)
2462 (110,011)= 67.52 (121,3 8 5)= 8.90 (055,3 8 5)= 19.72
i =(67.540.5) n =(9.040.5) " =(19.540.5)
1837 (110,011)= 67.52 (121,5 12 7)= 6.08 (077,5 12 7)= 22.56
" “ =(67.540.5) " =(6.040.5) " =(22.540.5)
3760 (110,011)= 67.52 (121,8 17 9)= 2.28 (099,8 17 9)= 26.40
" =(67.540.5) " =(2.040.5) " =(26.540.5)
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TABLA VI-7

Parémetros ideales de las celdillas unidad de la serie de dxidos
Ma0on.q s M=V, Ti; n=47,49,52,asi como los espaciados "d" observados y
calculados para estas fases.

——— e e

Fase  a(R)  b(R)  cR)  a(®)  B(°)  ¥(°) v(®)

———— - ———— - A H———— T @ .

47 Ma70g9p 24.031 7.138 35.161 83.88 109.95 96.55 5618.02

3

49 MagOga 24,031 7,138 50.497 110.74 126.55 96.55 5B868.08
52 Mgy0pqg 24.031 7.138  39.829  88.13 113,12 96.55 6242.14

n=47 ;MOl ,9149 n=49 ;M01 ,9184 n=52 ;F.-’;Dl .9231

I
oS
r
X

dcal(x) dobs(g) HKL dcal(g) dobs(g) K L dcal(R) dobs(R)

002 16.483 16.571 0 02 17.217 17.133 002 18.214 18,229
004 8,241 8,225 006 5,739 5.699 006 6,105 6.09
006 5.494 5,483 008 4,304 4.275 0010 3.663 3.642
1020 1.605 1.631 0010 3,443 3,426 408 4,485 4,503
1016 1.992 2,023 4020 2.195 2.197 4012 3.266 3.270
1018 1,778 1.802 4022 1.961 1.962 4018 2,211 2,212
42016 2.183 2,187 4014 3.329 3.333 4020 1,986 1.991
2012 2.875 2.888 4010 4.673 4.682 508 2.687 2.655
40110 3.377 3.378 1014 2,233 2,260 5012 2,144 2,175
4020 1,747 1,752 1022 1.472 1.478 502 3.937 3.982
504 3,492 3,319 1010 3.009 3.072 500 4.394 4.458
S00 4.502 4.379 504 2,656 2.694 908 2,622 2.635
503 4,765 4.850 500 3.482 3.511 9014 2.285 2.269
5012 2,262 2,296 504 4,458 4,520 1024 1.483 1.499
506 2.631 2.646 9014 2.627 2.622 1020 1.769 1,792
908 2.547 2.556 9012 2.653 2.628 1016 2.190 2.226
303 1.00 1.079 9020 2.273 2.286 3036 1.066 1.007
3030 1.143 1.153 3035 1.088 1.072 3034 1,132 1.073
3026 1.325 1.332 3038 1.006 1.008
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TABLA VI-8

Parémetros de las celdillas unidad y espaciados "d" observados y calcu-
lados para las fases Mgy010g 5 (5 11 6), 5 Mga0yns 5 (3 8 5). ;5 MopOjass
(5 12 7).

[o]

n FAasE  a(R)  b(R)  c(R)  a(°) B(°)  ¥(°) V(&%)

57 Mg70709 29.388 7.138 35.161 83.88 110.80 £8.75 6803.86
63 Mga30yo3 22.206 7.138 68.191 111.72 129.55 81,79 7677.79
60 M600117 22,206 7.138 74.095 116.97 133.67 B1.79 7303.86

70 Mop0335 32.260 7.138 62,290 117.43 131.39 90.51 8183.45

n=57 ;401 ,9123 + n=63;M071,9524 | n=70;M0y _oogs

N° PLACA:2433 | Ne PLACA:1843 ' N2 PLACA:1837 i
H K L deal(R) daobs(R) H K L deal(R) dobs(R)  H K L deal(R) dobs(R)
002 16.408 16.304 002 24,270 24.447 002 18.299 18.416
004 8.200 8,224 006 8.157 8179 006 5.923 6.085
006 5.469 5.450 30028 2.088 2.087 008 4.442 4,630
604 3,497 3.537 3022 2.748 2,757 5022 2.167 2.204
606 3.020 3.049 2026 1.632 1.644 5016 3.249 3,294
1020 1.605 1.603 2028 1.531 1.542 2020 1.584 1.603
1018 1.779 1.783 S00 3.396 3,403 2018 1.693 1.683
é 016 2.184 2.155 504 2.840 2.879 700 2,962 3,092
5012 2.874 2,841 502 3,106 3.167 704 3.821 3.903
4034 1.005 1.003 T0s50 1.015 1.01S 304 0.981 1.013
4032 1.070 1.065 1048 1.059 1.066 3038 1.038 1.071

8 020 2.631 2.639

o1
=]

24 2.432 2.437
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TABLA VI-S

Estructuras CS, formadas por intercrecimientos ordenados de elementos estruc-

turales tipo AP8 (011) y planos CS (121) en los oxidos mixtos (Ti, V)Ox; x =1.750

CCCCCCAA...

2.000.
Secuencia de los elementos Indices del Serie homolo Valores de
P q estructurales a lo largo de plano CS ga Mnozn_p; n encontra-
la traza del plano CS formado M2V aTi dos en este
estudio
Planos CS: (hK1) = p (121) =g (Q11)=p C + g A
0 1  ...AAAAAA... 1) MO, Defectos aislade
1 1 .ACACAC... (132) MO n=24,...,37
n 2n-1
2 1 ..ACCACCA... (2523 MO n=30,...,36
n 2n-2
3 1 ...ACCCACCCA... (37 4) MO n=37,...,45
n 2n-3
4 1 ... ACCCCACCCCA ... (495) MO n=47,...,592
n 2n-4 i
5 1 .. ACCCCCACCCCCA ... (511 6) Mn02n 5 n=57,59.
"8 1 ...ACCCCCCCCA... (8179) MO n=81
n 2n-8
00 0 . CCCCcCcCC ... (121 MO n=4,...,10
n 2n-1 ;
2 2 . AACCAACCAA... (264) = (132)
3 2 . AACCCAACCCAA... (385) Mnozn_3 n=60,63,64
4 2 . AACCCCAA (4106) == (253)
CCCCAA...
5 2 ...AACCCCCAA (5127 MnOZn 5 n=70,71
CCCCCAA...
6 2 ...AACCCCCCAA (6148, == (374)
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FIG. 1

a) Celda unidad de la estructura rutilo. Se ha representado el
octaedro de los &tomos de oxfgeno alrededor del catién cen-

trado en (1/2 1/2 1/2)
b) Proyeccién en el plano ab de la estructura rutilo.

c) Cadenas de octaedros de oxfgeno ocupados por dtomos de Ti en
la estructura rutilo.



 FIG. 2

Representacién de las cadenas de octaedros de oxfgeno ocupados
por un catién en la estructura M4O $ las caras subrayadas son
las compartidas en el plano CS (721) .
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AumentosTotales:
90 o000 X.

N2 3548

FIG, 5-a : licrografia de un monocristal de Moo3, obtenido por
oxidacidén al aire de un hilo de lio.

172 3547
FIG., 5~b: Diagrama de difraccidn de electrones correspondiente
al cristal de la figura anteriory eje de zona [010]
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FIG. 6-a: Oscilacién de la intensidad del haz electrénico en
una seccidén cristalina; tg: distancia de extincién.
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FIG. 6-b : Aproximacién de la columna para una seccién crista-
lina delgada conteniendo una falta inclinada AB.



PIG. T7-a: Desdoblamiento de los niveles de espfn de un electrén
sometido a la accién de un campo magnético externo.

*

FIG. 7-b: Sefial de R.P.E. y su derivada. Estructura hiperfina.
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Ne 3753, (2) Ne 3752, (b)

FIG. 9: a) Micrografia de un cristal correspondiente a la
muestra Al1. Se observan faltas del tipo APB 30112.

Aumentos micrograffa: 110000 x.

b) Diagrama de difraccién de electrones presentando con-
diciones de doble haz para g(017).

[} o1l | Y
% .
, 020 0 o
@

V. T] O1g9g

N2 3757

FIG. 9-c: Diagrama de difraccién de electrones correspondiente
al mismo cristal, en el que se observa alargamiento
en los méximos de difraccién en las direcciones g(011)
y g8(011). Eje de zona [100]r.



N® 3617 (a) Ne 3616  (b)

N® 3616 (c)

FIG. 10: a) Micrograffa correspondiente a un cristal de la muestr
B2. Aumentos micrograffas: 90000 x.

b) Diagrama de difraccién correspondiente al mismo cris-—
tal. Eje de zona [100]r-

c) Ampliacién fotogrdfica de 10-b.

N? 3619 (a) N2 3618 (b)

FIG.- 11: a) Imagen en campo claro de faltas APB%101§ visibles.

b) Diagrama de difracecién correspondiente al mismo cris-
tal, presentando- condiciones de doble haz para é(oﬁ‘),



1

N® 3623 (a) Ne 3622 (b)

FIG. 12: a) Imagen en campo claro de faltas APB 3101$ visibles.
b) Diagrama de difraccién para g(017).

Ne 3631  (a) N® 3633 (v)

; .
‘N2 3632 (c)

FIG. 13: a) y ¢) Imégenes en campo claro y oscuro respectiva-
mente de faltas APB {101 visibles.

b) Diagrama de difraccién para 2(033).



Ne 3636 (a) Ne 3637 (b)

Ne 3638 (c)

FIG. 14: 8) y c) Imdgenes en campo claro y oscuro respectivament
de faltas APB {101} visibles.

b) Diagrama de difraccién correspondiente para E(J

N? 3640 (a) ' N2 3639 (e)

FIG. 14: d) Imagen en campo claro de faltas APB 3101{ casi invis
bles.

e) Diagrama de difraccién correspondiente para g(002).
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(132)

FIG. 15:- Representacién esquematica de 1las orientaciones relati
de los planos (101)r y (132)r, con respecto a los vec-
tores R = 1/2<101>(a) y R' = 1/2< 011> (b), respecti
vemente. '



N2 3436

FIG. 16-a: Micrograffa en campo claro de faltas: A, planos CS(132
y B, APB (101). Se observa un elevado contraste en las
nismas.

[V, T1 049833

N2 3435

FIG. 16-b: Diagrama de difraccién correspondiente en el eje de
zona [371] .
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ii2 3475  (e)

Inzgen en canpo claro de faltas A(132) visibles y B(101)
invisibles,

Tiagrana de difraccidn presentando condiciones de doble
haz para g(121).

FPIG. Z21-e:

21-F:

TOLO: 01O
2 7 2 7
L | | B B | T gqr 1 1 1ipr v 11
i r o1 (S [ K (R | [
[ top ot Loy o [
L1 ) S N S T B N | I T O |
<

rIG, 22-a:

FIG. 22-b: Represe?tacidn del espaciado y estequiometrfa de los planos
(132).
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PIG.25-2:

25-bs

1e 3248 (a) e 3242 (b)

iie 3251 (e)

Inagen en canpo clero de faltas tipo
vicibles para la reflexién g(101).

Aunentos nicrografla: 80000x.

Inagen en campo oscuro Ge las nisnas
ezinigno pera g(101),~

- Aumentos micrografifa: 80000 x.

Diagrema de difrsccidn de electrones
presentando condiciones de doble haz

g(101).

planos Cs (312),
feltac, visibles

correspondiente,
para la reflexién



-

e 3266 () | He 3265 (a)

FIG. 24: (a) Diagrama de difzaccién presentando condiciones de
' doble haz para g(202).

(v) Iiicrografia correspondiente con las faltas (312)
casi invisibles.

e 3280 (v) 12 3281 (a)

?I1G, 25: (a) Diagrans de difzaccidn presentando condiciones de
doble haz para e(411)

(v) 1Iicrograffa correcpondiente con las faltas (312)
invisibles,



K2 3259 (v) e 3260 (a)

FIG., 26: (a)
(b)
(c)

ne 3263 (c)

Diegrama de difreccién con condiciones de doble haz
para g(301).

Mlcrog*afia en canmpo claro correspondlente a los pl
nos CS (312) visibles.

iiicrograffa en campo oscuro de las nismas faltas,
tanbién visibles.

Aunentos: 80000 x.



ne 3710 (&) ' e 3711 (b)

FIG. 27 (a): licrograff{a de una imagen en campo claro de
_faltas (132); se observan grupos de bandes
continuas a través de los contornos de extin
cién, Las bandas no est4n completamente para
lelas 21 haz,

Aunmenrtos micrografla:120000 x.

(b): Diegrama de difraccién que presenta condiciones

. de doble haz para las reflexiones sictemitices
% ng (110). E1 alargemiento observado en los mé-

ximos de difraccién es peralelo a la direccién

‘2(132);
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e 2173
FIG. 28-b: Diagrarma de difraccida anpliado correspondiente al
cristal anterior. Zje de zona [112] .
r

e 2176

FIG. 28-c: Anpliecidn de las faltas planas A(132), paralelas
al haz y dispersac a través del cristal, presertan
do espaciados irregulzres, )

ne .
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b}
-
—
b
= .:
— t
I

(9]

GRUPO Dep &
A 3551 E 4242
B 36.96 F 39.39
C 4595 G 3979
D 3787 H 4545
e 2934

FIG, 29-a: licrograffa de un cristal de la muestra D2 (LIO1 2).
' Se observan varios grupos de planos CS (132). 97
El nimero de planos y el valor del espaciado dentro
de cada grupo es diferente (véase Tabla IV-1).

Aunmentos micrograffa: 220000 x.

N



PIG. 29-Db:

K2 2933

Diagrema de difraccién de electrones correspondiente
e la micrografi{a enterior. Eje de zona [111]r.

FIG. 350:

ire 3031

llicrograff{a de wn cristal correspondiente 2 la misma
muestra D2 (L0

1.972)° Se observan asimismo varios gru-
pos de planos ' °

CS(132). El espaciado Dsp entre
dichos planos varfa en cada agrupamiento, as{ como el

ntémero de los mismos (véase Tabla IV-1).



5 10 15 Dlijlnm

PIG 31

: Representacién esquemdtica de la energlfa potencial
Eij de un par de planos CS paralelos i, j en fun--
cidén de su separacién Dij (am)

(referencia 105)

132

p-1
n.28
X-19643

N9 2665

PIG. 33-a: Diagrama de difraccidn de electrones de una estruc

tura CS ordenada (132) con n = 28, Eje de zona -

(1] .



.0L8°T,06L°0,;062°0,

o) 0T—>

ES?J\..J.._.JJ.JJ

,

xées 5md
1A

.. “,

—— —
.
e
> — e

147
|

2¢

06

$ TeUTWOR mo.ﬂo.ﬂmogaoo op ‘2% BIysonm BT 8p X SO Op UPTOOBIITP op svwWeIderq
- 51 .

JJEJ.J.\.IJ.J..JJJgglgil‘g§?Jg§g33323133§§51513§§

tel
|

ﬁzxzagJﬁ M-uﬂ

o I R I NI N A A AP

DR B B I I I I I O I I O B

L2 B T B

- g e .
ﬁv A ’ . | _ " A) W ..@ %12.. i?j
it mniin “
_ HEIL : %
{ 2
— .I,. _ Tl. - .mlll.u.. — ——§ a— b b § e v",
-] 4 B L 8 m
] ¥ 4 L
= bl — B SO O R ot o T [ IO e e e - = - - -
‘s 8 . o+ v s
— B— - . -8 8 -
— Ll |——]— _w» — — N P g B R ) I JEESY SR P . Y (.
] A ”r.,t? ) 8 8 -—
o — Y Y OO O I SO Y U U QU DU R PR RO IR U RN T RN VOO VU U S D Y R NN O R S OO O -
H- . u N _ “ L u u l-.
|- B S g
g - [ 8| 3 s|- -
-1 - o R 8 A e - o i S e et B S ot S et e M -
8 : 3 3 3 4
i . #
= -] ] [~ > ] B % V " - 7S B o - | . - , nw -3 hi ...I—nt .lltﬂ| - m. w ﬂ0 ) - o



Dsp =28.45A

Ne 2667

FIG. 33-b: Planos cristalogridficos (001) correspondientes a la
fase anterior. Los valores de los espaciados son :
Q Q
Aumentos micrografia 3 1230000 x.

N2 2642

FIG. 34-a: Diagrama de difraccidén de una estructura CS ordenada
(132). Eje de zona [11§]r. '



*

0126 @111,

(132)
n=27
X:1.9630

FIGe 34~b: Diagrama de difraccidn de electrones ampliado,
correspondiente al cristal de la figura 54-a.



Dsp =26.14A

N2 2983

FPIG. 35 : Imagen de los planos cristalogrdficos CS (001) de la
fase n =26, (V, Ti)01‘9615.

Aumentos micrograff{a 320000 x.

N2 2792 (a) . N2 2207 (b)

FIG. 36 : (a) Diagrama de difraccién de una estructura CS or-
denada (132), con n=28 (MO1.9643)'

(b) Diagrama de difraccidén de una estructura CS or-
denada (132), con n=24 (MQ1;9583). Eje de zona
B3]



Ne 2671 (a) Ne 3117 (b)

FIG. 37 : (a) Diagrams de difraccidn de una estructura CS or-

denada (132), con n=31 (M01.9677)‘

(b) Diagrama de difraccién de una muestra desordena
da con n=28, mostrando alargamiento en los mdxi
mos de difraccién paralelos a g(132).

N2 3118

FIG. 37-c: Micrograffa de los planos CS (001) del cristal an-
terior (FIG. 37-b). Se observan zonas desordenadas
que se han originado por irradiacidp del haz de -
electrones durante unos segundos.

Aumentos micrograff{a § 250000 x.
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[121]
P 1
N6 _
X . 18333

N2 2192

PIG. 39-a: Diagrama de difraccién de electrones de la fase CS

ordebada, V2Ti4011.

N2 2191

FIG. 39-b: Imagen directa de la red presentando planos CS
con Dsp = 9.09 A, correspondientes al diagrama
de difraccién anterior, n=6. En el punto A, 1los
planos CS presentan una separacién mayor, Dsp =
= 11,36 A, que corresponden al homélogo n=7.

Aumentos micrograffa : 970000 x.



121
P1 Co.

n7s
x. 18571

e 3714

PIG., 40: Diagrama de difraccién de electrones de la Tase CS orde-
nada a lo largo de la direccidn cristalogréfica $1 2 12 ’
presentando conjuntamente los homélogos n =Ty n =5,
Los fndices de la superestructura estédn referidos al homd

logon=17, V2T15 013.

121

p o1
n- 8

x 18750

me 2967
FIG. 41-a : Diagrama de difraccidén correspondiente a_la fase

n=238, V040, , eje de zona LI l]r.



N2 1720
FIG, 42-a : Diagrama de difracciémn de la fase n=9 , V2T1701 .
Eje de zona [111]_ . 7

N2 1733

FIG, 42-b: Imagen de los planos (001) correspondientes a la
fase anterior n=9; Dep ., = 14,20 A,

Aumentos micrograffa : 1.100.000 x.



FIG.42-c:

FIG. 41=b:

F IG‘ e 43-2':

N2 3170

Diazgrama de difraccién correspondiente a la muestra
n=9, V;1i0,, , eje de zona [101], :

; 41=D 2 1897 ;3 43-a

Diagrama de difraccidn correspondiente a la fase
n =28, eje de zona [1T3]r

Diagrama de difraccidn correspondiente a la fase

n =10, V, 10,4, eje de zona [270],



x=19000

e 2831

Diagrama de difraccidn correspondiente a la fase n=10,
eje de zona [‘I’fﬂr.

1re 1899

Imagen de los planos CS correspondientes al diagrana
de difraccién anterior. Puede verse que se trata de
un material bien ordenado,

Aumentos micrograffia : 340000 x.



e e a9 e - -

208, %02¢ o -

S e @@ -

-..Q-o-o-o..'

110,

N2 2841
FIGe 43-d: Diagrama de difraccidn correspondiente al homélogo n=10,
\ 11 O19 y €je d= zona [171] . .

o

et ’ ‘ Aumentos Totales:840.000 x.
il Dgp:16.07 A

AAAAAA

e 2240

FIG. 43-c: ILmegen de los planos cristalogréficos CS (001),
correspondientes al cristal ae‘ diagrema de difrac-~
cidén anterior, fiz. 43-d,



FIG.44=bs

He 2034

Diagrama de difraccidn correspondiente a la fase
Se observa un marcado alargamiento en los méximos
de difraccién a lo largo de la direcciédn 3121£r.

N2 1305

Diagrama de difraccién correspoiidiente a la fase V
Eje de zona [ZTO]r.

V4O7.

5°9°



e 10121

PIG. 44~c: Diagrema de difraccidn correspondiente a la fase V O15
Eje de zona [210]

e 471
FIG. 44~d: Iiicrograffa de la imagen reticular de los planos cris-

talozréflcog (001) de la fase V7O13 Dsp = 10.81 £.

Aumentos micrografia : 600000 x.



~ 12 1248

FIG. 44-e: :licrograff{as de la imagen reticular de un cristzl per-

teneciénte a la muestra VO + 27 \'s O « Je Observan
planos CS aislados,

Aunentos nicrogreffa: 95000 x.

[N . g

1000 A
]

e 1712

PIG. 44-f: lidcrografla de la imagen reticular de un cristal per-

teneciente a la muestra VO, ¢ 10%

e E1 ninero de
planos CS gue se observan €s ahora maygr. ‘

Aumentos micrograffa: 75000 x.



En las figuras 45, 46, «eeey bD, Se presentan alLgunos ae lLOS aliagra-
mas de difraccién obtenidos en el eje de zona[1T1]r de varias es-
tructuras CS ordenadas de las nuestras (Ti,V)Ox s 1,900 £x<1.950,
Los Indices de la derccha, subindice ry se refieren a la celda bésica
tinc rutilc, nientras que los de la izquierda indican los correspon-
dientes & la celda de la superestruciura. En la parte'inférior de la
igquierda de cada diagrama se expresa:
12) Los {ndices correspondientes a la orientacidn de los planos CS.

) or de » en la ecuacién (hxl) =p (121) $ (011).
52) 31 valor de a en la férmula general HﬁOZn—D'

) or de X en (Ti,V)Ox"correspondiente.a la relacidn 0/i7,

253
p-2
n 33
x 19394

G2 2530, FIG. 45

02 5155 riG. 46






\

Serie de los diagramas de difrec:idn obtenidos nara

diferentes Z4ugulos de inclinacién u y v,-a2l orientar

un cristal de modo.que su eje de zona [171]“ esté pa

ralelo al haz incidente. *

In la microcrafia "' ge nuede obeervar el diagrama de

difraccidn centrado, corressondicndo a la fgse n = 29,
I il= V,"'i; Dsgo= 17.67 A.

i .C = IC, N
75 c251’ !

oy Le
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2414

253
p=2
n=32
X=19375
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53: liicrografla corresnondiente a la imeszen de un cri
se obscrva variacidn on la geveracidn de los plean
cen leg digtinscc zonag:

- 2 - R :
A = 12.9 %, 3 =19.3 &, ¢ =1c.9 %

Aumentos microsrafia:  T70COCO z.

5022
5016, -

2012018 " 011r

(253)

p=2
n=34
x=19412




1:2 19837

Jiagrama de difraccion del mismo cristal que en la
fig. 54-2, irradiado bajo la accién del hagz de elec
trones durante unos segundos, observandose um alere
ganiento en sus nédxinos de difraccion.

e 1977
liicrografia de la imagen de los planos CS del cristal
uverior; después de la irradiacién se observa una

~
onqulacién y desorden en log mismos. 51 valor del es
paciado observado es 21.00 A. :

A

Aumentos micrografla: 1050000 x,



e 2199

#IG. 56: Imacen reiticular de los nlanos cristalogréficos CS
correspondientes a la fase n= 38, (374)r; Dsp_,  =17.5
D e

Awsentos micrografia: 425000 x.

10



ire 1909

iiicrografis de la imagen de los planos C3 (001)

2

=
-t
.

Ul
o5

corrcsnondicentes a la fase n = 40, (374)r; Dsp

sumentos microsraffe @ 8200C0 x.



495
P-q
n=47
x=19149

2 2423

¥IG. 59-b: Ilidcrozrafle de la imegen de los planos C3 (o01)
correspondientes al cristal del diagrana anterior.

Se

Auwnentos micrografia: 500000 .



495
p~4
n=52
x=1.9231

Fy

IG.

61

495
P-4
n-49
x-19184




Ne 1837 ?IG. 64

ERYAS)
p=8 -
n=81
x=19012




PIG. 66 ¢ Ref. 78)

Cape (100) idealizada

.
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de la estructura rutiloe.
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Representacién esquemdtica del modelo del mecanismo

propuesto por AIDERSSOIl y WADSLEY.
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FIG. 57-d: Proyeccién a lo largo del eje b de la estructura

s mostrendo los desplazamientos atémicos ne

serdos para formar seis celdas unidad W20058'
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FIG, 67-e: Estructure resultante. Se mues
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N2 2347
FIG, 68 ¢ Micrografia de una frontera de WO3_x. La composicién
media en la parte superior es W22064 ¥ en la parte

inferior w23067. Se observan varias horquillas indi-.
cadas por flechas, ‘ '

Aumentos micrografia : 600000 x.
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llicrografia de una frontcra de un cristal de la imestra
I 1. La forma de la frontera recuerda a unza'ecspina de
pescado, y estd naralela al »lano (110)_, excento en el
punto sefialado nor Z. *

Aunentos nicrograffa: 50000C x.

e electrones corresnondieante

de =Zona [1?1]r.

n d
e



ne 1873 (e) e 1874 (4)

FIG. 69: Diagramas de difraccién de electrones del cristal anterior
correspondientes a cada uno de los doninios ‘de la macla.
La orientacién de las superestiructuras es g(523) (e) ¥
£(374) (d), respectivamente. Se obsgerva un alargamiento
y arqueaniento en los méximos de difraccidn provocado por
la irradiacidén del haz durante la observacidn a alta reso
lucién de la imagen anterior.

121
n-9
x-18889

e 1810

FIG. 70: Jiagrena de difraccidén correspondiente 2 un cristal na-
clado. Plano de macla (200) . Eje de zona [072] .
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ne 1956

PIG. 71-a: liicrografifa de un cristal presentando varias maclas
cen diferente contraste.

Aunentos microzraffa: 30000 x.

K2 1948

FIG. 71-b: Diagrama de difraccién del cristal anterior,
Plano de macla (ZOC)r. Eje de zona [O12]r.



Je 1952
FIG. 71-c: Diagrama de difraccidn del cristal anterior después
de haber sido irradiado durante unos segundos por el
haz de electrones.

N2 196C

FIG. 71=-d: IMicrograffa del mismo cristal presentando en cada gzona
de las maclas, después de irradiado, una serie de ban-

das casi paralelas a la direccidn g(5 11 6)r'

Aumentos micrograffa: 190000 x.



Ne 3155

FIG., 72-a&: Diagrama de difraccidn correspondiente a un eristal
maclado. Plano de macla (011) . Eje de zona [171] .
Orientacién de las superestructuras g (255)r. =

72 3158

?IG. 72-b: Micrograff{a de la imagen del cristal anterior.

Aumentos micrografia: 1100000 x.
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e 1828

FIG., 73-a: Diagrama de difraccién de un cristal maclado.
Plano de macla (011)r'

e 1829

FIG, 73-b: IlHcrografia correspondiente a la imagen del cristal
anterior. Se observa un elevado contraste en el pla
no fronteray, Dsp .. = 19.05 A,

_Aumentos micrografia: 300000 x,.



FIG’. 74"‘3:

N2 1843

Diagrama de difraccidn correspondiente a un cristal
maclado. Plano de macla (011) . Orientacién de las
superestructuras: g(385).

N2 1847

Licrograffa de la imagen de los planos cristalogra-
ficos correspondientes a cada uno de los dominios de
la macla. El valor del espaciado entre dichos planos
es ligeramente diferente: (A): Dsp= 24.56 A

N ¢ ) F D = 25.73 A
Aumentos micrografia: 285000x. P



§e 1815

FIG., 75=a: Diagrama de difraccion de un cristal maclado.
Se observa claramente una de las superestructuras
~en la direccién g(5 12 7).

e 3550
FPIG, 76: Micrograffa de un cristal perteneciente a la muestra
I2 (v0333TiO.667o1.889)‘ Los planos CS que se observan

presentan una ondulacién, lo que gugiere cambios conti-
nuos de orientacioén. Dsp= 18.06 A,

Aunentos micrografia: 1260000 x. -
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75=b:

e 1816

Iicrograffa del cristal maclado presentado en la .
figura 75~a. Se observa un elevado contraste en el
plano frontera de macla. La separacidn entre 1los
planos CS en cade uno de los dominios es distinte,
lo que implica una diferente conmposicién.

(E): Dsp= 20.20 & , (F): Dsp= 21.65 A.

Aumentos micrdgrafia: 500000 x.
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FIG. T7-b: Espectro dc R.P.E. registrado a 779K de la ouestra B5 (Vo.oonio.gao°1.99
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FIG,78-2: ZEspectro de R.P.E. de
la mmuestre H 1 ’

(V0. 200™%0.500%1 . 900 *

reglistrado a {tenperatur
- anbiente,

100G
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FIG, 78-b:

Espectro de R.P.E, de la
nuestra 12

(Vo.3357%0.667°1.889) 7
registrado a temperaturs
anbiente,



