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Resumen 

En esta tesis se realizó el estudio de los mecanismos de crecimiento de películas 

de nitruro de tantalio, mediante deposición en fase de vapor asistida por plasma, 

con base en el tipo de fases sintetizadas y las características microestructurales. 

Dichas características fueron obtenidas empleando la técnica de difracción de rayos 

X, la cual se usó para la determinación de las fases, por medio un proceso de 

identificación convencional que consiste en la descomposición de los picos de 

difracción. El análisis microestructural se hizo a partir del método de Williamson y 

Hall, con el fin de determinar el tamaño de dominio cristalino medio y el porcentaje 

de microdeformación. El parámetro para determinar la información sobre la 

orientación preferencial fue el coeficiente de textura relacionado en el método de 

Harris. Finalmente, con base en el análisis del parámetro de red se realizó un 

estudio del estado de tensión macroscópica desarrollado en las películas delgadas 

tanto por el proceso de síntesis como por las características de la interfaz película-

sustrato. Dichos parámetros fueron relacionados con la composición de las capas 

con miras a determinar cuáles son los mecanismos de crecimiento que priman en 

el proceso de síntesis. Adicional a lo anterior se analizó la morfología superficial de 

los recubrimientos y se relacionó con los parámetros de estructura ya mencionados. 

Finalmente, y como estudio adicional, se evaluaron las muestras sintetizadas en 

función de su comportamiento frente a la corrosión.  

 

Palabras clave: Nitruro de Tantalio, mecanismos de crecimiento, difracción de 

rayos X, microestructura, identificación de fases, textura, esfuerzos 

residuales. 
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Study of the growth mechanisms as a function of 
the phases present and the evaluation of the 

microstructure in TaxNy films obtained by physical 
deposition in the plasma-assisted vapor phase 

Abstract 

In this dissertation, the study of growth mechanisms in tantalum nitride thin films was 

realized. Samples were sintered through plasma-enhanced vapor deposition. The survey 

was based on crystalline phases and microstructure. These features were deduced by 

employing X-ray diffraction (XRD). This technique allowed us to determine the phases 

through a conventional identification process consisting in deconvolution of diffraction 

peaks. For calculating the average crystalline domain and micro deformation percent, a 

microstructural analysis was carried out by using Williamson-Hall method. Texture 

coefficient related to Harris method was the parameter for determining information about 

crystallographic preferential planes. Based on the cell parameter, we made a study about 

the macroscopic tension state that appeared in the thin films, due to synthesis process and 

atomic behavior close to substrate-film interface. All the parameters were related with layer 

compositions in order to determine which were the main growth mechanisms during the 

synthesis process. Also, superficial morphology was analyzed and related with structural 

parameters mentioned before. Finally, obtained samples were evaluated like a function of 

their behavior into a corrosive environment. 

Keywords: Tantalum nitride, growth mechanisms, X-ray diffraction, 

microstructure, phase identification, texture, residual stress. 
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Introducción y generalidades 

Introducción y motivación 

 

A través de la historia, los materiales han jugado un papel muy importante en el 

desarrollo y evolución de las sociedades, dependiendo de la capacidad de las 

mismas para producirlos y modificarlos de acuerdo a sus necesidades. Tan solo 

hace algunos siglos se empezó a comprender la relación de la estructura de los 

materiales y sus propiedades, y desde entonces, se ha logrado tecnificar la labor de 

creación y modificación, convenientemente, para tratar de obtener características 

particulares que permitan utilizarlos de forma específica en múltiples áreas de la 

ciencia y la ingeniería. De esta forma, la investigación en el área de los materiales 

se ha convertido en una disciplina indispensable para suplir las necesidades 

científicas e industriales de la sociedad moderna, disciplina que en las últimas 

décadas se ha venido refinando en alto grado gracias al avance de la ciencia, que 

ha permitido tener un mayor y mejor entendimiento de la estructura y propiedades 

de los materiales. En la actualidad son grandes los retos que se tienen para el 

desarrollo tecnológico en el campo de la ciencia e ingeniería de los materiales pues 
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el hallazgo de nuevos materiales y su comprensión, se traducen en enormes 

beneficios como la reducción de costos, la mejora en la calidad de los productos, 

una mayor eficiencia en procesos, entre otros, que conllevan a un crecimiento más 

efectivo de una sociedad [1], [2]. 

Como ya es bien conocido, los materiales en forma de película delgada tienen 

propiedades físicas apreciablemente distintas a las encontradas en los materiales 

en volumen y por lo tanto exhiben un comportamiento diferente. Esto se debe a una 

mayor cantidad de defectos, mayores tensiones internas (debidas a desajustes en 

la acomodación de los granos), menor tamaño de grano (limitado por el espesor) y, 

mayor cantidad de impurezas. En consecuencia, en los últimos años la ciencia y 

tecnología de los recubrimientos ha tenido un destacado crecimiento, 

posicionándose como una de las más importantes áreas de investigación en el 

campo de los materiales, siendo la reducción de costos, y una amplia gama de 

aplicaciones en la industria de alimentos, electrónica y microelectrónica, 

metalmecánica, aeronáutica y, biociencia, por ejemplo, las principales motivaciones. 

Propiedades como la dureza, magnetización, resistencia eléctrica y resistencia a la 

corrosión, entre otras, son estudiadas en diferentes tipos de recubrimientos (por 

ejemplo, películas delgadas con presencia de elementos como silicio, germanio e 

indio, presentan propiedades semiconductoras). 

La química del estado sólido de los nitruros de metales de transición (MT) es 

distinta a la química de los óxidos correspondientes. La química del nitruro, durante 

mucho tiempo, fue un área de investigación ciertamente descuidada. Sin embargo, 

la creciente demanda de aplicaciones ha motivado la realización de investigaciones, 

cuyo efecto ha sido el aumento considerable de la cantidad de compuestos de 

nitruros ya reportados [3]. Aun así, el número de materiales de compuestos de 

nitruro sigue siendo limitado en relación con el de los óxidos [3]ï[5]. 

En la síntesis de películas delgadas, es bien conocido que la introducción de 

átomos más pequeños en sitios intersticiales de metales de transición genera 

estructuras de empaquetamiento compacto. Dichas estructuras producen cambios 
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muy grandes en las propiedades físicas del compuesto con respecto a las del metal; 

por ejemplo, se genera un aumento de la temperatura de fusión hasta casi 4000 K 

en algunos carburos binarios de MT. Los nitruros, carburos y boruros de metales de 

transición (NMT, CMT y BMT) han sido ampliamente estudiados debido a sus 

diversas propiedades mecánicas y físicas, que conllevan a un gran potencial para 

innumerables aplicaciones de vital importancia. Propiedades mecánicas como alta 

dureza y de estabilidad térmica como el alto punto de fusión, los clasifican como 

materiales refractarios. La alta resistencia al desgaste y fricción, y la resistencia a la 

corrosión, hacen que sean compuestos muy importantes en aplicaciones para 

recubrimientos protectores de estructuras (que por lo general son de acero), 

herramientas de corte y reconstrucción de piezas desgastadas [6]ï[16]. Asimismo, 

estos compuestos tienen una excelente conductividad eléctrica y térmica (incluso 

algunos nitruros pueden presentar propiedades superconductoras dependiendo de 

la forma de sintetizarlos), alta estabilidad química, baja difusión, y adecuada 

adherencia. Los nitruros de los metales del grupo del platino (Pt, Ir, Os, Ru Rh, Pd) 

llaman la atención, debido a sus propiedades similares como catalizadores, 

resistencia al desgaste y al ataque químico, y muy buena resistencia a altas 

temperaturas; en particular, los nitruros de Pt, Ir y Os son materiales potencialmente 

súper duros, con grandes módulos de compresibilidad, dentro del intervalo de 350 

a 410 GPa. Estos hechos despiertan el entusiasmo en la investigación para 

numerosas aplicaciones tecnológicas [8], [16] 

Dentro de los nitruros y carburos de metales de transición, se destacan los 

compuestos binarios (y en algunos casos compuestos ternarios) a base 

principalmente de titanio, zirconio y tungsteno, debido a su combinación de 

excelentes propiedades mecánicas con otras cualidades como estabilidad térmica, 

inercia química y resistencia eléctrica [17] [18]; que los hacen idóneos para 

emplearlos bajo diversas condiciones de operación severas y, además, porque son 

materiales relativamente fáciles de sinterizar. Dichos materiales son el fruto de 

cuantiosos esfuerzos realizados para encontrar materiales duros y resistentes que 

suplan la creciente demanda que se ha venido presentando en las últimas décadas. 
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A diferencia de estos nitruros, el nitruro de tantalio (TaN) ha captado menos la 

atención como recubrimiento duro, debido probablemente, a su elevado costo y a la 

dificultad para lograr una síntesis exitosa [19]; además, el TaN muestra una gran 

variedad de fases cristalinas cúbicas, hexagonales, tetragonales y ortorrómbicas, 

que ocasionan múltiples cambios en sus propiedades [20], [21]. Sin embargo, el 

nitruro de tantalio ha despertado un gran interés recientemente como recubrimiento 

protector debido a sus excelentes propiedades como buena resistencia al desgaste 

y corrosión, super dureza, alta resistencia y tenacidad (incluso a altas 

temperaturas), alta estabilidad térmica y gran conductividad térmica [19], [ [22], [23]. 

Estas propiedades lo posicionan como un gran candidato para distintas aplicaciones 

tales como barreras de difusión, circuitos integrados basados en silicio, 

microprocesadores de alto rendimiento y en una gran variedad de aplicaciones 

biomédicas, (pues estudios han mostrado que estos recubrimientos tienen una 

mejor histocompatibilidad y hemocompatibilidad que aleaciones biomédicas 

tradicionalmente utilizadas [24]), entre otras. Estas propiedades dependen 

íntimamente de las características composicionales, estructurales y morfológicas; 

dichas características, en películas delgadas, dependen de la forma en que se 

sintetizan [25], [26]. En las técnicas de deposición asistidas por plasma pueden 

presentarse distintos eventos como resultado de la interacción plasma-material 

durante el transporte de las especies creadas y que se dirigen al sustrato, tales 

como excitaciones, ionizaciones, disociación de los gases por impacto electrónico, 

activación de reacciones químicas entre el material evaporado y el plasma y 

aumento de la energía de los iones [27]. En las primeras fases o momentos de 

crecimiento de películas delgadas, acontecen, a nivel microscópico, una serie de 

etapas con mecanismos complejos como lo son la llegada e incorporación de 

átomos a la superficie a recubrir, adsorción y posterior difusión, nucleación y 

crecimiento de núcleos para finalmente formar la capa. Cada etapa depende de 

forma individual de la anterior y de los parámetros de síntesis. La forma en que  

acontezcan estas etapas, determina en gran medida la composición, 

microestructura y morfología de las películas sintetizadas, por ejemplo, cambios en 
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el parámetro de red, tamaño de grano, orientación cristalina preferencial, cambios 

en la densidad de nucleación en las primeras etapas de crecimiento de la película, 

cambios en la densidad, cambios en la topografía de la superficie, entre otros [27] 

y, por lo tanto sus propiedades (dicho de otra forma, las propiedades que pueda 

tener un material están profundamente ligadas su microestructura y ésta, a su vez, 

depende íntimamente de la técnica de deposición y los parámetros empleados para 

ejecutar el proceso).  En virtud de lo anterior, en los últimos años la investigación 

tanto teórica como experimental sobre la caracterización microestructural de 

películas delgadas y su relación con las propiedades ha cobrado gran importancia 

convirtiéndose en el corazón de las disciplinas implicadas en la ciencia e ingeniería 

de los materiales. El entendimiento de cómo controlar eficientemente factores 

microestructurales como orientación cristalográfica, control de fallas en las 

fronteras, interacciones en las fronteras y defectos en la red entre otros, potencia 

ciertas propiedades que conducen a un mejor desempeño en ciertas aplicaciones. 

Desde un enfoque teórico, se ha hecho uso de las teorías clásicas de nucleación 

para estudiar los mecanismos de crecimiento, donde se estudia la transformación 

de estructuras debido a cambios de energías, velocidad de nucleación y 

crecimiento, y las condiciones de la superficie a recubrir. Sin embargo, estas teorías 

son muy complejas y los datos obtenidos no concuerdan con exactitud con los datos 

experimentales debido a que, por ejemplo, ciertas variables tenidas en cuenta están 

en función de parámetros de los cuales no se tiene un conocimiento real de su valor. 

Algunos investigadores insinúan que dichas diferencias entre datos experimentales 

y teóricos se deben a que aún no se tiene un modelo adecuado para la formación 

de los núcleos [28].  

Desde el punto de vista experimental, existen destacadas técnicas de 

caracterización microestructural tales como la difracción de rayos x (X-ray Diffraction 

XRD), microscopía electrónica de transmisión (Transmission Electron Microscopy 

TEM), microscopía electrónica de barrido (Scanning Electron Microscopy SEM) 

entre otras, que permiten determinar factores como el tamaño de cristalito, su forma 



 
12  

 

y distribución, así como la concentración y distribución de defectos cristalinos. En 

particular, la técnica XRD es una técnica muy usada en la actualidad por medio de 

la cual, se efectúa un análisis de las características de los perfiles de difracción, 

mediante modelos que relacionan la forma, intensidad, posición y ensanchamiento 

de los picos con información de tamaño de los dominios coherentes de difracción (o 

tamaño de cristalito), y presencia de defectos cristalinos. A pesar de que el 

conocimiento del control de factores microestructurales debería ser tema de gran 

importancia y estudio, para el nitruro de tantalio se observa una sesgada tendencia 

a simplemente lograr una síntesis exitosa del material y examinar de manera muy 

superficial la microestructura, enfocando los estudios en las propiedades más 

importantes para aplicaciones. Peor aún, hay un gran desconocimiento, debido a la 

escasa investigación, de los mecanismos de crecimiento involucrados durante la 

síntesis (en general para todos los materiales); en consecuencia, en este trabajo se 

realiza un estudio de las fases presentes y la microestructura de películas delgadas 

de nitruro de tantalio mediante la técnica de magnetrón sputtering DC reactivo para 

entender los mecanismos de crecimiento de este material. 
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Objetivos. 

Objetivo general 

Identificar los mecanismos de crecimiento en función de las fases presentes y 

la microestructura de películas delgadas de TaxNy obtenidas por evaporación física 

en fase de vapor asistida por plasma. 

Objetivos específicos 

 Determinar las diferentes fases cristalinas presentes en las películas de 

TaxNy, de los a difractogramas XRD. 

 Determinar el tamaño de dominio cristalino y la microdeformación en las 

películas delgadas de TaxNy. 

 Caracterizar la orientación preferencial de las fases presentes en las 

películas de TaxNy. 

 Determinar parámetros de estado de esfuerzo macroscópico presentes 

en las películas de TaxNy. 

 Correlacionar los parámetros microestructurales, de orientación 

preferencial y de esfuerzo con los mecanismos de crecimiento de las 

películas de TaxNy. 
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1. Cap²tulo 1: Marco te·rico 

1.1. Estructura de películas 

En la fabricación de películas delgadas, es tema de preocupación poder controlar 

factores como tamaño de grano, morfología y cristalinidad, debido a que son 

determinantes en las propiedades de los materiales. Dichos factores están 

influenciados por las primeras etapas de crecimiento como difusión nucleación y 

coalescencia. Los granos de película inicialmente nucleados proporcionan la 

plantilla que a menudo programa la evolución de la estructura de grano 

completamente desarrollada.  

Para evaluar la influencia de las variables de deposición en las características 

estructurales de películas delgadas es muy usada una representación en términos 

de diagramas de zonas de estructuras (ὛὤὈί por sus siglas en inglés). Para 

películas fabricadas por evaporación o condensación, hay que tener en cuenta que 

la condensación del vapor involucra átomos incidentes que se convierten en 

adatomos unidos que posteriormente se difunden sobre la superficie de la película 

hasta que se desorben o, más probablemente, quedan atrapados en sitios de red 

de baja energía. Finalmente, los átomos incorporados alcanzan su posición de 

equilibrio en la red mediante un movimiento difusor a granel. Este proceso atómico 

involucra cuatro procesos básicos: sombreado, difusión superficial, difusión masiva 

y desorción. Los tres últimos se cuantifican por las energías características de 

activación por difusión y sublimación, cuyas magnitudes se escalan directamente 

con el punto de fusión Ὕὓ del condensado. El dominio de uno o más de estos 

cuatro procesos en función de la temperatura del sustrato, Ts, se manifiesta por 
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diferentes morfologías estructurales. Esta es la base de los modelos de zona de 

estructura (SZMs). En particular para películas pulverizadas, el Ὓὤὓ se propone un 

esquema de 4 zonas (ver figura 1.1), donde se muestra el efecto de los procesos 

físicos individuales sobre la estructura y cómo dependen de la temperatura del 

sustrato, que es la variable que siempre estará presente, pero además la presión 

inerte del gas de pulverización catódica (P), una nueva variable que se ha 

introducido, pues afecta la microestructura de la película a través de varios 

mecanismos indirectos [1]. 

 

Figura 1.1. SZM para la microestructura de las películas en función de la temperatura 
reducida (T/Tfus) para diferentes presiones de sputtering [2], [3]. 

Ahora, analizando el crecimiento de grano en películas y sabiendo que cuando un 

sólido se calienta, los granos crecen, la velocidad de movimiento del límite de grano 

depende de su radio de curvatura (R), pero el límite se mueve cuando los átomos 

saltan a través de la interfaz entre los granos en un esfuerzo por reducir la energía 

libre de Gibbs por unidad de área (‎ ). Así, el cambio de R en el tiempo está 

vinculado con la densidad de energía media que reside en los átomos ubicados en 

las superficies, interfaces y límites de grano Ὃὄί. Las diferencias de energía libre 

en la superficie con respecto a los niveles promedio en toda la película sirven como 

la fuerza impulsora para el crecimiento del grano. La cantidad M se define como la 

movilidad y representa los factores cinéticos atómicos implicados en la migración 
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de Ὃὄί. Los orígenes de la textura de la película se pueden imaginar porque la 

minimización de la energía total de la película hará que los granos selectivos se 

encojan o expandan. 

1.2. Material de estudio: Nitruro de tantalio 

En la formación de nitruros, juegan un papel esencial la diferencia en la 

electronegatividad entre el nitrógeno y el otro elemento, el tamaño de los átomos y 

las características del enlace. En función de su estructura electrónica y 

características de unión, los nitruros se clasifican en 5 grupos: 

1) Nitruros intersticiales 

2) Nitruros covalentes 

3) Nitruros intermedios 

4) Nitruros salinos 

5) Nitruros volátiles (formadores de moléculas) 

 

Figura 1.2 Clasificación de los elementos que forman nitruros. Se resaltan en negrita los 
elementos que forman nitruros refractarios [4] 



 
20  

 
 

El TaN se clasifica entonces como un nitruro intersticial y además refractario (es 

decir un material con elevado punto de fusión y alto grado de estabilidad química) 

dado que la diferencia de electronegatividad entre el nitrógeno y el tantalio es 

grande (después del oxígeno y el flúor, el nitrógeno presenta una electronegatividad 

más grande que cualquier otro elemento), así como la diferencia de sus radios 

atómicos (N=0.074nm, Ta=0.1457nm) de modo que los átomos de nitrógeno 

pueden acomodarse fácilmente en los intersticios de la red del tantalio (el 

acomodamiento tiene lugar en los sitios octaédricos debido a que los tetraédricos 

son demasiado pequeños para la acomodación). Además, entre el nitrógeno y los 

metales intersticiales (como lo es el tantalio) se forman combinaciones de enlaces 

iónicos y covalentes dándole al compuesto características metálicas como alta 

conductividad eléctrica y térmica y además estos compuestos tienen propiedades 

como altos puntos de fusión y alta dureza, son químicamente inertes y cumplen con 

los criterios refractarios. El TaN es un material susceptible a las pequeñas 

cantidades de impurezas, particularmente el oxígeno, que predisponen una 

distorsión de la estructura.  

Debido a que los nitruros intersticiales además de permitir vacantes no 

metálicas como el nitrógeno, también toleran vacantes metálicas, y por esta razón, 

es difícil en ocasiones identificar con certeza su estructura. Las estructuras y fases 

conocidas para el TaN se pueden resumir en la tabla 1.1 
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Tabla 1-1 Fases y estructuras cristalinas conocidas de TaN [4], [5], [6], [7]   

╕╪▼▄ ▄▼◄►◊╬◄◊►╪ ╟╪►Ü□▄◄►▫ ▀▄ ►▄▀ ╖►◊▬▫ ▄▼▬╪╬░╪■ 

ὝὥὔȢ  ὦὧὧ ὥ  ρπȢπω B ˵ 

ὝὥὔȢ ὦὧὧ ὥ  σȢσχ B Ὅάσά 

ὝὥὔȢ ὬὩὼ ὥ  ςȢωσ Bȟὧ  ςȢψφ B ὖ φάς 

‭ Ὕὥὔ ὬὩὼ ὥ  υȢρω Bȟὧ  ςȢωπ B ὖφȾάάὧ 

‏ Ὕὥὔ Ὢὧὧ ὥ  τȢσσ B Ὂάσά 

‎ Ὕὥὔ ὬὩὼ ὥ  σȢπτ Bȟὧ  τȢωρ B ὖφσȾάάὧ 

Ὕὥὔ  έὶὸ ὥ  σȢψωBȟὦ  ρπȢςφBȟὧ  ρπȢςφB ὅάὧά 

Ὕὥὔ  ὸὩὸὶ ὥ  φȢψσ Bȟὧ  τȢςχ B ὍτȾά 

Ὕὥὔ  Ὤὧὴ ὥ  υȢρχ Bȟὧ  ρπȢσπ B ὖφσȾάάὧ 

ὝὥὔȢ  ὬὩὼ ὥ  υȢςω Bȟὧ τȢως B ὖ σρά 

Ὕὥὔ έὶὸ ὥ  υȢρφ Bȟὦ  σȢρρ Bȟὧ  ωȢωτ B ˵ 

ὝὥὔȢ έὶὸ ˵ ˵ 

— Ὕὥὔ Ὤὧὴ ˵ ˵ 

 

Para el nitruro de tantalio se reportan en la literatura varias técnicas de síntesis 

tales como sistema de plasma autoionizado [8], laser pulsado [9]-[10], evaporación 

por haz de electrones [11], deposición por capas atómicas (ALD por sus siglas en 

inglés) [12], [13], sputtering reactivo DC / RF [14],[15],[16],[17] entre otras. En cuanto 

al estudio de fases y microestructura, son relativamente pocos los reportes 

realizados hasta el momento, además de que dichos estudios no son profundos y 

sistemáticos. Song Xu et al. (2016) reporta el crecimiento de recubrimientos de TaN 

con cambios de fase de ‎ Ὕὥὔ a ‏ Ὕὥὔ a medida que aumenta el contenido de 

nitrógeno en la síntesis, destacando entre sus resultados estructuras uniformes y 
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películas bien adheridas a los sustratos, sin poros o cavidades visibles; además, el 

recubrimiento de Ὕὥὔ muestra un patrón estructural estriado a lo largo de la 

dirección de crecimiento, compuesto por granos equiaxiales. Por su parte, Wei-Lin 

Wang et. al, reportan crecimiento de películas de TaN casi amorfas cuando los 

contenidos de nitrógeno son muy bajos, evidentemente, el aumento en la 

concentración de nitrógeno en la película es beneficioso para una mejor 

cristalización. En este mismo orden de ideas, en otro trabajo [18] se observó que, 

con la variación de nitrógeno, pueden identificarse diferentes fases cristalográficas 

dominantes como Ὕὥὔ, ‏ Ὕὥὔ, y Ὕὥὔ  y además la presencia de algunas otras 

fases cristalinas más débiles. Hallazgos similares son reportados por S. Chaudhuri 

et al. [10]. En un estudio del estrés residual en función de la presión y la potencia 

de crecimiento de nitruro de tantalio [17] se halló que el esfuerzo residual comienza 

como un esfuerzo compresivo a bajas presiones de pulverización y cambia 

significativamente al estado tensil a medida que la presión aumenta, además, el 

efecto de la potencia de emisión sobre el grado de tensión residual en las películas 

es significativamente mayor en la región de estado de tracción (tensil). En las 

regiones de tensión de compresión, el aumento de la potencia produce un ligero 

cambio en la tensión residual de las películas. En el trabajo citado no se hace un 

estudio de las fases presentes en las películas obtenidas. La investigación del 

material nitruro de tantalio es poco amplia comparada con otros materiales, además, 

es de notar que los estudios más juiciosos se centran en evaluar las propiedades 

sin cuestionarse mucho sobre su microestructura y parámetros a controlar para 

obtener una deseada. Por esto es importante ampliar la investigación sobre estos 

aspectos para descifrar como controlar de manera efectiva los parámetros de 

deposición y así obtener materiales con microestructuras deseadas con 

propiedades específicas que permitan mayor eficiencia en aplicaciones particulares. 
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1.3. Técnica de producción de las películas delgadas 

La pulverización catódica (o sputtering) es una técnica de deposición de 

recubrimientos clasificada dentro de los procesos de deposición física en fase vapor 

asistida por plasma (PAPVD). Está basada en un bombardeo intenso de un material 

de deposición o blanco (también conocido como cátodo ya que está conectado al 

lado negativo de la fuente de alimentación de corriente continua) por iones 

producidos en una descarga eléctrica (de baja corriente y alto voltaje) en forma de 

plasma. 

Aunque no se conoce el mecanismo exacto, si se pueden comprender los 

procesos que tienen lugar durante el proceso. Si en el proceso de descarga, la masa 

del ion es menor a la masa del átomo de la superficie, la colisión entre el ion y el 

átomo se considera una colisión binaria (los átomos vecinos no intervienen en esta 

colisión). Habitualmente el ion incide en el blanco en dirección perpendicular a la 

superficie y así, la colisión es frontal y el ion se refleja hacia atrás mientras que el 

átomo de la superficie es empujado hacia atrás hacia el interior de la superficie. Si 

la masa del ion es mayor que la del átomo, al producirse la colisión, tanto el átomo 

como el ion se mueven hacia el interior de la superficie con una energía menor que 

la energía primaria del ion incidente pero mayor que las energías de la red 

superficial y entonces puede existir la probabilidad de producirse el desprendimiento 

de algunos átomos por colisiones secundarias. En cualquiera de los casos, los iones 

deben tener una energía suficientemente elevada, de tal manera que su interacción 

con la superficie del blanco pueda hacer que los átomos de la superficie sean 

arrancados para pasar a fase vapor. En el proceso de bombardeo de los iones, se 

produce, además de la pulverización del blanco, la emisión de electrones 

secundarios que son acelerados hacia el plasma. Dichos electrones tienen una 

energía suficiente para producir más iones mediante procesos de ionización en 

cascada por impacto con los átomos del gas, compensando la perdida de carga 

producida por colisiones; en este punto la descarga es automantenida. 

Comúnmente se utiliza como gas de descarga, un gas de masa elevada (por 
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cuestiones de costo dicho gas casi siempre es argón) con el fin de aumentar la tasa 

de pulverización del blanco. Las especies pulverizadas se depositan en sustratos 

que pueden estar ubicados en el ánodo o simplemente frente al blanco. El ánodo, 

en general es de acero inoxidable y por seguridad está conectado al potencial de 

tierra al igual que la cámara de vacío. 

Cerca de la superficie, tanto del blanco como del sustrato, ocurren fenómenos 

simultáneos responsables de las propiedades finales de las películas tales como 

expulsión de átomos neutros, compuestos o especies fragmentadas; emisión de 

electrones secundarios (es poco probable que esto ocurra pero no se debe 

despreciar este fenómeno porque es responsable de calentamiento del sustrato); 

expulsión de iones secundarios positiva o negativamente y cuyo efecto también es 

el calentamiento del sustrato; incremento de la temperatura y emisión de radiación; 

reacciones químicas y de disociación, y, implantación, difusión en estado sólido y 

cambios cristalográficos . En la figura 1.2 se muestra un esquema de los elementos 

básicos de un sistema de deposición de sputtering. 

 

Figura 1.3 Esquema general de la técnica de sputtering [19]. 

Las etapas del proceso de sputtering son: 

 Descarga eléctrica entre dos electrodos (donde el cátodo es el blanco) 

 Aceleración de iones positivos hacia el cátodo para bombardear la superficie 
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 Transferencia de momento cinético 

 Pulverización del blanco 

A diferencia de la evaporación térmica, en los procesos de sputtering la 

trayectoria de las partículas no es rectilínea debido a que, a las presiones de trabajo, 

el recorrido libre medio es de unos pocos milímetros. Los problemas de 

direccionalidad y homogeneidad del espesor de la capa depositada son menores 

que en la evaporación térmica debido a que los átomos evaporados pueden 

alcanzar el sustrato desde cualquier dirección después de sufrir una serie de 

colisiones en la atmosfera sputtering, en la cual pierden parte de su energía inicial. 

En el proceso de sputtering es posible pensar en que las partículas 

bombardeadas sean expulsadas en la misma dirección de las partículas incidentes, 

debido a la gran secuencia de colisiones que se presentan entre los átomos del 

blanco, que están unidos entre sí con una cierta energía de enlace. La expulsión de 

los átomos puede darse de dos formas; la primera ocurre por una interacción directa 

de baja energía en la que una partícula incidente impacta simultáneamente dos 

átomos de la superficie o golpea un átomo con cierta inclinación iniciando así un 

proceso de eyección, la segunda forma se da por una interacción de mayor energía 

en la que interviene un mayor número de átomos del interior en una colisión en 

cascada provocando la expulsión de átomos. En cualquiera de los dos escenarios 

se altera el estado de vibración de los átomos próximos a la superficie, produciendo 

disipación de energía en forma de calor (por esto es recomendable la refrigeración 

del cátodo). La energía de bombardeo producida por los iones del plasma es similar 

a la diferencia de potencial entre los electrodos y aunque parte de esta energía se 

pierde en colisiones en el gas de sputtering, la energía de los iones es lo 

suficientemente alta como para producir un daño en la superficie del blanco debido 

a que dicha energía es mayor que la energía de enlace de los átomos(alrededor de 

5-10 eV) y que la energía necesaria para producir un desplazamiento de los átomos 

interiores (~25 eV). Por su parte, se ha demostrado experimentalmente que la 
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energía de los átomos desprendidos del blanco obedece a una distribución de tipo 

Maxwell centrada en un máximo de 10 eV y una alta población en la cola energías 

mayores que da como resultado entonces una energía media del orden de 10 ï 40 

eV. Aun así, la energía de las partículas desprendidas depende de su velocidad, 

cuyo valor medio esta entre los σ y υ ὼρπ  con una pequeña dependencia de la 

masa del ion incidente. Finalmente cabe anotar que el rendimiento del sputtering, 

que se define como el valor medio de partículas desprendidas del blanco por 

número de iones incidentes, es un parámetro difícil de calcular con precisión 

teóricamente, pero se sabe que depende principalmente de la energía de los iones 

incidentes, el ángulo de incidencia, masas relativas de iones y átomos, estructura y 

orientación cristalográfica del blanco y el sustrato y, naturaleza del blanco. La 

velocidad es otro parámetro importante de este proceso y depende fuertemente de 

la presión y tipo de gas, tipo de blanco y densidad de corriente [20]. 

Es de resaltar que la técnica de sputtering fue desarrollada como técnica 

alternativa a la evaporación térmica en vacío debido a que esta presenta ciertos 

inconvenientes. En la actualidad es una de las técnicas de producción de 

recubrimientos más avanzada, usada y con mejores características para realizar el 

depósito de un gran número de materiales en forma de capa delgada, siendo 

incluso, en algunos casos, la única alternativa posible, gracias a destacadas 

ventajas tales como: 

 Deposición a temperaturas bajas (no es necesario calentar el cátodo) 

 Capacidad para pulverizar materiales de diversas naturalezas (entre 

ellos, materiales refractarios que, debido a su alto punto de fusión son 

difíciles de sintetizar mediante otras técnicas). 

 Al depositar mezclas o aleaciones, la composición del blanco permanece 

invariante. 
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 Buena adherencia de las películas debido a la alta energía con la que 

los átomos pulverizados pueden llegar al sustrato (que puede ser hasta 

de varias unidades de eV). 

 Fácil control de velocidad de erosión del blanco y por tanto velocidad de 

deposición (permitiendo controlar el espesor de las películas) por medio 

de la variación de la potencia aplicada en el proceso. 

1.4. Magnetrón sputtering DC reactivo 

Por medio de esta técnica se pueden pulverizar blancos puros o aleaciones en 

un gas reactivo puro o mezcla de gas reactivo y gas inerte o blancos de compuestos 

que se descomponen químicamente durante el bombardeo con iones de gas inerte. 

En la pulverización de blancos puros, el gas reactivo reacciona tanto con el material 

a pulverizar como con la superficie de sustrato. El proceso puede ser metálico, de 

transición o reactivo, dependiendo de la cantidad de gas reactivo empleado en la 

deposición. Las condiciones ideales de trabajo para esta técnica son bajas 

presiones de gas reactivo y altas velocidades de bombardeo del blanco; de esta 

forma se garantiza que la síntesis se de en la superficie del sustrato 

Esta técnica es muy usada en la actualidad en la investigación de nuevas 

propiedades (o el mejoramiento de las mismas) de materiales sintetizados por 

pulverización no reactiva, además, se ha popularizado significativamente en los 

últimos años gracias a factores como: capacidad de síntesis de películas delgadas 

de estequiometría y composición controlable a altas tasas de deposición [3], [21], 

[22]; es un sistema más sencillo y menos costoso que los sistemas RF (la aplicación 

de las técnicas de sputtering RF para pulverizar compuestos de carácter aislante o 

poco conductores, como por ejemplo óxidos y nitruros, plantea serias dificultades 

para alcanzar la estequiometría deseada), ya que generalmente los objetivos 

metálicos presentan buenas propiedades de conductividad eléctrica, por lo tanto se 

puede aplicar corriente continua ; se pueden producir películas de alta pureza, dado 

que los blancos elementales se purifican más fácilmente [23]; puede extenderse el 
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rango de potencias aplicadas sin temor a fracturar el blanco, dado que, al trabajar 

con blancos de metales puros y al ser estos buenos conductores térmicos, la 

refrigeración de estos blancos es más eficiente; la temperatura de deposición es 

inferior a σππЈὅ [24]. 

Aunque a simple vista, el sputtering reactivo parezca un sistema sencillo, 

involucra varios parámetros independientes que lo hacen complejo. Hay fuertes 

interacciones del gas reactivo tanto con la superficie del blanco como con la 

superficie de los sustratos a recubrir (esto se conoce como envenenamiento por 

objetivo). Se descarta la ocurrencia de reacciones en la fase gaseosa debido a que 

no se puede disipar el calor de neutralización, y así conservar simultáneamente el 

impulso y la energía en un sistema de dos cuerpos (por esta misma razón los iones 

no pueden neutralizarse en la fase gaseosa), así, solo es posible que sucedan las 

reacciones en superficies. Es apreciable un aumento súbito en las reacciones 

catódicas a determinadas velocidades de gas reactivo. 

En la síntesis de muestras estequiométricas por la técnica de sputtering reactivo 

se presentan ciertos inconvenientes inevitables debidos al fenómeno conocido 

como efecto de hist®resis, que surge como consecuencia de una ñcompetenciaò 

entre los procesos de pulverización del blanco y el recubrimiento de su superficie 

por productos de reacción. Todo el gas reactivo es captado por el material 

pulverizado cuando el flujo de dicho gas es bajo; con el aumento en el flujo de gas 

reactivo, se presenta un aumento en la presión dentro de la cámara y una 

disminución de la velocidad de deposición le la película; un aumento mayor en la 

presión de gas reactivo produce un aumento lineal en la presión, pero la velocidad 

de deposición ya no varía (esto es típico para el modo reactivo); la disminución de 

flujo de gas viene acompañada de una disminución de la presión de gas reactivo 

pero se retrasa el retorno al modo metálico debido a que la presión no disminuye de 

inmediato sino que se mantiene alta hasta que una capa compuesta en la superficie 

del blanco se elimine totalmente y así el metal queda expuesto para pulverizarse de 
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nuevo [25]. Éste fenómeno es indeseado porque ocasiona la producción de 

películas de diferentes estequiometrías y por lo tanto diferentes propiedades, motivo 

por el cual se han dedicado grandes esfuerzos en tratar de mitigar su efecto de la 

mejor manera [26]ī[35]. En la figura 1.4 se muestra un esquema del ciclo de 

histéresis producido por la pulverización DC. 

 

Figura 1.4 Comportamiento de histéresis de la pulverización catódica de gas reactivo [21]  

 

1.5. Difracción de rayos-X (XRD) [36], [37] 

1.5.1. Ejes cristalográficos, red reciproca y ley de Bragg 

Un cristal es una repetición en tres dimensiones de alguna unidad de ´átomos 

o moléculas. El esquema de repetición se define por tres vectores ὥρᴆ, ὥςᴆ, ὥσᴆ 

llamados los ejes cristalográficos. El paralelepípedo definido por los tres ejes ὥρᴆ, ὥςᴆ, 

ὥσᴆ es el volumen más pequeño que reproduce el cristal, este volumen se define 

como la celda unitaria y su volumen viene dado por ὠ ὥᴆϽὥᴆ ὥᴆ. Los índices 

de Miller se definen como un conjunto de números enteros (ὬὯὰ que definen un 

juego de planos cristalográficos equidistantes, uno de los cuales pasa a través del 

origen, y el próximo más cercano intercepta en 
ᴆ
, 
ᴆ
, y 

ᴆ
 sobre los tres ejes 

cristalográficos. 
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En términos de los ejes cristalográficos ὥρᴆ, ὥςᴆ y ὥσᴆ puede definirse un juego de 

vectores recíprocos ὦρᴆ, ὦςᴆ y ὦσᴆ, cada uno de los cuales es perpendicular al plano 

definido por los otros dos ejes cristalográficos con diferentes índices. También se 

define un conjunto de vectores a partir de los vectores recíprocos con las siguientes 

características: son perpendiculares a los planos atómicos definidos por los índices 

de Miller ὬὯὰ, forman una nueva red denominada la red recíproca, y el inverso de su 

norma da la distancia entre planos paralelos definidos por los índices ὬὯὰ.  

Los átomos o moléculas dispuestos en forma periódica en un cristal deben 

dispersar en fase los rayos-X en direcciones especificas condicionadas por las 

ecuaciones de Laue. La solución a estas ecuaciones son los vectores de onda 

perpendiculares a los planos atómicos definidos por los índices de Miller ὬὯὰ y 

construidos a partir de los vectores recíprocos ὦρᴆ, ὦςᴆ y ὦσᴆ, de donde puede 

encontrarse además el ángulo en el que los planos ὬὯὰ dispersarán en fase los 

rayos-X incidentes. 

Es conveniente expresar la ley de Bragg en forma vectorial usando los vectores 

de onda recíprocos perpendiculares a los planos atómicos con índices ὬὯὰ (ver 

figura 1.5), 

ίᴆ ίᴆ

‗
ὦ ᴆ 

donde ίᴆ y ίπᴆ son vectores unitarios en las direcciones de los haces primario y 

difractado respectivamente. Al formarse ángulos iguales entre los planos de 

difracción y los haces primario y difractado, se tiene que 

ᴁ
ίᴆ ίπᴆ

‗
ᴁ
ςίὭὲ — 

‗
 

tomando en cuenta que ᴁὦὬὯὰᴆᴁ
ρ

ὨὬὯὰ
, 

‗ ςὨ ίὭὲ —  

que es la forma usual de la ley de Bragg.[38] 
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Figura 1.5 Relaciones implicadas en la representación vectorial de la ley de Bragg 

 

1.5.2. Contribuciones de imperfecciones cristalinas en la 
difracción 

Los tamaños de cristalito pequeños contribuyen con el ensanchamiento de las 

intensidades en los patrones XRD. La amplitud del pico puede expresarse en 

términos del tamaño de los cristalitos, por lo tanto, la medición del ancho de un pico 

brinda un método simple para la determinación de tamaños de cristalito en un 

intervalo hasta aproximadamente ρππ ὲά. El primer tratamiento del 

ensanchamiento por tamaño de cristalito fue debido a Scherrer. Para la derivación 

de la ecuación de Scherrer se consideran cristales cúbicos de igual tamaño y libres 

de estrés, así que el ensanchamiento del pico se debe solamente al tamaño de 

cristalito pequeño. La ecuación viene dada por la 

expresión, 

‍ς—
ὑ‗

ὒὧέί  
     ρȢρ 

donde ‍ς— es el ancho a altura media (ὊὡὌὓ) del pico en el patrón de difracción, 

la constante ὑ toma valores entre 0,9 y 1. Aunque la ecuación de Scherrer se 

deduce para una muestra de cristales cúbicos, con frecuencia se aplica a 

ensanchamientos de los picos en cristales no cúbicos. No es una mala 

aproximación, si para cada reflexión con índices de Miller ὬὯὰ, el valor de ὒ se 
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interpreta como una dimensión promedio del cristal perpendicular a los planos 

reflectores [37], [38]. 

Además del ensanchamiento debido al tamaño de cristalito pequeño, siempre 

existen extraños ensanchamientos debidos a causas tales como el ancho de rendija, 

tamaño de las muestras, penetración en la muestra, enfoque imperfecto, entre otros. 

Todas estas fuentes externas de ensanchamiento se agrupan bajo el nombre de 

ensanchamiento instrumental. Para la corrección del ensanchamiento instrumental 

en el patrón de la muestra, es conveniente correr un patrón de referencia cuyo 

tamaño de cristalito sea suficientemente grande como para eliminar todo el 

ensanchamiento por el tamaño de cristalito. El patrón de referencia se corre bajo 

condiciones instrumentales idénticas a las de la muestra, de modo que el 

ensanchamiento de la referencia es exactamente el ensanchamiento instrumental 

en el patrón de la muestra [38]. 

Para considerar el ensanchamiento debido al estrés en los cristales, podría 

imaginarse un cristal compuesto de un número de pequeñas regiones en cada una 

de las cuales el espaciamiento entre planos es sustancialmente constante pero 

diferente del espaciamiento en regiones adjuntas. Esto causa la aparición en el 

patrón de difracción, de la suma de varias líneas definidas, ligeramente desplazadas 

una de la otra; así la única línea de difracción experimentalmente observable es la 

línea ensanchada que incluye la suma de todas las líneas definidas. Se puede 

encontrar una relación entre el ensanchamiento producido y la no uniformidad del 

estrés, mediante la expresión, 

‍ τ‐ὸὥὲ —       ρȢς 

donde ‍ es el ensanchamiento debido al estrés, y ‐ es el porcentaje de 

microdeformaciones [39]. 
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1.5.3. Método de Williamson-Hall 

Este método se basa en la diferencia existente entre el comportamiento de los 

efectos que causan el ensanchamiento con el orden de difracción. Para analizar 

estos ensanchamientos los parámetros más usados del perfil de ajuste son el ancho 

a la altura media (full width at half máximum, FWHM) y el ensanchamiento integral 

el cual está definido como la razón entre el área debajo del pico y su altura. El 

método Williamson-Hall esencialmente combina la ecuación de Scherrer con una 

expresión que determina la deformación aparente obtenida diferenciando la ley de 

Bragg [40], [41]. De este modo, y como lo muestra la ecuación (1.3), el 

ensanchamiento total debido a la muestra está formado por dos contribuciones 

debido al tamaño del cristalito y a la deformación, 

‍ ‍ ὧέί — ‐ίὭὲ —   ρȢσ 

Por lo tanto, un gráfico ‍ ‍ ὧέίὧέί —  versus ίὭὲ —  resulta en 

una línea recta, cuyo punto de intersección con la ordenada conduce a la longitud 

promedio de los cristalitos en la dirección perpendicular al vector de difracción. La 

pendiente de esta gráfica se relaciona con el valor promedio de las deformaciones 

locales en la red denominadas microdeformaciones; éstas constituyen un valor y 

proporciona una idea de qué tan fuerte es el efecto de la deformación en la red o 

como un límite máximo para la deformación interna. 

A pesar de su facilidad de empleo, incluido su uso en reflexiones superpuestas 

entre ellas, la principal limitación del método Williamson-Hall se debe a que éste 

consiste en un análisis semi cuantitativo que presenta un promedio de las 

contribuciones de tamaño de cristalito y micro deformación; aquél difícilmente 

deviene real, ya que comúnmente estos parámetros son mejor descritos por una 

distribución [40]. Asimismo, este método emplea únicamente las amplitudes de los 

picos de difracción, lo que comprende una limitada porción de información en 

perfiles con modificaciones (e.g. asimetría) [42]. Por otra parte, la ecuación 

considera generalmente perfiles Gaussianos y/o Lorentzianos, algo que no es 
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estrictamente cierto, y podría afectar la precisión de los resultados obtenidos [43], 

[44]. 

1.5.4. Las 14 redes de Bravais 

La red de Bravais de un cristal se refiere al esquema espacial de repetición 

expresado completamente por las longitudes y las direcciones de los vectores 

primarios de traslación ὥρᴆ, ὥςᴆ y ὥσᴆ. En la red más general, las tres longitudes y los 

tres ángulos son completamente arbitrarios. Este tipo de red se conoce como 

triclínica. Es importante observar que los cristales tienden a disponer elementos de 

simetría tales como centros de simetría, ejes de rotación y planos de reflexión. Es 

evidente que en la red triclínica no pueden existir ejes de rotación y planos de 

reflexión. Una red triclínica puede permitir un centro de simetría, pero no más 

que esto [38]. 

Con el objetivo de que una red pueda permitir otros elementos de simetría 

diferentes al centro de simetría, ciertas restricciones deben imponerse a los 

parámetros ὥ, ὥ, ὥ, ‌ , ‌  y ‌ . Considerando uno a uno los diversos elementos 

de simetría y sus combinaciones que comprenden en total 32 clases de cristales, y 

encontrando las restricciones las cuales deben imponerse a la vez a ὥ, ὥ, ὥ, ‌ , 

‌  y ‌ , son tabulados los diferentes tipos especiales de redes compatibles con 

las 32 clases de simetría. La tabulación guía a 14 restricciones totalmente distintos, 

conocidas como las 14 redes de Bravais. En la tabla 1.2 se presenta la simetría 

esencial para los siete sistemas cristalinos, pero, para cada sistema, diferentes 

arreglos de simetría son posibles. Tomando los diferentes grupos que pueden 

formarse combinando los diferentes grupos de simetría en las 14 redes de Bravais 

puede mostrarse que son posibles 230 arreglos diferentes. Cada uno de estos 

arreglos se denomina un grupo espacial y todos se listan y se describen en el 

volumen A de las Tablas Internacionales para Cristalografía [38], [45]. 

Los símbolos de la red dados a las redes de Bravais en la tabla 1.2 tienen los 

siguientes significados, 
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 P se refiere a la celda primitiva, donde hay un punto de red en cada esquina. 

 F se refiere a la celda centrada en las caras, donde un punto de red está 

centrado sobre cada cara, además a las esquinas de la celda unidad. 

 I es usado para la celda centrada en el cuerpo, donde un punto de red está en 

el centro de la celda en el interior de ésta, además de las esquinas de la celda 

unidad. 

 A, B, y C se refieren a las celdas centradas en la base donde los puntos de red 

están centrados sobre caras opuestas de la celda, además a las esquinas de la 

celda unitaria. (La cara A es la cara definida por los ejes ὥ y ὥ, la cara B está 

definida por los ejes ὥ y ὥ, y la cara C está definida por los ejes ὥ y ὥ). 

 R es usado para el sistema romboedral y se refiere a una celda primitiva. 

 

Tabla 1-2 Los siete sistemas cristalinos y las respectivas redes de Bravais 

╢░▼◄▄□╪ ╡▄■╪╬░ĕ▪ ▄▪◄►▄ ■▫▼ ▬╪►Ü□▄◄►▫▼ ▀▄ ►▄▀ ╢þ□╫▫■▫ ╡▄▀ ▀▄ ║►╪○╪░▼ 
ὝὶὭὧὰþὲὭὧὥ ὥ  ὦ  ὧ 

‌  ‍  ‎ 
ὖ 

ὓέὲέὧὰþὲὭὧὥ ὥ  ὦ  ὧ 

‌  ‎ ωπЈ, ‍ ωπЈ 

ὖ ώ ὅ 

ὕὶὸέὶὶĕάὦὭὧὥ ὥ  ὦ  ὧ 
‌  ‍ ‎ ωπЈ 

ὖȟὅȟὍ ώ Ὂ 

ὝὩὸὶὥὫέὲὥὰ ὥ  ὦ  ὧ 
‌  ‍ ‎ ωπЈ 

ὖȟὍ 

ὌὩὼὥὫέὲὥὰ ὥ  ὦ  ὧ 
‌  ‍ ωπЈ, ‎ ρςπЈ 

ὖ 

ὝὶὭὫέὲὥὰ ὥ  ὦ ὧ 
‌  ‍ ωπЈ, ‎ ωπЈ 

ὖ 

ὅόὦὭὧὥ ὥ  ὦ  ὧ 
‌  ‍ ‎ ωπЈ 

ὖȟὍ ώ Ὂ 

 

Por añadidura, el espaciamiento interplanar Ὠ  para una reflexión Ὤ ὬȟὯȟὰ, 

en el caso de una red cúbica (fase sal de roca ‏-TaN), está dado por la expresión 

      ρȢτ 

Ὠ , distancia interplanar obtenida de los patrones XRD utilizando la ley de Bragg. 
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ὬȟὯȟὰ, índices de Miller del plano en cuestión. 

ὥ, parámetro de red de la estructura cúbica simple. 

1.5.5. Coeficiente de textura 

El coeficiente de textura (TC) permite obtener información cuantitativa referente 

a la orientación cristalina preferencial. ὝὅὬὯὰ se define como, 

ὝὅὬὯὰ
В

    ρȢυ 

ὍὬὯὰ es la intensidad tomada de las medidas XRD para un plano ὬὯὰ e ὍὬὯὰ 

es la intensidad de referencia del plano ὬὯὰ tomada de los datos JCPDS [45], [46]  

1.6. Microscopía de fuerza atómica 

La microscopía de barrido por sonda, en inglés Scanning Probe Microscopy (SPM) 

hace referencia a un grupo de técnicas utilizadas para la caracterización 

morfológica, mecánica y química de superficies; en términos generales consiste de 

dos elementos: una sonda y un sistema de barrido controlado (sensible a la 

interacción existente entre la Sonda y la superficie) 

 

Formalmente la sonda puede ser un elemento de diversas características y puede 

interactuar físicamente con la muestra de diferentes maneras, algunas de las 

técnicas específicas son: microscopía de fuerza atómica de contacto, microscopía 

de fuerza atómica de no contacto (también conocida como microscopía de fuerza 

dinámica) microscopía de fuerza magnética, microscopía de modulación de fuerza, 

microscopia por detección de fase y microscopía de fuerza electrostática.  

 

Existen tres subdivisiones de la técnica de microscopía de fuerza atómica, la 

primera llamada modo de contacto, utiliza como sonda una micropunta que 
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interactúa directamente (sin ninguna influencia) con la superficie y se cuantifica la 

respuesta en términos de la deflexión de la viga que soporta la punta. Por otro lado, 

en el modo de no contacto, la sonda contiene una señal oscilante de manera 

perpendicular a la superficie, la cual es emitida a la frecuencia de resonancia de la 

viga que soporta la punta, generando así un patrón periódico de interacción entre la 

sonda y la superficie. En el modo de no contacto, la amplitud de la señal de 

oscilación es baja y esto causa que el modo se mantenga en el régimen atractivo 

de fuerza (ver figura 1), esta es la razón del nombre del modo de ñno contactoò; 

cuando se incrementa la amplitud de oscilación, la sonda alternará en  entre los 

estados de fuerza cero (lo cual se corresponde con estar demasiado alejado de la 

superficie) pasando a través del régimen atractivo y finalmente hasta el régimen 

repulsivo de fuerza, a este modo de operación se le denomina de contacto 

intermitente.  

 
Figura 1.6 Regímenes de operación de los modos de AFM   intermitente y de no contacto 

[47] 

 

 

En estos últimos dos modos de operación se deduce que la deflexión real en la viga 

que soporta la punta, depende de la interacción de la superficie con la sonda, y ésta 

es cuantificada al comparar la señal de salida (obtenida con un sistema de detección 

óptico) y la señal de entrada (Ver figura 1.7). 
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Figura 1.7 Esquema generalizado de operación de los modos de AFM de no contacto y de 

contacto intermitente [47] 

 

1.7. Evaluación de la resistencia a la corrosión 

 

1.7.1. Polarización potenciodinámica 

La corriente medida durante un experimento de polarización es función del potencial 

aplicado, éste involucra una transferencia de carga controlada en el ánodo y en el 

cátodo, y está regido por la expresión 

Ὥ Ὥ Ὡ Ȣ Ⱦ Ὡ Ȣ Ⱦ                ρȢφ 

 

Donde i es la corriente medida E es el potencial externo aplicado, Ὁ  es el 

potencial de corrosión, ‍ y ‍ son las pendientes Tafel catódica y anódica 

respectivamente. El potencial de corrosión se localiza en el punto donde las 

velocidades de las reacciones anódica y catódica es la misma, éste es denominado 

también potencial mezclado derivado de la teoría del potencial mezclado [48]. 
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1.7.2. Espectroscopía de impedancia electroquímica 

A través de esta técnica se excita el sistema con un potencial sinusoidal de amplitud 

pequeña constante en función de un rango de frecuencias, la respuesta del sistema 

para cada valor de la corriente será una señal sinusoidal que está fuera de fase con 

el potencial aplicado, la impedancia que es función de la frecuencia establece una 

relación con el potencial aplicado y la corriente de respuesta de acuerdo a la relación 

ὤύ
ὠύ

Ὥύ
                           ρȢχ 

 

Es posible analizar los resultados obtenidos en un sistema como se describe 

anteriormente, por medio de los diagramas de Bode, compuestos por las gráficas 

del módulo de la impedancia vs la frecuencia (donde Rp es la resistencia a la 

polarización, Ὑ es la resistencia de la solución electrolítica y C representa la 

capacitancia de algunos comportamientos capacitivos en la interfaz), y, el ángulo de 

fase entre la señal del potencial y la corriente vs la frecuencia. En la figura 1.8 se 

aprecian las curvas características de dichos diagramas. 
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Figura 1.8 Diagramas típicos de bode (a) Módulo de la impedancia y (b) ángulo de fase 
[49] 
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2. Cap²tulo 2: Detalle experimental 

 

2.1. Síntesis de las películas 

Las películas de TaN fueron crecidas en un sistema de magnetrón sputtering 

TORUSÈ 2ò Kurt-Lesker sobre sustratos de acero AISI-SAE 304. La superficie del 

sustrato fue preparada mediante un pulido mecánico hasta generar un terminado 

tipo espejo con el fin de disminuir la rugosidad. El equipo de magnetrón sputtering 

es mostrado en la figura 2.1. 

 

Figura 2.1 Magnetrón sputtering DC del Laboratorio de Física del Plasma. 

 

Posteriormente los sustratos fueron llevados a un baño en cuba ultrasónica para 

liberarlos de material particulado y orgánico y finalmente fueron puestos en el 

reactor. La presión base de la cámara fue de ψȢς ρπ Ὕέὶὶ. Al alcanzar dicha 

presión se ingresaron los gases, en un primer momento de solo Argón (con la 

finalidad de realizar un proceso de limpiado al blanco, plasma clean) y luego una 

mezcla de Argón y Nitrógeno para el proceso de deposición, con flujos constantes 
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de 22.5 y 2.5 centímetros cúbicos estándar por minuto (sccm) respectivamente a 

una presión de trabajo constante de 5 mTorr. El tiempo de deposición fue de 60 

minutos. En el cátodo se ubicó un blanco de tantalio con una pureza del 99.99% y 

en el ánodo se dispusieron los sustratos. La distancia entre los electrodos fue de 

aproximadamente 19,2 cm. El parámetro a variar en este trabajo fue la potencia. 

Los valores de potencia para la deposición se muestran en la tabla 2.1. 

Tabla 2-1 Variación de la potencia de síntesis de TaN. 

╜◊▄▼◄►╪ ╟▫◄▄▪╬░╪ ▀▄ ▀▄▬▫▼░╬░ĕ▪ ╦  

ρ ρςπ 
ς ρυπ 
σ ρφπ 
τ ρχπ 
υ ρψπ 
φ ρωπ 
χ ςππ 
ψ ςρπ 
ω ςςπ 

2.2. Análisis de fase y microestructura ï difracción de 

rayos X 

Las medidas de difracción fueron realizadas con un difractómetro Bruker D8 

Advance (figura 2.2) equipado con una geometría de haces paralelos por medio de 

un espejo de Göbel a la salida del tubo. La difracción que se llevó a cabo fue 

asimétrica con el haz incidente a ángulo fijo y el detector movible. La 

radiación utilizada fue la correspondiente a 1.5406 Angstroms correspondiente a la 

línea k alpha 1 de un tubo de rayos X de cobre, obtenida de alimentar el tubo con 

40 kV de aceleración y 40 mA de corriente en el filamento. El ángulo incidente fue 

de 4 grados y el rango de medición fue 30° a 80°. El paso angular se fijó a 0.02 

grados y el tiempo por paso fue de 5 segundos. El equipo se calibró con la muestra 

de Hexaboruro de Lantano (LaB6) 660C de la National Institute of Standards and 

Technology (NIST).  
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Figura 2.2 Difractómetro de rayos X Bruker D8 Advance. 

 

2.3. Análisis morfológico: Microscopía de fuerza atómica  

Para la caracterización morfológica de las muestras sintetizadas, se realizaron 

medidas superficiales con un microscopio de barrido por sonda (SPM), mostrado en 

la figura 3.3, en el modo de microscopia de fuerza dinámica (DFM) o no contacto, 

usando una punta de Si tipo N cuyo radio de curvatura de 6 nm, frecuencia de 300 

KHz y una constante de resorte (K) de 80 N/m. Se realizaron escaneos de υ υ ‘ά 

y ρ ρ‘ά, con una resolución de 512 pixeles x 512 líneas, y frecuencias 

recomendadas por el software del equipo. Este equipo se encuentra ubicado en el 

laboratorio de física del plasma de la Universidad Nacional de Colombia Sede 

Manizales. 
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Figura 2.3 Microscopio de barrido por sonda (SPM). 

 

2.4. Evaluación de la resistencia a la corrosión 

2.4.1. Medidas electroquímicas 

Se evaluó la resistencia a la corrosión de los recubrimientos y del acero desnudo a 

través de medidas de polarización potenciodinámica e impedancia electroquímica 

(EIS) por medio de un sistema convencional de tres electrodos: un electrodo de 

trabajo (WE) correspondiente al material de estudio (recubrimientos de TaN), un 

contraelectrodo (CE) de grafito y un electrodo de referencia (RE) de plata-cloruro-

plata; un ambiente agresivo de ὌὛὕ y una concentración de πȢυ ὓ; un área común 

para todos los recubrimientos de τȢω ὧά ; un peso equivalente de 2.792 calculado 

de acuerdo a la norma ASTM G-102 y una densidad de χȢψχπ . Para polarización 

potenciodinámica se utilizó un rango de potencial desde -0.5 hasta 1.5 V, con una 
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velocidad de escaneo de υȢπ , y para EIS una amplitud de potencial de ρπ άὠ y 

un rango de frecuencia desde ρ ὓὌᾀ hasta ρ άὌᾀ. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



 
 51 

 

3. Cap²tulo 3: An§lisis de resultados 

3.1. Difracción de rayos-X (XRD) 

3.1.1. Análisis de fases 

En la figura 3.1 se presentan los patrones XRD de las películas preparadas a las diferentes 

potencias de crecimiento. En todas las medidas, fueron identificadas solo las reflexiones 

asociadas a los planos atómicos ρρρ, ςππ, ςςπ y σρρ de la fase ‏-TaN (tarjeta 

cristalográfica JCPDS 49-1283 [1]), para valores de ς— iguales a συȟχ, τρȟφ, φπȟσ y χςȟςЈ 

respectivamente. Si bien se empieza a notar cierta cristalinidad en las muestras a), b) y c), 

esta no es muy clara, de modo que no se pueden cuantificar muy bien anchos, intensidades 

y posición de los picos, obteniendo resultados poco concluyentes. En consecuencia, se 

omite el análisis para dichas muestras. 

 Efectos de interdifusión son despreciables y por lo tanto la influencia de la superficie 

del sustrato en la formación y evolución de la fase en los diferentes planos, debido a que, 

al ser depositadas las películas a temperatura ambiente, los sustratos solo actúan como 

superficies planas para la deposición [2]. En la síntesis de TaN variando la presión parcial 

de nitrógeno, autores como H. B. Nie et al [2] y S. Xu et al [3], coinciden en sus hallazgos, 

reportando que a medida que aumenta el contenido de nitrógeno en el proceso de 

crecimiento, ocurre una evolución que va de una fase a-Ta a una fase d-TaN pasando por 

una fase hexagonal e-TaN, mostrando que la estructura d-TaN es una estructura estable en 

un amplio rango de concentración de nitrógeno. Resulta entonces llamativo en este trabajo 

el hecho de que, dado el bajo contenido de nitrógeno, el aumento de la potencia de 

crecimiento condujo a la obtención única de la estructura cúbica d-Ὕὥὔ. Sin embargo, V. F. 

Petrunin et al [4] reportan la fabricación exitosa de d-TaN mediante síntesis de alta 

temperatura autopropagante (SHS) a una temperatura de ρςππЈὅ; asimismo, Sung-II Baik 

y Young Woon Kim [5], por medio de medidas TEM, observaron que a medida que la 

potencia de crecimiento aumenta, se favorece la formación y buena definición de una 

estructura columnar correspondiente a la fase d-Ὕὥὔ, y además, que ésta se convierte en 

una fase dominante para altas potencias de crecimiento, incluso para distintas 

concentraciones de nitrógeno. Es claro entonces que existe una energía cinética mínima 
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para la formación de esta estructura, es decir que es una estructura caracterizada por altas 

energías de formación, incluso para nitruros de otros elementos como boro [6], titanio [7], 

molibdeno, tungsteno, renio, hafnio y circonio [8]. Por lo tanto, las altas potencias mejoran 

la movilidad de los iones, tanto de Ta como de ὔ , estabilizando la estructura como un 

régimen de alta temperatura, en donde se favorece una alta adsorción y difusión, así como 

una baja desorción de los átomos de nitrógeno que llegan al sustrato. 
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Figura 3.1 Patrones de difracción de rayos-X (XRD) de películas de TaN depositadas a 
diferentes potencias de crecimiento: ὥ ρςπ, b) ρυπ, ὧ ρφπ, Ὠ ρχπ, Ὡ ρψπ, Ὢ ρωπ, Ὣ ςππ, 

Ὤ ςρπ e Ὥ ςςπ ὡ. 
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Las distancias interplanares Ὠ  para las intensidades más representativas se 

muestran en la figura 3.2-(a). Una comparación, con los valores calculados a partir de la 

base de datos cristalográfica de referencia (ver apéndice A), permite observar en la mayoría 

de los casos, un estrés tensil para Ὠ , y un estrés compresivo para Ὠ . Sin embargo, el 

valor medio del parámetro de red, calculado tomando todos los picos indexados en cada 

patrón (ver figura 3.2 b)), evidencia estrés compresivo a ρχπ y ρψπ ὡ, tensil a ςρπ y  ςςπ ὡ, 

y un incremento general en su magnitud para una potencia creciente. En efecto, se ha 

reportado que la potencia de crecimiento produce una variación más significativa del estrés 

residual en las películas para los intervalos de estrés tensil, que para los de estrés 

compresivo [9]. Dado que nuestros experimentos fueron realizados a una baja presión 

parcial de nitrógeno, los iones energéticos tienen una trayectoria libre media considerable 

y un gran impulso con bajas colisiones lo que provoca entonces una tensión compresiva 

inicialmente en las películas, donde se puede esperar una estructura fibrosa y densa (como 

lo reportan Takuya Yoshihara y Katsumi Suzuki [10]); a medida que la potencia de 

crecimiento aumenta el número de colisiones también aumenta y se va pasando a un 

régimen tensil con una evolución microestructural con granos de columnas pequeñas con 

límites de grano de baja densidad en la interfaz película / sustrato, como lo reporta L. A. 

Clevenrger et al [11] 
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Figura 3.2 a) Distancias interplanares obtenidas a partir de la ley de Bragg, y calculadas 

para las reflexiones (111) (en círculos), y (200) (en triángulos). b) Parámetros de red 

obtenidos de los diagramas XRD. 
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3.1.2. Análisis microestructural y de textura 

Para el análisis microestructural, se utilizó el método Williamson-Hall, descrito 

anteriormente, usando un patrón de calibración proveniente de un espécimen de 

hexaboruro de lantano (ὒὥὄ). En la figura 3.3 se muestran los resultados obtenidos tanto 

para el tamaño de cristalito (cuadrados negros) como para la microdeformación (círculos 

rojos). Es posible observar un amplio rango de valores para el tamaño del dominio cristalino, 

el cual varía entre φπ y ρςυ ὲά. A media que aumenta la potencia, se evidencia una leve 

disminución de dicho parámetro hasta el valor mínimo υυȟτφ ὲά correspondiente a la 

muestra de ςππ ὡ; para valores superiores de potencia, el tamaño de cristalito aumenta 

hasta los valores máximos ρͯςτ ὲά). Podemos identificar tres comportamientos 

principalmente para el parámetro en cuestión, los cuales evidentemente son el incremento 

para los rangos 170-180 W y 200-210 W, disminución para el rango ρωπςππ ὡ e 

invariabilidad para potencias de ρψπρωπ ὡ y ςρπςςπ ὡ. 
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Figura 3.3 Tamaño de cristalito y microdeformaciones calculados a partir del método de 
Williamson-Hall [12]. 

La potencia aplicada al blanco generalmente está directamente asociada a la energía con 

la que las especies llegan al sustrato, dado que átomos de Argón altamente energéticos 

proveen energía cinética traslacional a los adátomos [13], [14], [15]. Es por esto entonces, 

que a medida que aumenta la potencia en procesos de deposición de sputtering, se espera 
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que se promuevan los procesos de difusión y por ende el crecimiento del tamaño de 

cristalito y la cristalinidad [16]. Este comportamiento corresponde, entonces, a dos regiones 

de la figura 3.3 donde el aumento de la potencia conlleva a dicho cambio. El crecimiento 

del cristalito relacionado con las potencias menores (ρχπ, ρψπ y ρωπ ὡ) está acompañado 

de una disminución de la microdeformación, que, aunque leve, está asociada a la 

desaparición de fronteras de dominio dado el favorecimiento en la cristalización del material. 

La disminución de tamaño de dominio cristalino que se observa entre las potencias de 190 

y 200 W, no constituye un comportamiento normal a los niveles de microdeformación 

mostrados en la figura. Esto implica que existe un mecanismo adicional a la difusión, que 

genera un refinamiento en el cristalito con baja microdeformación. H. N. Shah et al [17] ha 

manifestado que el aumento en la potencia, se asocia con el aumento en la densidad de 

flujo de las especies, y por lo tanto en el incremento en la frecuencia de colisión. Esto último 

resultaría en mayor pérdida de energía en los adatomos y por ende en una reducción en 

los procesos de cristalización de los cuales depende el tamaño de cristalito, sin 

comprometer variaciones en la microdeformación, considerando que el cambio de este 

último parámetro no es muy representativo, respecto a las potencias menores a 200 W. 

Finalmente, para los valores mayores de potencia, se evidencia un aumento tanto en la 

microdeformación como en el tamaño de cristalito. Para este último parámetro, dicho 

aumento puede estar asociado a que la potencia aplicada alcanza niveles donde se genera 

un flujo de alta densidad y energ²a de las especies, lo cual ñreactivar²aò el mecanismo de 

difusión y por lo tanto se alcanzan los tamaños de dominio cristalino más altos. Para el 

aumento de la microdeformación, otro mecanismo característico de los procesos de 

sputtering con alta energía de especies, debe ser acoplado al anteriormente descrito. Dicho 

proceso corresponde al bombardeo de especies reactivas y neutras contra el recubrimiento 

en crecimiento. Este proceso genera un desplazamiento por colisión de átomos en sus 

posiciones atómicas ideales creando defectos locales en el material [18], [19]. 

Por otra parte, en la figura 3.4 se muestran los resultados del cálculo de coeficiente de 

textura por medio del método de Harris descrito anteriormente. Las líneas punteadas 

representan los valores de coeficientes de textura para una muestra en polvo (de la base 

de datos) la cual no posee contribución por orientación preferencial desarrollada en el 

proceso de cristalización y por lo que actuará como referencia. En contraste con los 
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resultados obtenidos de la microestructura, de los mencionados resultados, no se 

evidencian las tres regiones caracterizadas por potencias ñbajasò, ñmediasò y ñaltasò. En 

este caso para la potencia de 170 W, se puede observar una disminución en la textura para 

la dirección <111>, favoreciendo una orientación a lo largo de <220>, mientras que el 

crecimiento en la dirección <200> no se ve alterada respecto a la referencia.  
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Figura 3.4 Coeficientes de textura calculados de las intensidades de los picos para las 
diferentes muestras. 
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Un aumento en la potencia genera un cambio considerable en la orientación respecto a las 

direcciones <111> y <200>, ya que, si bien no existe un favorecimiento en el crecimiento 

respecto a <220>, sí existe una fuerte orientación preferencial a lo largo de <111> 

resultando en la disminución representativa de la <200>. Para la potencia de 190 W, los 

coeficientes de textura se ajustan de forma muy aproximada a los correspondientes del 

patrón teórico. El aumento de la potencia a un valor de 200 W, genera un cambio abrupto 

en la orientación preferencial totalmente opuesto a la muestra de 180 W, ya que sin 

alteraciones representativas para la dirección <220> respecto al patrón, para esta muestra 

la orientación preferencial está dada para crecimientos direccionados a lo largo de la 

orientación <200> sacrificándose el crecimiento en la dirección <111>. Para las potencias 

de mayor valor, en el caso de aquella sintetizada a 210 W, existe una similitud respecto a 

la muestra de 200 W, pero no tan representativa, ya que existe, una disminución de la 

orientación a lo largo de <200> y un aumento tanto para <111> como para <220>. 

Finalmente, la muestra de 220 W, exhibe un crecimiento preferencial leve a lo largo de la 

dirección <200> con una correspondencia en la misma escala para <111>. 

Como se ha informado en otros reportes, la evolución de la textura está relacionada con 

una cristalización caracterizada por una baja energía de depósito y, por lo tanto, la evolución 

de la orientación preferencial se debe a recristalización de los granos que tienen la más 

baja energía de nucleación [20]. Es evidente entonces, al observar la figura 3.4 que hay 

una competencia en la conformación de las texturas que varía sin seguir un patrón definido 

con el aumento de la potencia, donde se rescata solo una tendencia a una buena definición 

de los picos correspondientes a las orientaciones (111) y (200) para altas potencias, debida 

a la tendencia hacia una conformación estructural de menor energía superficial [21], [22]. 

Dicha competencia en nuestro caso es debida a la energía de los iones incidentes y en 

menor medida a la relación de flujo de iones a metal (pudiendo variar por envenenamiento 

del cátodo), que ocasionan fuertes anisotropías en energías potenciales y difusión de 

especies móviles de superficie [23], donde posiblemente, hay una competencia entre la 

energía superficial y la energía superficial elástica. 

De esta forma, se identifica una buena difusión ligada a las altas energías de 

crecimiento que conllevan a una alta movilidad de las especies que se alojan en el blanco. 

Esto promueve una nucleación homogénea que conlleva a una buena cristalización de la 
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fase (donde se imponen en general las reflexiones para los ángulos menores asociadas a 

los planos (111) y (200)) a medida que aumenta la potencia de crecimiento y que se hace 

evidente con el aumento del tamaño de cristalito. No se evidencia en nuestros resultados 

una posible reevaporación del material depositado ni efectos de posibles agentes 

contaminantes. 

3.2. Microscopía de fuerza atómica (AFM) 

Fue realizado un análisis de espesor, rugosidad y tamaño de grano empleando la 

técnica de microscopía de barrido por sonda (SPM) en modo de microscopía de fuerza 

dinámica (DFM) o modo no contacto [24]. Para ejemplificar, en la figura 3.5 se presenta una 

imagen 3D correspondiente al espesor de la muestra crecida a una potencia de 210 W; los 

valores de espesor para todas las muestras se expresan en la tabla 3.1. Si bien, en general 

el aumento de la potencia de crecimiento y las bajas presiones influyen en un aumento de 

la tasa de deposición, y por lo tanto el espesor de las películas [25], [26], los resultados 

obtenidos en este trabajo no muestran una tendencia clara en la evolución del espesor; esto 

muy posiblemente se deba a que la pulverización catódica es un proceso complejo y no 

lineal que implica muchos parámetros interdependientes; particularmente, la inestabilidad 

del proceso puede producir un efecto de histéresis (descrito anteriormente) debido al 

envenenamiento del cátodo que puede afectar la tasa de deposición [27]. 

 

Figura 3.5 Imagen AFM en proyección isométrica del perfil de espesor de la muestra 

sinterizada a ςρπ ὡ. 
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Tabla 3-1 Espesores de las películas de TaN sintetizadas a diferentes potencias 

╜◊▄▼◄►╪ ╦  ╔▼▬▄▼▫► ▪□ ╓▄▼○░╪╬░ĕ▪ ▄▼◄╪▪▀╪► ▪□ 
ρςπ τφχ  τ 
ρυπ τςτ  ς 
ρφπ φωψ  τ 
ρχπ υχω  ς 
ρψπ σπσ  τ 
ρωπ υφπ  τ 
ςππ υςτ  χ 
ςρπ υψψ  ς 
ςςπ φτφ  τ 

 

Con la finalidad de recolectar información de la morfología de las películas de TaN en 

términos de la rugosidad superficial Rq (Rms) y el tamaño de grano, se analizaron 

micrografías de υ‘ά υ‘ά y  ρ‘ά ρ‘ά. A modo de ejemplo en la figura 3.6 encontramos 

las micrografías para áreas de υ‘ά υ‘ά y ρ‘ά ρ‘ά de las películas sintetizadas a 

210W. 

  
a) b) 

 
Figura 3.6 a). Micrografía de υ υ‘ά utilizada para obtener los valores de la rugosidad 
Rq (Rms) y b). Micrografía de ρ ρ‘ά utilizada para obtener los valores de los tamaños 

de granos 

Se observan superficies homogéneas, en donde se evidencia una rugosidad baja, de 

aproximadamente 11,19 ± 2,87 nm y un tamaño de grano uniforme con un tamaño promedio 

de 74,58 ± 1,33 nm para las películas crecidas a 210W. Los valores obtenidos de la 

rugosidad se encuentran en la tabla 3.2.  
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Tabla 3-2 Rugosidad Rq (Rms) de las películas de TaN sintetizadas por medio de la 

técnica magnetrón sputtering. 

╜◊▄▼◄►╪ ╡◊▌▫▼░▀╪▀ ╡▲ ╡□▼ ▪□ ╓▄▼○░╪╬░ĕ▪ ▄▼◄╪▪▀╪► ▪□ 
ρςπ τȟφςσ  ρȟσωω 
ρυπ ρπȟφω  σȟχχυ 

ρφπ ςςȟυφ  ωȟψω 

ρχπ χȟωφρ  ρȟστφ 

ρψπ ρχȟως  σȟχ 

ρωπ ρσȟυρ  σȟπωσ 

ςππ φȟφως  ρȟυχς 

ςρπ ρρȟρω  ςȟψχχ 

ςςπ ψȟςτψ ςȟχ 

No se presenta una variación significativa en la rugosidad de las muestras, 

obteniéndose bajos valores para la misma, debido a que las partículas pulverizadas tienen 

energía suficiente para una distribución uniforme de crecimiento de grano y por lo tanto 

superficies relativamente lisas con el aumento en la potencia de pulverización, como lo 

reportan Amalraj Peter Amalathas y Maan M. Alkaisi [28].  en las micrografías es apreciable 

en algunas zonas, los surcos que deja el pulido mecánico de los sustratos de acero ASIS-

SAE 304, como se aprecia en la figura 3.7, en donde se encuentran las micrografías de  

υ υАά y 3D de las micrografías de ρ ρАά de todas las muestras. De igual manera es 

posible observar cómo va desapareciendo una superficie amorfa a medida que se aumenta 

la potencia [29]. 
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a) 

 

d) 

 

g) 

 

b) 

 

e) 

 

h) 

 

c) 

 

f) 

 

i)  

 

 
Figura 3.7 Micrografías 2D de υ υАά y 3D de las micrografías de  ρ ρАά de la 

superficie de las películas crecidas a diferentes potencias a) 120W, b) 150W, c) 160W, d) 
170W, e) 180W, f) 190W, g) 200W, h) 210W e i) 220W. 

Igualmente, las medidas tomadas de AFM permiten extraer información de la 

morfología de las películas en términos del tamaño de grano como se muestra en la figura 

3.8. Los valores descritos en la tabla 3.3 fueron obtenidos de esta misma ilustración y hacen 

pensar, dada su similitud con los datos suministrados en la gráfica 3.7, en un camino libre 

medio corto para los adátomos, el cual conduce a una movilidad restringida, y a la 

consecuente generación de centros de nucleación con una orientación cristalográfica 

preferencial [30], [31].  


























