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0. INTRODUCCIÓN 

0.1 Motivación 

El estudio de nuevos materiales útiles para dispositivos ópticos ha sido siempre un tema 

de gran interés dentro de la comunidad científica. Tanto la síntesis y el crecimiento 

como los diversos métodos de modificación de las propiedades locales han sido el 

objeto de múltiples estudios debido a la posibilidad de combinar ambas en una única 

matriz sólida. Estos materiales generalmente son transparentes en el rango de 

ultravioleta a infrarrojo cercano. La introducción controlada de iones ópticamente 

activos permite disponer de las transiciones electrónicas que resultan muy útiles debida 

a su aplicación en el diseño de dispositivos ópticos (Capítulo 3). La modificación 

controlada del entorno de los iones activos permite adecuar estas transiciones a medida 

de la demanda debido a la aparición de nuevos procesos ópticos. Es por esto, que la 

caracterización óptica completa de nuevos materiales se debe de realizar tanto en los 

obtenidos por métodos convencionales como en las modificaciones inducidas. 

Para el desarrollo de esta tesis, se ha elegido como matriz de estudio el estroncio de 

bario y niobato (SBN). Los cristales de SBN han sido históricamente crecidos por 

métodos de Czochralski [1] o Bridgman [2] y dopados con diferentes tipos de iones 

como tierras raras [3] o metales de transición [4]. Las características de los cristales de 

SBN dopados han sido objeto de múltiples estudios ya que se ha considerado como un 

material muy prometedor para aplicaciones ópticas [5-7] (Capítulo 5). 

Para diferenciarnos de estos trabajos ya realizados, hemos elegido como método de 

síntesis el fundido. La ventaja principal de este método es que permite obtener vidrios 

precursores de nanocristales de SBN por un método económico y sencillo. Los 

nanocristales de SBN se pueden obtener mediante el tratamiento térmico adecuado del 

vidrio precursor, obteniéndose muestras vitrocerámicas (Capítulo 1). Durante el 
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desarrollo de esta tesis, se estudiarán las propiedades ópticas de los iones de tierras raras 

(Er3+, Nd3+, Ho3+, Tm3+ e Yb3+) en los vidrios precursores y en los vitrocerámicos 

obtenidos. En este punto, la caracterización óptica de los nanocristales de SBN dopados 

cobra un gran protagonismo ya que estas características nos permitirá concluir si nuestro 

material es útil o no como medio activo en un dispositivo óptico. 

Los procesos de modificación localizada se llevarán a cabo en las muestras vítreas con 

el objetivo de inducir la formación de nanocristales de forma local. Se utilizaron dos 

métodos de irradiación por láser con diferentes características: irradiación mediante el 

uso de láser continuo e irradiación mediante el uso de láser de femtosegundo. En ambos 

casos, los procesos de inducción a la cristalización son diferentes y se presentan en esta 

memoria (Capítulo 2).  

 

0.2 Contenido 

Este trabajo se ha estructurado en 8 capítulos donde los 5 primeros proveen todos los 

conocimientos teóricos necesarios para la presentación de los resultados experimentales 

de los 3 finales.  

 El capítulo 1 realiza una introducción a los materiales vítreos y vitrocerámicos, 

incluyendo el proceso de cristalización. 

 El capítulo 2 presenta los procesos de modificación de las muestras vítreas 

utilizados en esta tesis. 

 El capítulo 3 analiza las propiedades ópticas de los iones 4f interactuando con la 

matriz. 

 El capítulo 4 describe las técnicas experimentales y los equipos utilizados. 

 El capítulo 5 se centra en la caracterización de los cristales de SBN. 
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 El capítulo 6 recoge todos los resultados experimentales de las muestras vítreas, 

vitrocerámicas y modificadas con láser de las muestras de SBN dopado con 

iones de tierras raras. 

 El capítulo 7 expone las propiedades ferro-eléctricas del SBN obtenidas en las 

muestras vitrocerámicas dopadas con iones de Er3+. 

 El capítulo 8 presenta los resultados de las aplicaciones del SBN dopado con 

Er3+ como amplificador óptico. 

Finalmente se presenta el apartado de conclusiones generales de esta memoria. 
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0. INTRODUCTION 

0.1 Motivation 

The study of new materials to develop optical devices has received much attention in 

the research community. The synthesis, the growth and diverse methods of the local 

properties modification have been the object of multiple studies due to the possibility of 

combining both in one solid matrix. These materials are generally transparent in the 

ultraviolet to near infrared range. The controlled introduction of optically active ions let 

to have electronic transitions that are very useful due to their applications in the design 

of optical devices (Chapter 3). The controlled modification of the active ions 

environment can adapt these electronic transitions as demand to the emergence of new 

optical process. For that reason, the complete optical characterization of new materials 

must be done so much in the obtained ones for conventional methods as in the induced 

modifications. 

To develop this thesis, we have selected such as matrix the strontium barium niobate 

(SBN). The SBN crystals have been historically grown by Czochralski [1] or Bridgman 

[2] methods and doped with different kinds of rare earth ions [3] or transition metals 

[4]. The properties of the SBN doped crystals have been the object of much research 

because they have been considered very promising materials for optical applications [5-

7] (Chapter 5).  

In order to differentiate with the works which have been carried out, we have selected 

the melt quenching as growth method. The main advantage of this method is that let to 

obtain SBN nanocrystals from the precursor glasses by an easy and economy way. The 

SBN nanocrystals can be grown by an adequate thermal treatment from the precursor 

glass, obtaining glass ceramic samples (Chapter 1). During the develop of this thesis, 

we have studied the optical properties of the rare earth ions (Er3+, Nd3+, Ho3+, Tm3+ and 
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Yb3+) in the precursor glass and in the glass ceramic samples. In this point, the optical 

characterization of the SBN –doped nanocrystals played main role in order to conclude 

whether our materials are useful or not as active medium in an optical devices. 

The localized modification process will be carried out in the glasses samples in order to 

induce the nanocrystals local formation. We have used to irradiation process with 

different features: irradiation process by using a cw laser and irradiation process by 

using a pulsed Femtosecond laser. In both cases, the crystallization processes are 

different and they are presented in this memory (Chapter 2). 

 

0.2 Contents 

This work has been structured in 8 chapters where the first five gives the background to 

present the experimental results in the last three chapters.  

 The chapter 1 gives an introduction of the glass and glass ceramics materials, 

including the crystallization process. 

 The chapter 2 shows the process to induce the modification in glass samples 

used in this thesis. 

 The chapter 3 analyses the optical properties of the 4f ions interacting with the 

matrix. 

 The chapter 4 describes the equipment experimental techniques. 

 The chapter 5 is focused in the characterization of the SBN crystals. 

 The chapter 6 collects the experimental results of the SBN doped glass, glass 

ceramics and laser irradiated samples.  

 The chapter 7 shows the ferro-electric properties of SBN glass ceramic samples 

doped with Er3+ ions.  
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 The chapter 8 gives the results of the application of Er3+ doped SBN glass 

ceramic as an optical amplifier.   

Finally, it is presented the section of general conclusions of this memory.  
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1. VIDRIO Y VITROCERAMICO 

 

Las principales propiedades y características de los vidrios y vitrocerámicos en general 

son presentados como primer capítulo de esta memoria. Primeramente, se hace una 

revisión del estado vítreo partiendo desde su definición. Se exponen sus características y 

diferencias con respecto a otro tipo de materiales como los cristales. Se muestra la 

clasificación habitual de los vidrios atendiendo a su composición, comentando alguna 

de las aplicaciones de éstos. A continuación, se presenta de forma general el proceso de 

nucleación de cristales tras el cuál se introducen los vitrocerámicos. Finalmente, se hace 

un recorrido histórico desde la fabricación de los primeros vitrocerámicos y sus 

aplicaciones hasta llegar a los estudiados actualmente. 
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1.1 El vidrio 

Un vidrio se define como “un producto inorgánico fundido que se ha enfriado hasta un 

estado rígido sin experimentar cristalización”. Las diferentes definiciones que se 

encuentran en la literatura coinciden en considerar los vidrios como materiales con unas 

propiedades comunes, entre los que cabe destacar la ausencia de estructura cristalina de 

largo alcance [1]. En la figura 1.1 se presenta un esquema de la estructura de un cristal y 

de un vidrio del mismo compuesto, donde destaca la distribución ordenada de los iones 

del cristal frente a la del vidrio [2-3]. 

 

Figura 1.1. Representación esquemática estructural en dos dimensiones (a) de un hipotético cristal y (b) 

de un vidrio del mismo compuesto [2]. 

 

La transición desde una fase fundida hasta un vidrio sólido se llama transición vítrea y 

la temperatura que lo representa se escribe Tg. Esta transición reversible desde un vidrio 

hasta un fluido viscoso (o fundido) tiene lugar cuando el vidrio se calienta a una 

temperatura superior a Tg. La figura 1.2 representa el diagrama volumen-temperatura 

típico de formación de un vidrio [3]. 
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Figura 1.2. Variación del volumen de un determinado vidrio y cristal en función de la temperatura [3]. 

 

Durante el proceso de enfriamiento de un material fundido se observa una disminución 

continua del volumen (AB). Cuando se alcanza la temperatura Tm se produce la 

cristalización del material que viene acompañada de una brusca disminución del 

volumen (BC), seguido de una etapa de equilibrio termodinámico (CD). Este proceso 

tiene lugar cuando la velocidad de enfriamiento es lo suficientemente lenta. Ésta 

proporciona suficiente tiempo para que la estructura atómica del fundido se ordene 

liberando la mínima energía. 

En cambio, cuando el proceso de enfriamiento es rápido, ciertos materiales pueden 

sobrepasar la temperatura Tm sin que se produzca la cristalización (BE). De esta forma 

se obtiene un líquido subenfriado llamado fundido. El material se encuentra en un 

estado metaestable en el que basta una pequeña perturbación para que se produzca la 

cristalización. Si en este estado se aumenta el grado de subenfriamiento se llega a la 

temperatura de transición vítrea Tg, que se caracteriza por un aumento en la viscosidad 

de la sustancia que impide la agrupación ordenada de sus elementos. A partir de este 
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punto el proceso sigue una pendiente similar a la del cristal (EF), aunque ahora la 

energía interna del vidrio es mayor que la del cristal, por lo que no se encuentra en 

equilibrio termodinámico.  

 

Los materiales vítreos basados en materiales inorgánicos pueden clasificarse 

generalmente en: óxidos, calcogenuros, halogenuros, oxisales, oxinitruros y fluoruros. 

A nivel histórico e industrial, el grupo más importante es el de los óxidos ya que pueden 

prepararse ilimitadas muestras combinando dos o más de ellos en distintas 

proporciones. Los basados en SiO2 son los de mayor interés debido a la resistencia a 

ataques químicos, el pequeño coeficiente de dilatación térmica y la transparencia en el 

IR-cercano. Los vidrios de boratos presentan aplicaciones en la electrónica [4], en el 

tratamiento de desechos radiactivos [4], en láseres de estado sólido [5-6] y en materiales 

magnéticos [7]. 

En 1974, Poulain y Lucas [8] descubren los vidrios basados en ZrF4. Debido a su alta 

transparencia, durante mucho tiempo fueron considerados como los materiales más 

apropiados para el uso en componentes láser [9-10]. 

 

A partir del descubrimiento de los vidrios fluorozirconatos muchas otras familias de 

vidrios basadas en elementos de transición [11] o en metales pesados [12] han sido 

analizadas. Estos vidrios se han convertido en la segunda generación de vidrios de 

fluoruros para aplicaciones ópticas debido principalmente a su rango de transparencia 

en el IR (9-10 m) [13]. En la figura 1.3 se muestra el espectro de transmisión para 

diferentes vidrios [14]. 
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Figura 1.3. Espectros de transmisión para diferentes vidrios [14]. 

 

1.2. Cristalización 

La transformación de vidrio a cristal se produce vía nucleación o formación de 

gérmenes cristalinos de la nueva fase en equilibrio con el fundido. La nucleación puede 

ser homogénea, en la que la formación de los núcleos se produce por acumulación local 

y ordenada de un numero suficiente de moléculas del propio fundido para formar 

núcleos de cristalización, o heterogénea, en la que la presencia de impurezas, dopantes o 

defectos en el material favorecen la nucleación estable con más facilidad que en el caso 

homogéneo. 

Estos procesos tienen unas curvas de velocidades de nucleación y de cristalización que 

dependen de la capacidad de transporte y agrupamiento de los componentes. Los 

máximos de estas curvas no suelen coincidir, estando la primera situada a temperaturas 

más bajas (Figura 1.4). Esto puede dar lugar a diferentes tipos de núcleos según el 

tratamiento térmico seguido en el proceso.  
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Figura 1.4. Dependencia con la temperatura de la velocidad de crecimiento (U) y de nucleación (I). 

 

Normalmente, la nucleación se describe en términos del balance de energía libre entre la 

creación de un cristal nuevo y la nueva superficie asociada a este cristal. La formación 

de un núcleo más pequeño que un tamaño crítico causa un incremento inicial de la 

energía libre debido a la necesidad de crear una superficie y, por lo tanto, no es 

termodinámicamente favorable. A medida que los núcleos crecen, la energía libre 

alcanza un máximo y se vuelve negativa, dejando núcleos estables. Tanto la velocidad 

de nucleación I y de cristalización U dependen de la viscosidad  y de la energía libre 

G. La velocidad de nucleación se describe con la siguiente formula: 












2

3
1 exp

rr TT

gk
I




    (1.1) 

Donde k1 es una constante (valor típico 1030 dyne cm) y g es un factor relativo a la 

forma del núcleo (g = 16/3 para un núcleo esférico). La temperatura reducida Tr se 

define como: 

m
r T

T
T        (1.2) 
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y 
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Donde Tm es la temperatura de cristalización (figura 1.4). Los parámetros  y  vienen 

dados por; 
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H
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




3/12 )(
   

m

fM

RT

H
    (1.4) 

Donde NA es el número de Avogadro, VC es el volumen molar del cristal,  es la 

interfase liquido-cristal y HfM es la entalpía molar de fusión. Para no metales ()1/3 

toma valores entre 0.5 - 0.7. 

 

En el crecimiento de los cristales, inicialmente se forma una gran cantidad con un 

pequeño tamaño. A medida que transcurre el tiempo, algunos de ellos forman cristales 

mayores a expensas de los de menor tamaño. Como los cristales mayores crecen, el área 

alrededor de ellos se acota por los de menor tamaño. A este proceso se le denomina 

“Ostwald ripening” [15-16], por el que se favorece el crecimiento de los cristales de 

mayor tamaño frente a los menores y es un proceso espontáneo. Aunque cinéticamente 

la formación de los cristales de menor tamaño es más propicio, ya que nuclean más 

rápidamente, el crecimiento de cristales de mayor tamaño predomina ya que este 

proceso es más favorable termodinámicamente. Los cristales mayores, cuyo volumen 

sea superior a su superficie, representan un estado de mínima energía. Muchos cristales 

pequeños alcanzan el estado de mínima energía al agruparse para formar un cristal 

mayor que es lo que se observa en el proceso “Ostwald ripening”. 

La velocidad de crecimiento se expresa mediante la relación: 



16 


















 











m

fM

A RTT

TH

N

RT
fU exp1

3 2
   (1.5) 

Donde f es la fracción de área a la que se produce la transición de vidrio a cristal en la 

superficie del cristal y T = Tm-T. El proceso de nucleación puede ser completamente 

controlado si la velocidad de crecimiento y de nucleación están separadas tal y como se 

ve en la figura 1.4. Experimentalmente, es muy complicado estimar las velocidades de 

nucleación y crecimiento ya que muchos de los parámetros necesarios son difíciles de 

obtener. 

 

El conocimiento de la temperatura de transición de fase vítrea es uno de los parámetros 

fundamentales para la obtención de cristales en una muestra. En este sentido, el análisis 

térmico diferencial (DTA) y la calorimetría diferencial (DSC) es una herramienta útil 

para el estudio de reacciones o transformaciones de fases que tienen lugar en 

determinadas sustancias a alta temperatura. 

 

En la figura 1.5 se presenta una curva típica de análisis térmico propia de un vidrio. 

Primero se observa una pequeña depresión endotérmica provocada por una ligera 

absorción de calor a la temperatura correspondiente a la transición vítrea, Tg. A medida 

que aumenta la temperatura se encuentra un pico estrecho exotérmico indicativo de la 

cristalización, Tc. El número de picos que se encuentren de este tipo indican las posibles 

varias fases del material. A temperaturas mayores se encuentra una curva endotérmica 

correspondiente a la temperatura de fundido del material, Tm. De esta manera, el análisis 

térmico se presenta como un elemento esencial para la planificación de tratamientos 

térmicos, ya que no sólo indica el intervalo de temperatura en el que ocurre la 

cristalización sino también indica la máxima temperatura a la que puede ser calentado 
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para la formación del vitrocerámico sin que tenga lugar una cristalización total del 

material o el fundido de las fases cristalinas precipitadas.  

 

Figura 1.5. Curva típica de análisis térmico obtenida en un vidrio. Se muestra la temperatura de transición 

vítrea, de cristalización y de fundido. 

 

1.3. El Vitrocerámico 

Un vitrocerámico es “un sólido policristalino que contiene nano o micro cristales 

sumergidos en una matriz vítrea que se preparan mediante una cristalización controlada 

del vidrio”.  

En 1739, Raumer publicó un estudio sobre la cristalización en vidrios basados en silica 

obteniendo un material policristalino (porcelanas Raumer) mostrando bajas tensiones 

para aplicaciones prácticas. A pesar de que Raumer había logrado convertir el vidrio en 

un material policristalino, no pudo controlar el proceso de cristalización. Productos 

fabricados a partir de basaltos fundidos también pueden ser considerados como los 

antepasados de los vitrocerámicos, debido a que en el enfriamiento de estos materiales 

aparecían cristalizaciones espontáneas. Los efectos de la estructura de grano fino sobre 
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las propiedades también fueron establecidos para estos materiales y se introdujo el 

término "el activador de cristalización".  

 

El desarrollo de los vitrocerámicos fue promovido por un estudio sistemático de los 

cristales fotosensibles que era el objeto de la investigación conducida por Stookey 

(1949-1954) en “Corning Glass Works” en Estados Unidos [17-18]. En estos 

laboratorios, Stookey realizó un importante descubrimiento al calentar un vidrio 

fotosensible. Encontró que el vidrio, en lugar de fundirse se convirtió en un material 

opaco cerámico policristalino que presentaba una dureza y resistibilidad mecánica 

superior a la del vidrio precursor. 

Los vitrocerámicos basados en silicatos pertenecen a una clase de materiales de 

importante uso tecnológico. Por ejemplo, -cuarzo es usado por su baja expansión 

térmica, gran rigidez y conductividad térmica [19]. Gran parte de los vitrocerámicos son 

usados debido a estas propiedades, además de poseer interesantes propiedades 

eléctricas, magnéticas y ópticas [20-22]. 

 

Desde mediados de los años sesenta se estudian los vitrocerámicos basados en SiO2 [20-

21], mientras que a partir de los años ochenta se han intensificado los estudios de los 

procesos de desvitrificación en fluoruros de metales pesados. Ya en los noventa se han 

estudiado los procesos de desvitrificación controlada. Choi [23] y Szabó [24] 

caracterizaron una familia de vidrios fluorozirconatos denominada ZBYA. Santa Cruz 

[25] y Ribeiro [26] han trabajado en la desvitrificación controlada de la familia ZBLA 

dopada con iones lantánidos trivalentes. El proceso térmico produce un vitrocerámico 

en el que se mejoran las propiedades ópticas del dopante con respecto al vidrio original.  
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Vitrocerámicos transparentes producidos a partir de alumino-silicatos fueron 

primeramente usados para la fabricación de displays y medios de almacenamiento. Pero 

en los últimos años se ha incrementado el interés en otras aplicaciones ópticas. Los 

vitrocerámicos de fluoruros transparentes de tierras raras (FROGS), combinando la baja 

energía de los fonones de los fluoruros con la estabilidad térmica de los óxidos, 

muestran una mayor eficiencia en los procesos de conversión de energía infrarroja al 

visible que los vidrios precursores, debido a la incorporación de los iones de tierras 

raras a los cristales de fluoruros [27-28]. Wang y Ohwaki [27] reportaron la alta 

eficiencia de conversión de energía infrarroja a visible de este material 100 veces 

superior a la de su vidrio precursor.  

 

La proliferación en el estudio de los materiales vitrocerámicos responde a un creciente 

interés en la búsqueda de materiales adecuados para el desarrollo de dispositivos 

optoelectronicos que utilizan las transiciones intra-4f de los iones de tierras raras. El 

desarrollo de guías de onda de fibra óptica se perfila como una de las principales 

aplicaciones para materiales dopados con iones de tierras raras. En su trabajo, Tick [29] 

ha desarrollado un método de obtención una guía de onda monomodo con muy bajas 

pérdidas (10 dB/Km) en la ventana de telecomunicaciones situadas entre 1,3 y 1,6 m. 

Con estas pérdidas tan pequeñas los vitrocerámicos de oxyfluoruros se presentan como 

legítimos candidatos para su utilización y aplicación en dispositivos fotónicos. Además, 

ha sido posible obtener acción láser en vitrocerámicos de oxifluoruros. Samson [30] 

obtuvo acción láser eficiente en fibras ópticas basadas en estos vitrocerámicos dopados 

con iones de Nd3+.  
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Recientemente, el estudio de los vitrocerámicos se ha centrado en conocer la 

disposición final de los iones de tierras raras tras el tratamiento térmico, discerniendo la 

fracción de dopante que permanece en fase vítrea de la que reside en los nanocristales 

precipitados [31]. 

 

En los capítulos siguientes, se estudian los diferentes métodos de obtención de los 

vidrios y vitrocerámicos para la elaboración de esta tesis doctoral. 
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2. PROCESOS DE MODIFICACION DE MATERIALES.  

 

En este capítulo se abordan los diferentes procesos que se han realizado en la 

elaboración de esta tesis para la modificación estructural de materiales. Se introducen  

los procesos de cristalización de materiales por el uso de horno eléctrico e irradiación 

por láser continuo, cuyos resultados serán expuestos en capítulos posteriores. Además, 

se presenta el proceso de difusión térmica en sólidos, ya que es uno de los procesos que 

afecta en la cristalización inducida por irradiación láser. Los procesos de irradiación por 

láser pulsado también son introducidos en este capítulo como método de micro-

modificación de materiales. 
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2.1 Procesos de cristalización mediante el uso de hornos eléctricos 

La típica secuencia para la preparación de un vitrocerámico comienza con la nucleación 

de un pequeño volumen del vidrio seguido del crecimiento de cristales. Un ejemplo de 

tratamiento térmico convencional se describe en la figura 2.1. El vidrio inicial para la 

preparación del vitrocerámico se obtiene a partir del enfriado rápido del fundido de los 

componentes iniciales, como se comentó en el capítulo anterior. 

 

Figura 2.1. Diagrama convencional del tratamiento térmico. (1) Calentamiento del vidrio desde 

temperatura ambiente, (2) etapa de nucleación, (3) incremento de temperatura, (4) etapa de cristalización 

y (5) enfriamiento hasta temperatura ambiente. 

 

A continuación se realiza un tratamiento térmico como el mostrado en la figura 2.1 para 

la obtención del vitrocerámico que consta de varios pasos:  (1) primeramente, se calienta 

el vidrio desde temperatura ambiente hasta alcanzar la temperatura de nucleación. (2) 

En esta segunda etapa, la muestra permanece un tiempo a la temperatura de nucleación 

con el fin de aumentar la fuerza motriz. (3) Se incrementa la temperatura hasta la 

temperatura de cristalización. (4) En esta etapa, la muestra se encuentra a la temperatura 

de cristalización, superior a la de nucleación, para obtener una mayor velocidad de 
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crecimiento debido a una difusión mayor. (5) Finalmente, la muestra sufre un 

enfriamiento paulatino hasta alcanzar la temperatura ambiente. 

El tratamiento térmico es la etapa fundamental para la obtención de un vitrocerámico. 

La temperatura, la duración de este proceso y las velocidades de calentamiento son los 

factores importantes que se deben de controlar para la optimización de este proceso. En 

este sentido, el DTA es una potente herramienta para el estudio de reacciones o 

transformaciones de fases (ver figura 1.5), tal y como se comentó en el capítulo anterior. 

Para la formación de vitrocerámicos de SBN, primeramente se fijó la temperatura de 

desvitrificación en 620 ºC y a continuación se estudió en función del tiempo de 

tratamiento la formación de nanocristales. La transición de fase que se espera tras el 

tratamiento térmico puede observarse por difracción de rayos X como se muestra en la 

figura 2.2. Además de las dos bandas anchas típicas de estructuras desordenadas vítreas, 

existen varios picos intensos que corresponden al patrón de difracción de una fase 

cristalina.  

 

Figura 2.2. Patrones de Difracción de Rayos-X para el vidrio precursor y la muestra tratada térmicamente 

en función de la duración este tratamiento; (G) vidrio, (a) 1 hora, (b) 2 horas y (c) 3 horas. 



26 

Del análisis de estos patrones de difracción se puede concluir que las muestras que 

fueron sometidas a un tratamiento térmico de 2 y 3 horas completaron la formación de 

la fase cristalina, pudiendo identificarse todos los picos de difracción con la estructura 

típica del SBN, que se expondrá en capítulos posteriores. Finalmente, a partir de los 

patrones de rayos X se fijó el tratamiento a realizar en los vidrios precursores para 

obtener el vitrocerámico. Éste consiste en un proceso de 2 h a 620 ºC. 

 

2.2 Mecanismos de cristalización controlados y localizados mediante el uso de láser 

continuo 

Los procesos de irradiación láser sobre materiales han recibido mucha importancia 

debido a que esta técnica se considera como un nuevo proceso para inducir 

modificaciones o cristalizaciones en zonas localizadas de los materiales [1-3]. Para 

muchas aplicaciones ópticas resulta útil desarrollar técnicas para la micro-modificación 

de las propiedades de fluorescencia de los vidrios debido a un cambio en la distribución 

de los elementos combinado con un cambio en el entorno de los iones dopantes de los 

vidrios. Sato [4] indujo por irradiación, utilizando un láser continuo de Nd:YAG 

operando en 1064 nm, líneas cristalinas que consistían en una fase de Sm2Te6O15 sobre 

un sustrato vítreo de RO–Sm2O3–TeO2 (R: Mg, Ba). Honma [5-6], utilizando un láser 

similar, generó puntos y líneas de cristales en vidrios de Sm2O3–Bi2O3–B2O3. 

Este mecanismo se basa en la absorción por parte del dopante de la energía 

proporcionada por el láser. Ésta es transferida a la matriz por desexcitaciones no-

radiativas por parte de los iones dopantes, que causan un aumento en la densidad local 

de fonones lo que produce el calentamiento de la matriz [5].  
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En este tipo de experimento es importante conocer la fluencia de energía suministrada 

por el láser. Para ello es necesario conocer primero el tamaño del spot del láser 

focalizado. Se utiliza la siguiente expresión: 

2
1 d

f
d




       (2.1) 

Donde  es la longitud de onda de excitación, f la focal de la lente utilizada, d2 es el 

diámetro del spot del láser a la entrada de la lente y d1 es el diámetro del láser 

focalizado. Con este resultado y la energía suministrada por el láser se obtiene la 

fluencia utilizada. Típicamente, en este tipo de experimento se usarán lentes de baja 

focal (20 mm) con el fin de conseguir que la zona irradiada sea lo más pequeña posible 

(22 m), proporcionando una fluencia de 22 MW/cm2 a una potencia de 3.5 W.  

La temperatura que alcanza la muestra debido a la irradiación láser depende de varios 

factores como son la potencia del láser, el tiempo de irradiación, el calor específico, la 

conductividad térmica de la muestra y la concentración de dopante en la muestra [6]. 

Además, la cristalización inducida puede estar controlada por procesos de difusión de 

los iones constituyentes [7]. La cinética del crecimiento cristalino y la nucleación de los 

cristales de SBN es un problema complicado. Estos mecanismos han sido estudiados 

por T. T. Komatsu [8] que ha propuesto un modelo de cristalización opuesto al 

convencional. En la figura 2.3 se muestra este modelo.  
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Figura 2.3. Modelo para la cristalización en un vidrio. Proceso ①, cristalización usual. Proceso ②, 

modelo propuesto por T. T. Komatsu inducido por irradiación láser [8]. I y U son las velocidades de 

nucleación y cristalización respectivamente. 

 

En esta figura se muestra el modelo convencional de cristalización, indicado como 

proceso ①, y el propuesto por T. T. Komatsu [8], indicado como procesos ②. El primer 

proceso de cristalización es el descrito en apartados anteriores, donde la muestra se 

calienta desde baja a alta temperatura. El segundo proceso consiste en un proceso 

contrario al primero donde la muestra partiría de una zona de alta temperatura a otra de 

baja temperatura. En este caso, la cristalización se produciría por este proceso de 

enfriado.  

 

Como se ha comentado anteriormente, los procesos de cristalización pueden estar 

inducidos por el mecanismo de difusión de iones que es de origen térmico. En el 

siguiente apartado se expondrá la teoría de este proceso.  
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2.2.1 Proceso de Difusión 

La difusión en un fenómeno de transporte que ocurre espontánea e irreversiblemente 

cuando un gradiente de concentración se presenta en un sistema desequilibrado. La 

difusión puede ser definida como el mecanismo por el cuál la materia es transportada a 

través de ella misma. Como es un proceso físico espontáneo, que trata de llevar al 

sistema a un estado de equilibrio uniforme, está asociado con un incremento en la 

entropía y un decrecimiento de la energía libre de Gibbs. La variable física que sufre el 

transporte durante la difusión es la masa. Macroscópicamente, la materia es transportada 

desde una región de alta concentración hacia zonas de menor concentración resultado de 

un movimiento térmico, también conocido como movimiento Browniano en escala 

microscópica. 

Matemáticamente, la difusión puede ser descrita por la ecuación de difusión, que es una 

ecuación diferencial en derivadas parciales que describe las fluctuaciones en un material 

sometido a difusión y proviene de la “primera ley de Fick” enunciada en 1855. Esta ley 

expresa que el flujo de masa en una dimensión debido a la difusión es proporcional al 

gradiente espacial de la correspondiente concentración de soluto. Esta ley puede ser 

aplicada para cada variable espacial independientemente. Por lo tanto, el flujo de masa 

en tres dimensiones, que se describe con el vector J [mol/m2s], puede ser calculado 

utilizando el gradiente espacial de la concentración de soluto c [mol/m3] de acuerdo con 

la siguiente expresión:  

 cD
z

c
e

y

c
e

x

c
eDJ zyx 
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
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














  (2.2) 

La constante de proporcionalidad D es el coeficiente de difusión en unidades de m2/s. El 

signo negativo refleja el hecho de que el flujo de masa se dirige hacia menores 

concentraciones. Como se sabe del análisis vectorial, la divergencia de un vector 



30 

describiendo el flujo de una magnitud está relacionada con el cambio dependiente del 

tiempo de esta magnitud en un volumen infinito de elementos. Por lo tanto, como J 

describe el flujo de masa M en unidades de mol durante el proceso de difusión, la 

divergencia de J está relacionada con el cambio de masa M con respecto al tiempo. Este 

cambio también se expresa en términos del cambio local en la concentración según la 

siguiente expresión: 

dVJ
t

M 





      (2.3) 

Siendo:     

 J
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dV
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M 
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
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    (2.4) 

El flujo de J puede ser expresado por la expresión 2.5 conocida como “segunda ley de 

Fick” o “ecuación de difusión”, la cual describe la dependencia temporal de la difusión 

de una sustancia con la concentración molar c.  

cD
z

c

y

c

x

c
DJ

t

c 2
2

2

2

2

2

2






















 

  (2.5) 

Esta es una ecuación diferencial en derivadas parciales de segundo orden y relaciona el 

cambio en la concentración con la segunda derivada con respecto a las variables 

espaciales expresadas por el operador Laplaciano 2.  

El coeficiente de difusión D es una constante que describe cuanto de rápido o despacio 

puede un objeto difundirse a través de un fluido. Éste depende del tamaño y de la forma 

del objeto, además de la viscosidad  y  la temperatura T del medio cercano. Este 

coeficiente de difusión puede ser calculado utilizando la ecuación Stokes-Einstein: 

hR

kT
D

6
       (2.6) 
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Donde Rh es el radio hidrodinámico de la partícula y k es la constante de Boltzman. El 

coeficiente de difusión es dependiente de la temperatura y esta dependencia puede ser 

descrita en aproximación por la ecuación de Arrhenius, por: 

RT

EA

eDD


 0       (2.7) 

Donde EA es la energía de activación para la difusión, R es la constante universal de los 

gases y T es la temperatura absoluta. D0 es una constante para un sistema de difusión 

dado. Al incrementar la temperatura, el coeficiente de difusión aumenta, 

incrementándose el flujo de átomos.  

 

Los procesos de difusión en sólidos están más restringidos que en los líquidos y gases, 

debido a los enlaces que mantienen los átomos en las posiciones de equilibrio. Sin 

embargo, las vibraciones térmicas permiten que algunos de ellos se muevan. Existen 

dos mecanismos principales de difusión atómica en una estructura cristalina: el 

mecanismo de vacantes o sustitucional y el mecanismo intersticial. 

 
 
Mecanismo de difusión por vacantes o sustitucional. 

Los átomos pueden moverse en las redes cristalinas desde una posición a otra si hay 

suficiente energía de activación proporcionada por la vibración térmica de los átomos, y 

si hay vacantes u otros defectos cristalinos en la estructura para que ellos los ocupen. En 

la Fig. 2.4.a se ilustra el ejemplo de difusión por vacantes de un material en la estructura 

cristalina del mismo. Si un átomo cercano a la vacante posee suficiente energía de 

activación, podrá moverse hacia esa posición, y  contribuirá a la difusión propia de los 

átomos en la estructura. Esa energía de activación para la auto-difusión es igual a la 
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suma de la energía de activación necesaria para formar la vacante y la energía de 

activación necesaria para moverla.  

La difusión por vacantes también puede darse en soluciones sólidas. En este caso, la 

velocidad de difusión depende de las diferencias en los tamaños de los átomos y de las 

energías de enlace. 

 

 

Figura 2.4. Movimiento de los átomos en un material mediante procesos de difusión (a) por vacantes e (b) 

intersticial. 

 

Mecanismos de difusión intersticial. 

La difusión intersticial de los átomos en las redes cristalinas tiene lugar cuando éstos se 

trasladan de un intersticio a otro contiguo sin desplazar permanentemente a ninguno de 

los átomos de la matriz de la red cristalina (Fig. 2.4.b). Para que el mecanismo 

intersticial sea efectivo, el tamaño de los átomos que se difunden debe ser relativamente 

pequeño comparado con los de la red. Por ejemplo los átomos de hidrógeno, oxigeno, 

nitrógeno, boro y carbono pueden difundirse intersticialmente en la mayoría de las redes 

cristalinas. 
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En general, los procesos de difusión de iones dependen de varios factores:  

1. El mecanismo de difusión. Los átomos pequeños pueden difundirse intersticialmente 

en la red cristalina de solventes de átomos mayores, por ejemplo, el carbono en el hierro 

con estructura BCC o FCC. Los átomos de cobre pueden difundirse sustitucionalmente 

en una red solvente de aluminio ya que son aproximadamente del mismo tamaño. 

2. La temperatura a la cual tiene lugar la difusión afecta en gran manera al valor de la 

difusividad. Según aumenta la temperatura, ésta se ve también incrementada. 

3. Las imperfecciones cristalinas presentes en la región: la mayoría de las estructuras 

abiertas permiten una difusión más rápida de los átomos, por ejemplo, los limites del 

grano. Las vacantes en exceso incrementan las velocidades de difusión en metales y 

aleaciones. 

4. Otro aspecto muy complejo es la influencia de la concentración de los elementos que 

se difunden, ya que altas concentraciones de átomos de soluto afectarán la difusión en 

estado sólido. 

 

2.3 Procesos de modificaciones en  vidrios controlados mediante el uso de láser 

pulsado 

Varios años han transcurrido desde que se reportó por primera vez la modificación 

permanente del índice de refracción de un material vítreo inducida por la acción de un 

láser de femtosegundo [2,9]. En 1996, Davis [9] mostró que focalizando los pulsos de 

un láser de femtosegundo provenientes de un láser amplificado de Ti: zafiro se podían 

obtener directamente guías de onda escritas dentro de una matriz vítrea. En este mismo 

año, Mazur [10-11] encontró que la acción de un láser de femtosegundo podía inducir 

cambios en el índice de refracción del material para la construcción de dispositivos 

ópticos en 3 dimensiones. Desde ese momento hasta ahora, numerosas investigaciones 
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se han centrado en la modificación de materiales por la acción de láser de 

femtosegundo. 

Los procesos no lineales con pulsos de láser ultra-cortos han resultado ser una 

herramienta excelente para modificar una gran variedad de materiales transparentes 

permitiendo aplicaciones como la formación de memorias ópticas de tres dimensiones 

[10, 12] e imágenes multicolor [13], además escritura directa de guías de onda [14-16], 

acopladores de guías de onda y splitter [17-18], amplificadores de guías de onda [19] y 

redes de difracción [20-21].  

Cuando un láser de femtosegundo es focalizado en un material transparente, la energía 

es depositada en un volumen limitado alrededor del foco debido a la combinación de la 

absorción multifotónica y a una ionización por avalancha (Figura 2.5). Posteriormente, 

el fotoelectrón transfiere su energía a la red (Figura 2.6). Este proceso puede provocar 

un aumento de la presión y de la temperatura en la zona irradiada [22].  

 

Figura 2.5. Absorción multifotónica e ionización por avalancha. 
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Figura 2.6. Esquema del efecto de un láser de Femtosegundo en un material. 

 

Cuando se compara el resultado de un láser continuo con un láser pulsado [23], se 

comprueba que un láser pulsado de femtosegundo permite reducir efectos de difusión 

térmica debido a la cantidad de energía depositada en un periodo de tiempo muy 

pequeño, además se induce una gran variedad de procesos no-lineales asociados a la alta 

localización de los fotones del láser tanto en el espacio como en el tiempo. Como 

consecuencia de la deposición de energía por procesos de absorción no-lineales, se 

inducen modificaciones estructurales en el volumen irradiado. En el caso particular de 

los materiales vítreos, la cristalización puede ser inducida debido al exceso de energía  

proveniente del plasma en los alrededores del medio [24]. Como el fotoelectrón es 

generado sólo en la región focal, los procesos de cristalización inducidos por irradiación 

por láser de femtosegundo pueden ser considerados superiores en términos del control 

sobre la región del volumen modificada cuando se compara con la cristalización 

inducida por métodos convencionales (vía absorción lineal o tratamiento térmico [25]). 
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3. PROPIEDADES OPTICAS DE LOS IONES LANTANIDOS 

 

En este capítulo se presentan las aproximaciones y los modelos utilizados para la 

interpretación de los espectros ópticos de las tierras raras. Comenzando con una 

introducción sobre las características de los iones f n, estudiando su comportamiento al 

introducirlos en una matriz. Se analizan el tipo de interacciones posibles entre la tierra 

rara y el material, introduciendo los conceptos de probabilidad de transición, sección 

eficaz y tiempo de vida, entre otros. Se presenta la teoría de Judd-Ofelt para el análisis 

de estas transiciones. A continuación, se estudian las interacciones posibles del tipo ion-

ion, considerando diferentes procesos como son los procesos de transferencia de energía 

y upconversion. 
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3.1 Espectroscopia de tierras raras 

3.1.1. Iones de tierras raras 

Los iones f n están divididos en dos grupos; lantánidos y actínidos. Los lantánidos son 

un grupo de elementos que forman parte del periodo 6 de la tabla periódica. Estos 

elementos son llamados tierras raras debido a que se encuentran en forma de óxidos. El 

nombre procede del elemento químico lantano, que suele incluirse dentro de este grupo, 

dando un total de 15 elementos, desde el número atómico 57 (el lantano) al 71 (el 

lutecio). Aunque se suela incluir en este grupo, el lantano no tiene electrones ocupando 

ningún orbital f, mientras que los catorce siguientes elementos tienen el orbital 4f 

parcial o totalmente lleno. Estos elementos son químicamente bastante parecidos entre 

sí puesto que los electrones situados en orbitales f son poco importantes en los enlaces 

que se forman, en comparación con los p y d. También son bastante parecidos a los 

lantánidos los elementos itrio y escandio, debido a que tienen un radio similar y, al igual 

que los lantánidos, su estado de oxidación más importante es el +3. Éste es el estado de 

oxidación más importante de los lantánidos, pero también presentan el estado de 

oxidación +2 y +4. La abundancia de estos elementos en la corteza terrestre es 

relativamente alta, en minerales como por ejemplo la monazita, en la cual se encuentran 

distintos lantánidos e itrio. 

Los actínidos son un grupo de elementos que forman parte del periodo 7 de la tabla 

periódica. Estos elementos, junto con los lantánidos, son llamados elementos de 

transición interna. El nombre procede del elemento químico actinio, que suele incluirse 

dentro de este grupo, dando un total de 15 elementos, desde el número atómico 89 (el 

actinio) al 103 (laurencio). Estos elementos presentan características parecidas entre sí. 

Los de mayor número atómico no se encuentran en la naturaleza y tienen tiempos de 
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vida media cortos; todos sus isótopos son radiactivos. En la tabla periódica, estos 

elementos se suelen situar debajo del resto dando una tabla más compacta.  

 

Los iones lantánidos son utilizados como dopantes en las matrices sólidas de este 

estudio ya que son unos excelentes candidatos para la construcción de dispositivos para 

comunicaciones. Para caracterizar los niveles de energía asociados a las órbitas 

electrónicas 4f en las que se encuentran los electrones libres se utiliza la notación 

espectroscópica (2S+1)LJ donde 2S+1 da cuenta de la multiplicidad del spin, L momento 

orbital y J momento angular total. 

La interacción entre los electrones f y el entorno del ion es débil, debido al 

apantallamiento que producen los electrones de las capas 5s y 5d más externas (figura 

3.1). Como consecuencia los niveles de energía de las tierras raras son poco 

dependientes de la matriz en la que se encuentra el ion [2]. 

 

En 1964, Dieke publicó el diagrama energético de todos los iones trivalentes de tierras 

raras en tricloruro de lantano, lo que supuso un trabajo de 11 años de investigación. Este 

resultado se conoce como “diagrama de Dieke” y se utiliza en el estudio de la 

espectroscopía óptica para identificar los estados electrónicos de los iones en cualquier 

matriz. 
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Figura 3.1. Función de onda radial para los orbitales atómicos en las tierras raras [1]. El orbital 

ópticamente activo en las tierras raras es el 4f. 

 

Muchas de las transiciones radiativas entre sus niveles de energía están prohibidas por 

paridad del orden dipolar eléctrico, sin embargo, al ser introducidos los iones en 

material sólido, los entornos del mismo producen una perturbación en las funciones de 

onda asociadas a los estados 4f. Como resultado, se tiene que las emisiones se 

corresponden con líneas estrechas y la estructura del nivel varía muy ligeramente 

cuando se pasa de una matriz a otra para un mismo dopante. Por esto, el efecto del 

campo cristalino es tratado como una perturbación desde el punto de vista cuántico. 
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El Hamiltoniano que describe los efectos en un ion lantánido ópticamente activo que se 

introduce en una matriz de estado sólido, viene dado por [3]: 

H = Ho+H’+Hso+Hcc      (3.1) 

Los tres primeros términos corresponden al ion libre y representan la energía de los 

electrones en aproximación de campo central (Ho), H’ describe las interacciones 

electrón-electrón y Hso las interacciones spín-órbita. El termino Hcc es el hamiltoniano 

de campo cristalino que contiene la interacción del ion con la matriz. El hamiltoniano de 

interacción coulombiana electrón-electrón da lugar a una serie de estados (denominados 

térmicos) caracterizados por los números cuanticos L y S. Cuando se considera el 

hamiltoniano de interacción spín-órbita, éstos dejan de ser una buena base de 

representación y se introduce el numero cuántico J para designar los nuevos estados 

(multipletes). 

 

Figura 3.2. Desdoblamiento de los niveles de energía para las tierras raras 

 

El entorno cristalino que siente el ion en el sólido, representado por Hcc, produce una 

pequeña perturbación que se traduce en un desdoblamiento de los estados J en los 

llamados niveles Stark. El número de estos niveles depende de la simetría del entorno y 
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puede ser determinado mediante teoría de grupos [4]. Este hamiltoniano, Hcc, se puede 

expresar en función de las coordenadas electrónicas, ri, y nucleares, Rj como; 

 
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
i i j ij

j

j
jicccc

rR

Ze
RrHH

0

2

4
),(


  (3.2) 

Hcc describe la influencia del campo cristalino inducido por los ligandos sobre los 

electrones de valencia del ion. El primer sumatorio se extiende sobre los electrones (i) y 

el segundo sobre los iones vecinos (j). Zj es la carga del ligando. 

Para obtener los valores propios del hamiltoniano de la expresión (3.1) se distinguen 

tres casos: 

(a) Campo cristalino débil; H’, Hso >> Hcc. El hamiltoniano del campo cristalino es 

tratado como una perturbación. Tanto H’ como Hso se diagonalizan sin tener en 

cuenta la influencia del campo cristalino. Se utiliza la representación |LSJMJ> 

para obtener los elementos de matriz de Hcc. Esta aproximación es válida para 

los iones de las tierras raras donde los electrones 4f se encuentran apantallados 

por las capas electrónicas externas completas. 

(b) Campo cristalino intermedio; H’> Hcc > Hso. En esta aproximación, el 

hamiltoniano de campo cristalino se considera una perturbación sobre los 

términos 2S+1L del ion libre. Se utiliza la representación |LSMsMJ> para obtener 

los elementos de matriz de Hcc. El efecto de Hso se introduce como una 

perturbación de las anteriores. 

(c) Campo cristalino fuerte; Hcc>>Hso. En este esquema y dentro de la teoría de 

campo cristalino, la base que se utiliza se forma mediante combinaciones 

lineales de |nlmsml> que forman base irreducible del grupo puntual de simetría al 

que pertenece Hcc. Posteriormente se aplica la teoría de perturbaciones para 

calcular el efecto de la interacción de Coulomb entre los electrones dentro de las 
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configuraciones electrónicas. Se introduce el efecto de Hso como otra 

perturbación. Esta aproximación se utiliza para los metales de transición 3d y las 

transiciones configuracionales 4f  5d de las tierras raras. 

 

3.2 Transiciones 4f - 4f  

3.2.1 Reglas de selección 

Peacock recopiló en 1975 los distintos mecanismos que entran en juego para las 

transiciones dipolares eléctricas y se pueden resumir en los siguientes apartados [5]. 

 En los casos donde los sitios de simetría no son centros de inversión, el 

hamiltoniano de campo cristalino puede contener términos de paridad impar. 

Estas transiciones son dipolares eléctricas forzadas y se presentan por la mezcla 

de la configuración 4f con otra configuración de distinta paridad. 

 Las transiciones dipolares magnéticas están permitidas cuando no hay cambios 

en la paridad involucrada en el proceso. La intensidad de las transiciones 

dipolares magnéticas son comparables a las obtenidas por transiciones dipolares 

eléctricas forzadas. Algunas transiciones magnéticas dipolares satisfacen las 

siguientes reglas de selección. 

ΔS = 0                      

ΔL = 0                                                              (3.3) 

ΔJ = 0, ± 1        

(Transición prohibida J = 0 → J’ = 0) 

 

3.2.2 Análisis de intensidades: parámetros de Judd-Ofelt 

A partir de la absorción óptica (y la emisión) es posible determinar los niveles de 

energía del ion libre e identificarlos con ayuda del diagrama de Dieke. A través de un 



46 

análisis de las intensidades de absorción, se puede describir la influencia de la red sobre 

un ion mediante el uso de los parámetros de Judd-Ofelt [6-7]. 

Este análisis permite determinar las intensidades de línea para transiciones dipolares 

eléctricas forzadas, SDE, entre los estados J y J’ pertenecientes a la configuración 

fundamental 4f n. Para ello, se parte de tres aproximaciones básicas; 

- Las configuraciones excitadas están degeneradas. En general, estas 

configuraciones están desdobladas, pero la complejidad de las configuraciones 

valida la aproximación. 

- La diferencia de energía entre cada uno de los estados del sistema J y las 

configuraciones excitadas es igual. Esta aproximación es tanto válida cuanto 

mayor sea la energía de la configuración excitada. 

- Todos los niveles Stark del estado fundamental están igualmente poblados. 

Bajo estas condiciones, la intensidad de línea se puede expresar en función de los tres 

parámetros o coeficientes de Judd-Ofelt, 2, 4 y 6, y de los elementos reducidos de 

matriz de los operadores tensoriales U de rango t para el ion libre, mediante la 

expresión; 


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Los coeficientes de Judd-Ofelt son dependientes del sistema ion-matriz, mientras que 

los elementos de matriz son prácticamente independientes de la matriz en la que se 

encuentre el ion. Los elementos de matriz del operador U(t) para el ion libre se pueden 

encontrar en la literatura [8-10]. Las reglas de selección que resultan de la teoría de 

Judd-Ofelt para las transiciones dipolares eléctricas entre estados de la configuración 4f 

son [3]: 

0;6;6  SLJ       (3.5) 
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En las tierras raras también son posibles las transiciones dipolares magnéticas entre los 

estados 4f n. Para estas transiciones la intensidad de línea viene dada por: 

2

222

2

''2
16

)'';( JSLJ
cm

h
JJSDM 


                           (3.6) 

Los elementos de matriz del operador dipolar magnético L + 2S entre los estados J 

están tabulados por Carnall [8-9] para todas las transiciones de las tierras raras desde el 

estado fundamental. Las reglas de selección para las transiciones dipolares magnéticas 

vienen dadas por: 

0;0;1  SLJ       (3.7) 

Una característica importante de la teoría de Judd-Ofelt es que una vez obtenidos los 

tres parámetros de intensidad 2, 4 y 6, para un ion lantánido, se pueden usar para 

calcular las probabilidades de absorción y emisión entre cualquier par de niveles del 

sistema. 

El cálculo de los parámetros de Judd-Ofelt a partir de su definición es un problema 

complicado. El procedimiento normal para obtener estos coeficientes parte de las 

fuerzas de oscilador experimentales, calculadas mediante la expresión: 
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2 )(303.2
)'';(     (3.8) 

Donde m y e son la masa y la carga del electrón, c la velocidad de la luz, N es el numero 

de iones por cm3, d el espesor de la muestra, DO() es la densidad óptica en la longitud 

de onda  y  el factor de corrección para el índice de refracción de la matriz. En 

general, una transición intraconfiguracional no será de naturaleza dipolar eléctrica y 

magnética, sino que tendrá contribución de ambas. Por tanto, la fuerza de oscilador para 

una transición electrónica J’J’ se puede expresar en función de las contribuciones 

dipolares eléctrica y magnética de las intensidades de línea. 
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Los parámetros de Judd-Ofelt se obtienen finalmente mediante un ajuste que minimiza 

la desviación cuadrática media entre la fuerza de oscilador experimental y la calculada, 
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Siendo m el número de fuerzas de oscilador analizadas. Usando las intensidades de los 

parámetros de Judd-Ofelt muchas de las características espectroscópicas pueden ser 

determinadas como la probabilidad de emisión espontánea, los tiempos de vida 

radiativos, las fuerzas de oscilador, los “branching ratios” y la eficiencia cuántica de un 

nivel. La probabilidad de emisión espontánea A(J; ’J’) de la transición electrónica 

J’J’ viene dada por: 
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y el tiempo de vida radiativo se puede expresar como: 
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3.2.3 Secciones Eficaces 

La espectroscopia óptica estudia las transiciones entre estados electrónicos del ion 

activo debida a la irradiación en el rango óptico. Entre los distintos procesos que pueden 

tener lugar, hay que destacar la absorción, por la que los átomos absorben energía para 

pasar a un nivel energético superior, y la emisión, donde el estado final es de menor 

energía que el inicial cediendo energía. La absorción y emisión de luz en un sistema de 

dos niveles, puede ser tratada según los principios de la mecánica cuántica [11]. Los 
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intercambios entre las poblaciones de los niveles 1 y 2 están gobernados por las fuerzas 

de oscilador entre los niveles individuales. En la figura 3.3, se presenta la absorción y 

las transiciones de emisión de un sistema degenerado de dos niveles, donde el nivel 1 

tiene la degeneración g1 y el nivel 2 tiene la degeneración g2. 

 

Figura 3.3. Transiciones de emisión y absorción en un sistema de dos niveles. A21 representa la 

probabilidad de emisión espontánea, W12 de absorción y W21 de emisión estimulada.  

 

Con el objetivo de simplificar el resultado, se supone que tanto las probabilidades de 

transición como las poblaciones de los sub-niveles son iguales. Con estas 

consideraciones los coeficientes de Einstein se usan en la forma; 

221221112
1 )()( NBNANB

dt

dN      (3.13) 

112221221
2 )()( NBNBNA

dt

dN      (3.14) 

Donde N1 y N2 son las poblaciones del nivel 1 y 2, y () es la densidad de flujo de 

fotones [11]. B12 el coeficiente de Einstein para la absorción inducida, B21 es el 

coeficiente de Einstein para la emisión inducida y A21 el coeficiente de Einstein para la 

emisión espontánea. 

 En el caso general, cuando estos niveles están degenerados, g1 y g2 veces (m1 y m2 sub-

niveles, respectivamente), estas expresiones se extienden a la suma de cada uno de estos 
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sub-niveles. Con lo que la población del nivel 2 (Eq. 3.14) se puede expresar como 

suma de las siguientes contribuciones: 
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Donde A (m1, m2) y R (m1, m2)  es la probabilidad de emisión espontánea y de 

transición inducida entre los sub-niveles m1 y m2, respectivamente. Si ambos sub-

niveles están igualmente poblados, lo que implica que para el nivel 1, Nm1 = N1/g1 es 

similar para el nivel 2, Nm2 = N2/g2, donde N1 y N2 son las poblaciones totales del nivel 

1 y 2, se puede comprobar que: 
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Lo que permite escribir directamente: 

212121 BgBg         (3.19) 

El coeficiente de Einstein de emisión espontánea A21 se relaciona con B21 en la forma 

[12]: 
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Esta expresión implica que la emisión espontánea aumenta con el cubo de la frecuencia 

frente a la emisión estimulada.  

La sección eficaz de emisión y absorción se pueden relacionar con los coeficientes de 

Einstein de la siguiente forma [12]: 
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Donde g12 y g21 es la forma de línea de absorción y emisión, respectivamente [11]. 

Cuando la desexcitación radiativa es espontánea, la medida de la evolución temporal de 

la luminiscencia permite obtener información directa acerca de A21. Considerando que 

en el instante inicial t = 0 el número de centros en el nivel excitado 2 es cero, la 

población N2 (t) en cualquier otro instante entre t y t + dt se escribe: 
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Siendo rad el tiempo de vida radiativo correspondiente a la emisión espontánea del nivel 

2 al 1.  
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Combinando las ecuaciones (3.20), (3.21), (3.22) y (3.25), debido a la reciprocidad de 

los coeficientes de Einstein, el tiempo de vida radiativo se puede expresar en función de 

las secciones eficaces de emisión y absorción.  
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La sección eficaz de absorción o de emisión para una transición particular entre dos 

estados de un ion representa la probabilidad de que se produzca esa transición con la 

correspondiente absorción o emisión de luz. En términos de los coeficientes de Einstein, 

la sección eficaz de absorción viene dada por la expresiones anteriores (3.21) y (3.22). 
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Obtención experimental de la sección eficaz de absorción 

La probabilidad de la transición para un fotón es proporcional a la sección eficaz de 

absorción abs. La variación de la esta intensidad al atravesar un área desde z a z + dz 

es: 

Ndz
zI

dI
abs

)(
     (3.27) 

Donde N es la concentración de iones por cm3. Integrando en la variable z, la intensidad 

de la luz incidente es )exp()( 0 NzIzI abs  donde I0 es la intensidad inicial. La 

intensidad del haz de luz después de atravesar un área de una longitud d se conoce como 

la ley de Beer-Lambert; 
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0 )0()0()( dNd eIeIdI abs       (3.28) 

Donde  = absN es el coeficiente de absorción que tiene dimensión de inversa de 

longitud. 

 

Obtención experimental de la sección eficaz de emisión 

Existen dos técnicas principales para determinar la sección eficaz de emisión. El 

primero de estos métodos está relacionado con la absorción del estado fundamental y la 

fuerza de oscilador calculada. Se conoce como formula de Ladenburg – Füchtbauer. El 

segundo método se obtiene a partir de la relación de reciprocidad que existe entre los 

coeficientes de Einstein que describen las probabilidades de absorción y emisión. Éste 

es el método de McCumber. 

Las ecuaciones (3.22) y (3.26) constituyen la relación Ladenburg – Füchtbauer y 

permiten el cálculo de la sección eficaz de emisión y del tiempo de vida radiativo a 

través de la medida de la sección eficaz de absorción y del espectro de la transición. 

[13]. También se puede expresar en la forma [14]; 
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La relación Ladenburg – Füchtbauer requiere que todos los subniveles de un multiplete 

correspondientes a un estado superior o inferior estén igualmente poblados o que la 

fuerza de oscilador entre estos subniveles sean iguales. En el caso concreto de los 

niveles del ion erbio, esta relación no se cumple para los niveles Stark. Las fuerzas de 

oscilador en los vidrios son sensibles a los niveles Stark involucrados [15]. 

Una mejora al modelo de Einstein fue introducida por McCumber [16-17]. Esta teoría 

se basa en dos principios. La primera consiste en asumir que existe una distribución de 

población entre los niveles Stark debido a efectos térmicos. La segunda se relaciona con 

la energía de cada subnivel Stark, ésta debe de ser pequeña comparada con kBT, donde 

kB es la constante de Boltzmann y T es la temperatura. La relación entre la sección 

eficaz de absorción y de emisión acorde con la teoría de McCumber, se escribe: 

)/)exp(( KThEabsem        (3.30) 

Donde E es la energía de la transición entre los niveles de energía involucrados. 

Miniscalco y Quimby [15] demostraron la validez de la teoría de McCumber 

comparando las secciones eficaces de emisión calculadas según la ecuación (3.30) y las 

medidas experimentalmente en vidrios silicatos y fluorofosfatos dopados con erbio.  

 

Obtención experimental del tiempo de vida 

Los electrones que se encuentren en un estado excitado pueden decaer a los niveles 

inferiores de forma radiativa o no radiativa. A partir de los decaimientos temporales de 

la emisión se puede obtener la vida media de la población en este estado excitado. Este 

tiempo de vida se puede expresar como:  
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NRrad 
111

        (3.31) 

Donde rad es la vida media radiativa y NR es el tiempo de vida de desexcitación no 

radiativa. 

El tiempo de vida radiativo se calcula a partir de la teoría de Judd-Ofelt (3.12) e incluye 

procesos de transiciones electrónicos. Al tratarse de transiciones dipolares forzadas son 

del orden de micro- o mili- segundos [13]. 

Los tiempos de vida no radiativos pueden incluir procesos de generación de fonones, 

transferencia de energía entre iones... En general, son procesos dependientes de la 

temperatura. Además, dependen del acoplamiento entre las vibraciones de la red y de 

los estados del ion de tierra rara, por lo que influye la naturaleza de la muestra.  

 

3.2.4 Procesos de relajación multifononica 

El estudio de las relajaciones multifononicas implica emisiones simultáneas de uno o 

varios fonones. Cuando la energía de separación entre dos niveles cualesquiera se 

incrementa, el número de fonones requerido para esa transición se incrementa también y 

las probabilidades no radiativas decrecen. Estos procesos se pueden analizar por medio 

de la teoría de perturbaciones dependientes del tiempo. El modelo presentado se basa en 

la teoría de perturbaciones desarrollada por Risenberg y Moos [18] y sigue siendo 

aplicada por muchos investigadores. Ésta asume que sólo un tipo de fonones 

predominan en las transiciones no radiativas. La expresión para la dependencia con la 

energía del gap para 0 K es: 

)exp()0( ECKW         (3.32) 

Donde C y  son constantes positivas que dependen de la matriz y son independientes 

de la tierra rara y ΔE es la energía del gap entre los dos niveles involucrados.  
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La cantidad de fonones p requeridos para conservar la energía en un proceso de 

decaimiento multifononico entre los niveles de energía i y j de energías Ei y Ej, 

respectivamente, viene dada por [18-20]: 

 

EEE
p ji 




       (3.33) 

Y la probabilidad multifononica WNR se escribe [18-20]; 

 p
NR TnECTEW )(1)exp(),(       (3.34) 

Donde el primer término de la ecuación determina la probabilidad de la emisión 

espontánea de fonones mientas que el segundo determina la fuerza de la transición no-

radiativa estimulada por las vibraciones en la red de los iones a una temperatura distinta 

a 0 K. El parámetro n(T) es el número de ocupación de Bose-Einstein y da cuenta de la 

dependencia con la temperatura: 

1exp

1
)(











Tk

Tn

B

       (3.35) 

 

3.2.5 Procesos de transferencia de energía 

Una de las características más importantes de los materiales dopados con tierras raras 

son los fenómenos de interacción ion-ion. Cuando la concentración de dopante se 

incrementa, el espacio entre iones se reduce lo que favorece estas interacciones. Estos 

procesos se producen entre los mismos o distintos tipos de iones y dan lugar a diferentes 

interacciones. 

La interacción ion-ion debido a interacciones multipolares entre iones vecinos ha sido 

estudiada a lo largo de los años. El formalismo de la transferencia de energía entre iones 

incluyendo la interacción dipolo-dipolo fue introducido por Forster [21], mientras que 
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Dexter (1953) y Kushida (1973) derivaron las expresiones para las probabilidades de 

transición en función de la concentración [22, 23]. En este modelo, un ion es llamado 

donor (D) y otro aceptor (A). El donor es el ion en el estado excitado y el aceptor 

inicialmente se encuentra en un estado no excitado. La eficiencia de la transferencia 

entre el donor y el aceptor se define como [24]; 

DDA

DDA
D W

W








1

      (3.36) 

Donde WDA es la probabilidad para el proceso de transferencia y D es el tiempo de vida 

del ion donor. Hay que señalar que uno de los efectos de la interacción ion-ion es la 

reducción del tiempo de vida; 

)1( DDobs         (3.37) 

Donde obs es el tiempo de vida medido experimentalmente. Existen diferentes tipos de 

interacción ion-ion, los cuales serán estudiados en los siguientes apartados.  

 

Procesos de relajación cruzada 

En los procesos de relajaciones cruzadas la energía de decaimiento de un ion desde un 

estado excitado puede transferirse a un ion cercano que se encuentre en el estado 

fundamental [25-28] (figura 3.4). 

 

Figura 3.4. Relajación Cruzada 
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Este proceso fue también descrito por Dexter en su teoría de transferencia de energía 

[22], pero una descripción más completa la introdujo Inokuti y Hirayama [28]. La 

probabilidad de que se produzcan relajaciones cruzadas, depende de dos condiciones. 

La primera condición concierne a la cantidad de donores y aceptores. Un exceso de 

aceptores tiene como resultado una transferencia de energía directa del donor al aceptor. 

Con un exceso de donores, la energía es transferida principalmente por migración (se 

analizará posteriormente). 

La segunda condición para que se produzca este proceso tiene que ver con la 

temperatura de la muestra. Las relajaciones cruzadas pueden ser procesos asistidos por 

fonones [29-31]. Los fonones proporcionan una energía adicional para compensar el 

intercambio de energía en la transición. Una reducción de la temperatura reduce el 

número de fonones disponibles, lo que reduce la probabilidad de que se produzcan 

procesos de transferencia de energía. 

Tras el instante inicial en que han sido excitados una serie de donores en el material, la 

probabilidad de que el donor en la posición r


esté excitado en el tiempo t viene dada 

por la función ( r


, t);  

  



a
a trtrrrtr

t
),(

1
),(),(

 


    (3.38) 

Siendo ar


 la posición del aceptor. Desarrollando la expresión (3.38) para una 

distribución aleatoria de aceptores Inokuti y Hirayama [28] obtuvieron la evolución 

temporal de la emisión de donores I(t), proporcional a ( r


, t), tras un pulso de 

excitación: 
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
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
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
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




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     (3.39) 
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Donde  

S
DAA C

S
CQ /3)(

3
1

3

4 






       (3.40) 

Siendo (x) la función gamma, con S = 6, 8 o 10. La expresión (3.39)  fue obtenida por 

Inokuti y Hirayama [28], aunque anteriormente Forster [32] había analizado el caso de 

interacción dipolo-dipolo (S = 6) y había obtenido la solución a dicho problema 

expresándola en términos de la función error. Blumen [33] demostró que esta expresión 

obtenida por Inokuti y Hirayama para interacciones multipolares es válida sólo para 

tiempos largos y para concentraciones pequeñas de aceptor.  

 

Procesos de migración o de relajación por difusión  

Un ion en un estado metastable puede interaccionar con un ion cercano en el estado 

fundamental (figura 3.5). 

 

Figura 3.5. Migración de Energía 

 

Atendiendo a la manera en la que un donor se desexcita, se pueden distinguir tres casos 

limites.            

 Relajación directa (sin difusión) o relajación cruzada 

 Difusión rápida 

 Difusión-limitada por relajación 
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Los procesos de relajación directa o relajación cruzada, han sido analizados 

anteriormente. Los procesos de difusión rápida son mecanismos donde hay transferencia 

de energía entre un donor excitado y otro en el estado fundamental. Se repite la 

migración entre los donores hasta que llega a un aceptor y se relaje de forma directa. 

Estos procesos pueden ser rápidos si la separación entre donores es pequeña por lo que 

se favorece la transferencia de energía. Finalmente, en los procesos de difusión limitada 

la concentración de aceptores es pequeña. La velocidad de difusión de energía entre el 

sistema donor-aceptor es lenta pero comparable al tiempo de decaimiento intrínseco.  

 

En el modelo de difusión se estudia la densidad de donores excitados, ( r


, t), en el 

tiempo t y en la posición r


[34]:  

 



a
a trtrrrtrDtr

t
),(

1
),()(),(),( 2  


   (3.41) 

Donde D es el coeficiente de difusión que caracteriza la migración entre los donores,  

el tiempo de vida de los donores, )( arr


 es la probabilidad de transferencia de energía 

entre un donor excitado hacia un aceptor en la posición ar


. 

La solución general para la ecuación (3.41) no ha sido encontrada y, por tanto, se han 

desarrollado diferentes aproximaciones. En el limite t  , el modelo de difusión 

predice que I(t) es de la forma; 





  tW

t
ItI DIF

exp)0()(     (3.42) 

Donde [35]; 

sADIF DaCW 4       (3.43) 

Siendo CA la concentración de aceptores y as una constante denomina longitud de 

“scattering”.  
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Conociendo la solución para t   dada por (3.42) y utilizando aproximantes de Padé, 

Yokota y Tanimoto obtuvieron para el decaimiento de la luminiscencia para una 

interacción donor-aceptor de tipo dipolo-dipolo (S=6): 























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4/32
2/12/1
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50.1587.101
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3

4
exp)0()(

X

XX
tCC

t
ItI DAa 


    (3.44) 

Donde X = DCDA
-1/3 t2/3. 

 

Una generalización de la expresión de Yokota y Tanimoto para interacciones donor-

aceptor de tipo dipolo-cuadrupolo (S=8) y cuadrupolo-cuadrupolo (S=10) fue obtenida 

por Martín [36] partiendo del modelo propuesto por Allinger y Blumen [37] y utilizando 

aproximantes de Padé al igual que en el desarrollo de Yokota y Tanimoto. Esta 

expresión viene dada por: 
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 (3.45) 

Como se puede comprobar, para la interacción dipolo-dipolo (S=6) se llega a la 

expresión (3.44) obtenida por Yokota y Tanimoto. Los coeficientes obtenidos para el 

aproximante de Padé están expresados en la tabla 3.1 [36]. 

 

S a1 a2 b1 

6 10.866 15.500 8.743 

8 17.072 35.860 13.882 

10 24.524 67.909 20.290 

Tabla 3.1. Valores de los coeficientes de Padé para distintas interacciones. 
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Procesos de upconversion 

Los procesos de upconversion permiten convertir de forma eficiente radiación incidente 

en luz de mayor energía [38]. Este fenómeno fue descubierto independientemente por 

Auzel [39, 40] y Ovsyankin y Feofilov [41] a mediados de los años 60. Sin embargo, el 

estudio de nuevos mecanismos de upconversion y el desarrollo de nuevos materiales 

donde este fenómeno está presente, continúa siendo una rama de investigación que 

posee una gran actividad y atrae un gran interés por sus posibles aplicaciones. Entre 

ellas hay que destacar su utilización como materiales láser [42], marcador biológico 

[43], fósforos [44], dispositivos de imagen [45], mejora en eficiencia de células solares 

[46]. Sin embargo, para algunas aplicaciones como lograr un buen amplificador óptico, 

estos procesos constituyen un mecanismo de pérdidas, puesto que los fotones 

absorbidos por el material pueden ser “perdidos” como calor o emitidos en una longitud 

de onda diferente a la deseada, por lo que son procesos que se tratan de reducir al 

mínimo. 

 

Los mecanismos de upconversion dan lugar a las emisiones de fotones con una energía 

superior a la cual se excita. Consisten en la acumulación de fotones que inducen 

sucesivas excitaciones en los iones los cuales se desexcitan de manera radiativa 

emitiendo fotones de mayor energía. Existen diferentes mecanismos que dan lugar a 

esta conversión de energía; 

- Transferencia de energía desde un ion excitado por radiación hacia otro ion 

activador vecino. De este modo, el ion excitado pueden transferir su energía a un 

ion aceptor excitándolo a un estado de energía superior. Este mecanismo es 

conocido como upconversion por transferencia de energía (ETU). En la figura 

3.6 se muestran algunos posibles procesos de transferencia de energía entre 
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iones cercanos. En estos ejemplos un primer ion cede su energía a otro que se 

encuentra en un estado excitado para promocionar los electrones hasta un nivel 

superior.  

 

Figura 3.6. Mecanismos de upconversion por transferencia de energía entre dos iones 

 

- Absorción de fotones incidentes por parte de un mismo ion. Mediante este 

mecanismo, un fotón incidente excita al ion y seguidamente absorbe otro foton 

que provoca una segunda excitación. Este mecanismo es conocido como 

absorción de estados excitados (ESA). Este proceso requiere que el tiempo de 

vida de este nivel energético intermedio sea lo suficientemente largo para que 

los electrones puedan ser promovidos a un estado superior resonante con la 

energía del fotón incidente (figura 3.7). 
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Figura 3.7. Procesos de absorción de estados excitados 

 

- Procesos cooperativos de luminiscencia por los cuales dos iones excitados dan 

su energía a otro o se desexcitan simultáneamente emitiendo un fotón con una 

energía equivalente a la suma de ambos procesos individuales. 

 

La importancia de los procesos cooperativos frente a la transferencia de energía ha sido 

analizada teóricamente por Miyakawa [47] y Kushida [23]. De estos trabajos se 

concluye que las transiciones cooperativas son mucho menos eficientes que los procesos 

de upconversion por transferencia de energía, dándose éstos en los casos en los que la 

absorción de estados excitados y la transferencia sean despreciables.  
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4. EQUIPOS Y TECNICAS EXPERIMENTALES 

 

En este capítulo se presentan las principales técnicas de medida utilizadas en esta tesis 

junto con los equipos utilizados en función de las propiedades a determinar en la 

muestra. Además, se presentan detalladamente dos de los montajes desarrollados como 

son el de microscopía confocal y el de amplificación óptica.  
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4.1. Propiedades ópticas 

4.1.1. Absorción Óptica 

Los espectros de absorción se obtuvieron con ayuda de un espectrofotómetro. La 

medida experimental viene dada en función de la transmitancia, T, o de la densidad 

óptica, D.O., de la muestra. Estas magnitudes están relacionadas a través de la 

expresión: 

TI

I
OD

1
log

),(

),(
log.. 0 




 (Adimensional) (4.1) 

Donde I0 y I son las intensidades de la radiación electromagnética a la entrada y salida 

de la muestra, respectivamente. En general, estas intensidades dependen no sólo de la 

longitud de onda, sino también de la polarización de la radiación incidente, , aunque si 

la muestra es amorfa (vidrio) se utiliza luz isótropa. Se pueden relacionar entre sí en 

función del coeficiente de absorción  (, ), y del espesor de la muestra, d. 

deIdI  )0()( 0       (4.2) 

Con lo que la relación entre la densidad óptica y la transmitancia queda de la forma: 

303.2
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



     (4.3) 

Las medidas de absorción óptica en el rango UV-visible-IR cercano fueron realizadas en 

un espectrofotómetro de doble haz (PERKIN ELMER LAMBDA 9). Este equipo cubre 

un rango de longitudes de onda desde 190 nm hasta 3200 nm con una resolución de 0.5 

Å en UV-visible, y permite medir directamente valores de densidad óptica, entre 0 y 5, 

con una sensibilidad de 1 x 10-3 utilizando uno de los haces como referencia para medir 

la intensidad incidente. 
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4.1.2. Luminiscencia 

Conocida la energía necesaria para producir una absorción determinada, se puede 

promocionar un gran número de iones lantánidos ópticamente activos a un estado 

excitado. En esta situación, se pueden estudiar cuales son los canales de desexcitación 

de estos iones hasta el nivel fundamental. Se utilizaron diversas fuentes de energía para 

estos propósitos que se comentarán a continuación. 

 

Para las medidas de emisión en excitación estacionaria se utilizó un láser continuo de 

Argón (BEAMLOK) de 10 W de potencia tanto en configuración de monolínea como 

multilínea. Este láser también se utilizó en los procesos de irradiación láser debido a las 

altas potencias que se pueden alcanzar. Para este tipo de medidas, también se utilizaron 

diversos diodos láser de 532 nm de 2 W de potencia máxima. 

         

Figura 4.1. Láser continuo de Argón acoplado a un láser continuo de Titanio: zafiro. 

 

Para las medidas de upconversion se excitaron las muestras con un láser continuo de 

Titanio: zafiro (3900S) bombeado por el láser de Argón, con una emisión sintonizable 

en el rango de 720 a 960 nm.  Además, de diversos diodos láser de 800, 950 y 980 nm 

de 2 W de potencia máxima. 

Las medidas en régimen de excitación pulsada se realizaron con un láser Nd: YAG 

(CONTINUUM SURELITE I-20) con pulsos de 5 ns y 100 mJ de energía máxima, con 
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un doblador de frecuencia para obtener radiación de 532 nm a partir de radiación a 1064 

nm (figura 4.2). Este láser, a su vez, también se utilizó como fuente de bombeo para un 

láser de flujo de colorante (LAMBDA PHYSIK: SCANMATE 1) con resolución de 

0.15 cm-1. Utilizando diferentes colorantes es posible abarcar el rango desde 550 nm 

hasta 1030 nm con una eficiencia que varia entre 10 y 30%, dependiendo del colorante 

utilizado. 

 

Figura 4.2. Láser pulsado de Nd: YAG con doblador de frecuencia. 

 

También se utilizó un oscilador paramétrico óptico, OPO (EKSPLA NT-342/3/UVE) 

que permite obtener luz láser pulsada de alta potencia desde 210 nm hasta 2300 nm con 

pulsos de 9 ns.  

 

Figura 4.3. Oscilador paramétrico óptico, OPO 

 

La radiación emitida por las muestras principalmente se recogió utilizando un 

monocromador (TRIAX 180) que posee diferentes redes de difracción para el intervalo 
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UV-VISIBLE-NIR. Acoplado a este monocromador se tiene como sistema de detección 

diferentes fotomultiplicadores dependiendo del rango necesario para la realización de la 

medida. Se utilizó un fotomultiplicador modelo HAMAMATSU R928 para el rango 

comprendido entre 185-900 nm y para detectar señales en el rango 400-1100 nm otro 

fotomultiplicador modelo HAMAMATSU R406. Para cubrir el rango desde 800-1700 

nm se utilizó un detector de InGaAs (HAMAMATSU).  

 

En las medidas de decaimiento de la luminiscencia, la señal recogida por el tubo 

fotomultiplicador se amplifica (Pre-amplificador de corriente ORIEL 70710) y se mide 

en un osciloscopio digital (TEKTRONIX 2432 y LECROY-WAVESURFER 424). En 

este tipo de medidas es necesario disponer de un detector de silicio que se encargó de 

activar el trigger del osciloscopio enviando una señal de referencia. 

 

La señal de luminiscencia obtenida se envía al ordenador que mediante un software 

desarrollado en Labview permite controlar todo el sistema de detección. 

 

Además de estos equipos, se utilizó un espectrómetro OCEAN OPTICS de alta 

resolución y un monocromador (ANDOR TECHNOLOGY) con CCD incorporada 

(NEWTON). Ambos para el rango de 200-1100 nm. Estos dos dispositivos se 

controlaron mediante un software específico dado por el fabricante. 

 

4.1.3. Montajes experimentales 

En la siguiente figura se muestra a modo de esquema el montaje realizado para la 

obtención de medidas de luminiscencia tanto en estacionario como en régimen pulsado. 
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Figura 4.4. Esquema experimental del montaje utilizado en las medidas de luminiscencia. 

 

Tanto la fuente de excitación, como el detector utilizado, dependerá del tipo de 

experimento que se este realizando y del ion que se pretenda analizar.  

 

A continuación, se presentarán dos montajes específicos como son el diseñado para 

microscopía confocal y para las medidas de amplificación óptica. 

 

Figura 4.5. Ejemplo de montaje utilizado 
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Microscopía confocal. 

La microscopía Confocal es una mejora sustancial de las técnicas clásicas de 

microscopía óptica (campo claro y fluorescencia), resultando de gran interés para 

diversas ramas de la ciencia tales como medicina, biología, materiales, geología, etc. Su 

éxito se debe a la obtención de imágenes de mayor nitidez y contraste, mayor resolución 

vertical y horizontal y a la posibilidad de obtener “secciones ópticas” de la muestra, 

permitiendo su estudio tridimensional. En las técnicas clásicas de observación en 

microscopía óptica, la luz interacciona con la muestra a varias profundidades por lo que 

la imagen que llega al observador presenta áreas borrosas debido a la luz procedente de 

zonas fuera del plano de enfoque, lo que produce una degradación en el contraste y 

resolución de la imagen.  

El concepto de imagen confocal fue patentado por Marvin Minsky en 1957. El principio 

de la microscopía Confocal se basa en eliminar la luz reflejada o fluorescente 

procedente de los planos fuera de foco. Para ello se ilumina una pequeña zona de la 

muestra y se toma el haz luminoso que proviene del plano focal, eliminándose los haces 

procedentes de los planos inferiores y superiores. De esta forma, un microscopio 

confocal utiliza iluminación puntual y un "pinhole" en un plano óptico conjugado en 

frente del detector para eliminar la información que está fuera del plano focal. Sólo la 

luz que está dentro de este plano puede ser detectada, de modo que la calidad de imagen 

es mucho mejor que las de campo amplio.  

El montaje utilizado se muestra en la figura 4.6. 



74 

 

Figura 4.6. Montaje experimental desarrollado para las medidas de microscopía confocal. 

 

Se utilizó como fuente puntual un láser de diodo de 532 nm con una potencia de 60 

mW. Por medio de un sistema de lentes, este haz se expandió y se focalizó al infinito, a 

la vez que se hizo pasar por el primer pinhole de 30 m. Se utilizó un espejo dicroico 

para reflejar la luz hacia el objetivo de microscopio (MITUTOYO 20X, N.A = 0.4) que 

hacía incidir el láser sobre la muestra. Ésta se situó en un micro-posicionador XYZ que 

permitía mover la muestra con un paso mínimo de 1.25 m. La emisión de la muestra 

recorría el mismo camino de la entrada, siendo transparente para el espejo dicroico. 

Utilizando una lente, ésta emisión se focalizaba en el segundo pinhole conjugado del 

anterior y se recogía a través de una fibra óptica que era llevada a un monocromador 

para su posterior análisis. 
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Figura 4.7. Montaje experimental de microscopía confocal. 
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Amplificación Óptica. 

La posible aplicación de las muestras fabricadas como amplificador óptico fue uno de 

los principales experimentos que se diseñaron. El montaje experimental se representa en 

la figura 4.8. Se utilizaron como fuentes de excitación el láser continuo de Titanio: 

zafiro sintonizado a 850 nm y el láser pulsado de Nd: YAG en 532 nm. Ambos láser 

fueron alineados utilizando un espejo dicroico y se hicieron incidir en la muestra.  

 

  

Figura 4.8. Montaje experimental desarrollado para las medidas de amplificación óptica. 

 

La muestra se colocó justo detrás de un pinhole de 0.5 mm de diámetro y la emisión fue 

recogida utilizando una lente convergente para focalizarla en el sistema de detección. 

 

 

 

 

 

 

 

 



77 

4.2. Propiedades ferro-eléctricas 

Las propiedades ferro-eléctricas del SBN, en concreto transición de fase ferro-eléctrica, 

se analizaron empleando medidas ópticas mediante el análisis de los cambios 

producidos en la luminiscencia de la muestra en su respuesta con la temperatura. Para 

ello, se usó el mismo esquema representado en la figura 4.4, introduciendo la muestra 

en un horno eléctrico tubular (GERO- EUROTERM) que permite variar la temperatura 

hasta 1100 ºC, utilizando los diodos láser como fuente de excitación y los sistemas de 

detección descritos en los apartados anteriores.  

  

  

Figura 4.9. Horno eléctrico tubular  
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5. EL SBN 

 

En este capítulo se exponen las principales características y aplicaciones del estroncio 

de bario y niobato (SBN). Se presentan los distintos métodos de crecimiento para la 

obtención de monocristales de SBN. A continuación, se expone una visión general de la 

estructura cristalina y se introducen las principales propiedades ópticas y dieléctricas de 

los cristales de SBN. Se señalarán los principales cambios producidos en estas 

propiedades al introducir un dopante (o impureza) en la estructura de los cristales de 

SBN. Finalmente, se presentan las muestras empleadas para la elaboración de este 

trabajo siendo analizadas sus propiedades ópticas y dieléctricas en los capítulos 

posteriores. 
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5.1 Introducción 

El estroncio de bario y niobato, con formula química SrxBa1-xNb2O6, fue sintetizado e 

identificado como un cristal ferro-eléctrico en los años 60 [1]. Sus excelentes 

propiedades dieléctricas, electro-ópticas y de óptica no lineal, lo convierten en un 

material muy atractivo para aplicaciones tecnológicas. Por esto, el SBN es usado en 

diversas aplicaciones como detector piro-eléctrico [2, 3], sistemas de almacenamientos 

de datos holográficos [4-7], conjugación de fase [8], generación de solitones foto-

refractivos [9], generación de segundo armónico [10] y en modulación electro-óptica 

[11]. Además, este material pertenece al grupo de ferro-eléctricos de carácter relaxor 

[12-13], cuyas características en la transición de fase y, por extensión, la mayoría de sus 

parámetros, viene gobernado por su composición, según la relación Sr/Ba. 

La notación utilizada para indicar la estequiometría del cristal será mediante la adición 

del tanto por ciento de Sr del cristal, es decir, SBN25 se corresponde con 

Sr0.25Ba0.75Nb2O6. 

 

5.2 Cristales de SBN puros 

5.2.1 Crecimiento y estructura cristalina del SBN 

Se han empleado gran variedad de métodos para el crecimiento de monocristales de 

SBN, siendo el más empleado el crecimiento por Czochralski [1, 14-15]. Utilizando 

velocidades de crecimiento típicas del orden de 10 mm/h se hacen crecer cristales de 

buena calidad de hasta 30-40 mm de diámetro. En este caso, es común la aparición de 

estrías en el cristal debido a fluctuaciones térmicas por el método de crecimiento. Otro 

método utilizado es el crecimiento Bridgman [14]. En este caso, la forma del cristal 

viene determinada por el crisol utilizado. Además, se reducen las fluctuaciones térmicas 

al no ser necesario rotar el cristal durante el crecimiento. 
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La estructura de los cristales de SBN ha sido ampliamente investigada a lo largo de los 

años [16-19]. Todos los cristales de SBN presentan a temperatura ambiente la misma 

estructura cristalina, denominada tungsteno-bronce tetragonal, con simetría 4mm (grupo 

espacial P4bm). La figura 5.1 muestra la proyección de la estructura del SBN sobre el 

plano c propuesta por Jamieson et al [16]. 

 

Figura 5.1. Proyección de la estructura del SBN sobre el plano c [3]. 

 

La estructura del SBN a temperatura ambiente esta formada por dos tipos de octaedros 

NbO6 cristalograficamente independientes, unidos por oxígenos en los vértices 

formando una red tridimensional. Los dos tipos de octaedros, B1 y B2, se diferencian en 

las distancias y posiciones a las que los oxígenos se sitúan con respecto al Nb5+ central. 

Los iones de oxigeno azimutales pueden colocarse en dos juegos de posiciones con 

igual probabilidad en ambos tipos de octaedros. Esta red de octaedros define tres tipos 

de canal de formas cuadrada (señalados como A2), pentagonal (A1) y triangular (C) que 

recorren el cristal paralelamente al eje c. 
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Figura 5.2. Detalle de los sitios A1, A2 y C, en relación a los canales presentes y los octaedros NbO6 [3]. 

 

En el canal pentagonal se encuentra el sitio llamado A1. La coordinación de este sitio 

A1 es un prima trigonal, por lo que se puede considerar como un canal triangular 

consistente en nueve iones de oxígeno coordinados con el ion central. En el canal 

cuadrado se localiza un sitio denominado A2. El catión que ocupa este sitio, esta 

rodeado por doce átomos de oxígeno formando una estructura similar a un cubo-

octaedro. En el canal triangular, se encuentra el sitio C, que forma un prisma trigonal 

similar al sitio A1, con coordinación 9. 

 

5.2.2 Propiedades ferro-eléctricas 

A temperatura ambiente los cristales de SBN presentan una fase ferro-eléctrica con 

simetría 4mm. A temperaturas superiores, dependiendo de la relación Sr/Ba, se 

encuentra una transición a fase para-eléctrica, acompañada de un cambio de estructura a 
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la simetría 4/mmm. La variación de la temperatura de transición de fase ferro-eléctrica 

en función de la estequiometría del cristal fue estudiada en 1969 por Glass [3]. Este 

investigador comprueba que la temperatura de la transición cambia fuertemente con la 

estequiometría, aumentado desde 320K hasta 470K en distintas muestras de SBN. Este 

efecto va acompañado por un estrechamiento de la transición de fase a medida que 

disminuye la proporción de Sr. En la figura 5.3 reportada por Glass [3], se presenta la 

variación de la constante dieléctrica en función de la temperatura, para dos 

composiciones distintas de SBN, obtenidas a distintas frecuencias. 

 

Figura 5.3. Dependencia con la temperatura de la constante dieléctrica (parte real ’) de un cristal de 

composición SBN variando la frecuencia desde 10-1 a 105 Hz para distintas composiciones de Sr 

indicadas con x. 

 

Como se aprecia, la curva con mayor proporción de Sr no tiene un pico estrecho, como 

se espera de un ferro-eléctrico normal, sino una banda ancha que hace difícil la 

determinación de la temperatura de transición.  
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Esto es característico de los ferro-eléctricos relaxores, cuya transición de fase se obtiene 

para un rango de temperaturas.  

A partir de los resultados publicados, [3, 16-19], se obtienen importantes conclusiones 

acerca de la estructura del SBN en función de la relación Sr/Ba del cristal que tienen 

consecuencias en sus propiedades ferro-eléctricas.  

Para altas concentraciones de Sr, el material presenta una estructura más desordenada. 

Los sitios A2 están ocupados únicamente por Sr y los sitios A1 por Sr y Ba 

simultáneamente. Los octaedros de NbO6 se encuentran ligeramente rotados al azar con 

respecto a su posición original. Este grado de desorden da lugar a transiciones ferro-

eléctricas relaxoras, la temperatura de transición de fase no está bien definida.  

En cambio, cuando la concentración de Sr es baja, el cristal presenta una estructura 

ordenada y el material se comporta como un ferro-eléctrico normal con una temperatura 

de fase bien definida. 

 

5.2.3 Propiedades Ópticas 

Las propiedades ópticas de los sólidos proporcionan una herramienta importante para el 

estudio de la estructura de los niveles de energía, localización de defectos e impurezas.  

Una de las principales características de un material óptico es el valor del índice de 

refracción. Venturini realizó en 1968 la primera determinación de los índices de 

refracción del SBN [20]. A temperatura ambiente, el SBN es un cristal ópticamente 

negativo (ne < no), mientras que a temperaturas superiores a la transición de fase pasa a 

ser un cristal ópticamente activo (ne > no). 

A partir de los resultados obtenidos por Venturini [20] y Woike [21] se concluye que el 

índice de refracción extraordinario depende de la estequiometría del cristal, en cambio, 

el índice ordinario es independiente de ésta. La figura 5.4 muestra los resultados 
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obtenidos por estos dos autores para el caso de cristales no polarizados. La curva azul 

representa el índice de refracción extraordinario para distintas composiciones de SBN. 

Los valores del índice de refracción ne decrecen juntamente con la concentración de 

estroncio (desde x = 0.79 hasta x = 0.32), en cambio, se observa que el valor del índice 

de refracción ordinario no varía con ella. Estos autores realizaron el ajuste de los valores 

de los índices de refracción usando el método de 4 parámetros de Sellmeier dado por: 

  2
2

2 


 D
C

B
An 


      (5.1) 

donde la longitud de onda viene dada en micrómetros y A, B y C son parámetros 

dependientes del cristal. En la tabla 5.1 se muestran los valores obtenidos por Venturini 

y Woike al ajustar las curvas mostradas en la figura 5.4. 

 

Figura 5.4. Variación del índice de refracción ordinario y extraordinario para  

SrxBa1-xNb2O6. La curva roja representa la dispersión del índice ordinario para las concentraciones de 

0.32 < x < 0.79. El resto de las curvas muestran la variación del índice extraordinario siendo la curva 

inferior correspondiente a x = 0.32 [20-21]. 
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 Índice A (m2) B (m2) C (m2) D (m2)  

ne 4.829 0.119 0.054 0.014 SBN50 

no 4.963 0.143 0.031 0.016 

[20] 

ne 4.859 0.123 0.056 0.025 SBN61 

no 4.966 0.134 0.058 0.027 

[21] 

Tabla 5.1. Parámetros de Sellmeier para distintos cristales de SBN. 

 

La capacidad que tiene un material para absorber la energía incidente, es otra de las 

propiedades importantes que se debe conocer. La figura 5.5 muestra la transmitancia de 

una muestra de SBN obtenida por Glass [3]. Este material es transparente en el rango 

desde 0.4 m hasta 10 m, lo que lo convierte en un material óptimo para detectar la 

radiación de 10.6 m (láser de CO2). 

 

Figura 5.5. Transmitancia para una muestra de SBN50 de 0.003 cm de espesor [3]. 
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Como se presentó en capítulos anteriores, al atravesar un haz de luz de intensidad inicial 

I0 un material de espesor d, la atenuación de la señal viene dada por la ley de Lambert-

Beer: 

deIdI  )0()( 0      (5.2) 

donde I(d) es la intensidad de la luz transmitida después de atravesar una longitud d y  

es el coeficiente de absorción. El valor de este coeficiente, corregido de las múltiples 

reflexiones a incidencia normal usando el índice de refracción medido, viene dado por 

[22]; 
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donde T = I / I0 y R = (n-1)2 / (n+1)2. En la figura 5.6 se muestra el espectro de 

absorción de un cristal de SBN a temperatura ambiente para luz polarizada [23]. En este 

caso, la diferencia en el valor del coeficiente de absorción para ambas polarizaciones es 

de  = 100 cm-1. 

 

Figura 5.6. Espectro de absorción para una muestra de SBN con luz polarizada [23].   
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5.3 Cristales de SBN dopados 

El SBN ha sido dopado con diferentes tipos de iones, tanto de tierras raras [24-30] como 

metales de transición [31-34]. Estos iones entran como impurezas en la red cristalina y 

muchas de las propiedades de los cristales se ven afectadas por ellas. Estructuralmente, 

estos iones ocupan diferentes posiciones en la red, o bien sustituyendo alguno de los 

elementos de la red, o bien entrando en los sitios A1 y/o A2. Los metales de transición 

tienen predilección por sustituir los sitios de los iones de Nb5+ [32-33]. En cambio, para 

las tierras raras, considerando que el radio iónico es de aproximadamente 0.10 nm, 

generalmente ocupa los sitios del Sr2+ (radio iónico = 0.113 nm) [28, 35-37]. La 

presencia de impurezas en el material tiene consecuencias principalmente en la 

temperatura de transición de fase. En 1975, Lui y Maciolek [38] demostraron que esta 

temperatura decrecía fuertemente cuando era dopado con iones de tierras raras, siendo 

la disminución en temperatura dependiente del radio iónico del ion dopante. Esto se 

muestra en la figura 5.7.  

 

Figura 5.7. Temperatura de transición de un cristal de SBN50 dopado con distintos iones de tierras raras 

en concentración de 2 at. % [38]. La línea ha sido añadida como guía.  
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Como consecuencia, todas las propiedades que dependen de este cambio de fase 

(constante dieléctrica, generación de segundo armónico…) se ven afectadas por la 

concentración de dopante. Diversos trabajos se han publicado relatando los cambios en 

estas propiedades debido a la concentración de iones [25-26, 39]. Por ejemplo, en la 

figura 5.8 se presenta la dependencia con la temperatura de la permitividad dieléctrica 

de una muestra pura de SBN y otra dopada con iones de níquel. En la gráfica se aprecia 

el cambio en la temperatura de transición de fase desde los 80 ºC para la muestra sin 

dopar a los 40 ºC para la dopada.   

 

Figura 5.8. Dependencia con la temperatura de la permitividad dieléctrica en una muestra pura de SBN61 

y SBN61 dopado con 1wt% de Ni [39]. 

 

En los sucesivos capítulos de esta memoria, se presentarán los resultados obtenidos para 

la temperatura de transición de fase en función de la concentración de dopante.  
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5.4 Muestras empleadas 

En este trabajo se han analizado vidrios y vitrocerámicos dopados con diferentes iones 

de tierras raras. Las muestras han sido fabricadas por el método de fundido 

convencional. Los elementos de partida se mezclaron y se depositaron en un crisol de 

platino para introducirlos durante una hora en un horno de resistencia a una temperatura 

de 1500 ºC. Para obtener el vidrio final se vertió el fundido sobre un molde de acero 

inoxidable a temperatura ambiente [28, 30]. La tabla 5.2 y 5.3 indican la composición 

de las muestras con un solo dopante y codopadas respectivamente, utilizadas en la 

elaboración de esta tesis. 

 

B2O3 Nb2O5 BaO SrO (Er, Ho, Nd, Tm)2O3  

54 22.5 11.25 11.25 1  [42] 

52.5 22.5 11.25 11.25 2.5 [41] 

50 22.5 11.25 11.25 5 [30, 40] 

Tabla 5.2. Composición en mol% de las muestras estudiadas con un único dopante de tierra rara. 

 

B2O3 Nb2O5 BaO SrO Yb2O3 RE2O3  

51.5 22.5 11.25 11.25 1 2.5 Er2O3 [43]

53 22.5 11.25 11.25 1 1 Tm2O3  [42]

Tabla 5.3. Composición en mol% de las muestras codopadas con Yb3+ 

 

Para la obtención de las muestras vitrocerámicas se emplearon los métodos descritos en 

el capitulo 2 de esta memoria que serán objeto de estudio en los sucesivos capítulos. La 

temperatura de tratamiento para los procesos de desvitrificación convencionales se 

determinó por DTA, fijándose en 620 ºC [28]. Tras estos procesos de desvitrificación, 

las curvas de difracción de Rayos X efectuadas en las muestras revelan claramente la 
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transición de vidrio a vitrocerámico (figura 5.9). El vidrio precursor muestra una curva 

de difracción ancha, carente de picos, característica de un estado amorfo. La muestra 

desvitrificada presenta estructura que ha sido atribuida a la formación de nanocristales 

de SBN. 

 

Figura 5.9. Espectro de difracción de rayos X obtenidos a temperatura ambiente en un vidrio (G) y 

vitrocerámicos de SBN dopados con Er3+. 

 

En este caso, a partir del ancho de los picos de difracción y usando la formula de 

Scherrer se ha estimado un tamaño medio de 50 nm para los nanocristales obtenidos.  

Se obtuvo la densidad de las muestras utilizando un picnómetro de Helio, que permite 

medir la desidad absoluta mediante la tecnica de desplazamiento de gas helio. Para los 

vidrios, se encontró un valor de 4.0532 g/cm3, mientras que para el vitroceramico 

4.1518 g/cm3. A partir de este dato, se calculó el valor de la concentracion de iones de 

las muestras vitroceramicas, dando como resultado 1.8 x1021, 9 x1020 y 3.6 x1020 

iones/cm3, respectivamente para las muestras de 5, 2.5 y 1 mol%. 
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6. PROPIEDADES OPTICAS DEL SBN 

 

En el presente capítulo se exponen los resultados de espectroscopía óptica de los vidrios 

y vitrocerámicos de SBN dopados con iones de tierras raras. La formación tanto del 

vidrio como del vitrocerámico se realizó mediante tratamientos térmicos e irradiación 

por láser. En ambos casos se analizan y comparan las propiedades ópticas.  
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6.1 Erbio 

6.1.1 Caracterización de vitrocerámicos Er-SBN obtenidos por tra tamiento 

térmico 

El estado vítreo y el vitrocerámico de las muestras fue analizado primeramente por 

difracción de rayos X tanto, para corroborar la formación de nanocristales en el 

vitrocerámico, como la ausencia de ellos en la muestra de vidrio, tal y como se muestra 

en la figura 6.1. 
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Figura 6.1. Patrón de difracción de rayos X para las muestras vitrocerámicas de SBN dopadas con iones 

Er3+ en diferentes concentraciones (5, 2.5 y 1 mol%) y para la muestra de vidrio (G). 

 

El patrón de difracción de la muestra de vidrio presenta dos curvas anchas, carente de 

picos de difracción, lo cuál indica que no existe estructura cristalina. En cambio, los 

patrones obtenidos para las diferentes muestras tratadas térmicamente y con diferentes 

concentraciones de los iones Er3+ se identifican como una estructura tungsteno-bronce 
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tetragonal, fase cristalina del SBN [1-2]. A través de la ecuación de Scherrer [3] se 

estimó el tamaño de nanocristal siendo éste de alrededor de 50 nm. 

En la figura 6.2 se presenta el espectro obtenido para la emisión de las muestras 

vitrocerámica y vítrea dopadas con 5 mol% de iones de Er3+ mediante excitación a 488 

nm. La figura insertada en esta gráfica muestra un esquema de los niveles de energía de 

ion Er3+ donde se representan los niveles más importantes para estos análisis. Se 

observan diferentes bandas de emisión en 550 nm, 650 nm y 975 nm que se 

corresponden con las transiciones desde los niveles 2H11/2 (
4S3/2), 

4F9/2, y 4I11/2
  al estado 

fundamental 4I15/2 y una banda en 850 nm que se corresponde con la transición del nivel 

2H11/2 (
4S3/2) al primer estado excitado 4I13/2.  
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Figura 6.2. Espectro de emisión para la muestra dopada con 5 mol% bajo excitación a 488 nm a 

temperatura ambiente. La línea negra (──) se corresponde con el vitrocerámico y la azul (──) con el 

vidrio. La figura insertada muestra el esquema de niveles de energía del ion Erbio 
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Tal y como se aprecia en la figura 6.2, existen cambios apreciables entre el espectro 

correspondiente a la muestra vítrea con respecto a la vitrocerámica. El espectro de la 

muestra vitrocerámica presenta estructuras más resueltas y de mayor intensidad, propia 

de los iones de Er3+ en un entorno cristalino. En cambio, la emisión correspondiente al 

vidrio presenta bandas más anchas, de menor intensidad, también propias de entornos 

vítreos. 

Los iones de erbio presentan varios niveles emisores tal y como se ha visto en los 

apartados anteriores. Una de estas emisiones, correspondiente a la transición 

4I13/2→
4I15/2, ha resultado ser de mucha importancia debido a sus aplicaciones en los 

dispositivos de telecomunicaciones. Por ello, en este apartado se lleva a cabo un estudio 

de esta emisión por luminiscencia resuelta en tiempo con el fin de demostrar la 

presencia de los iones de Er3+ en los nanocristales de SBN. 

Los decaimientos de la emisión del nivel 4I13/2 del SBN en función de la concentración 

de iones de Er3+ para las muestras de vidrio y vitrocerámico se obtuvieron y se 

presentan en la figura 6.3. Este decaimiento, en el caso de las muestras de vidrio, 

presenta un comportamiento de exponencial simple obteniéndose los valores de 0.65 

ms, 0.48 ms y 0.30 ms para las muestras de 1, 2.5 y 5 mol%, respectivamente. El tiempo 

de decaimiento decrece en función de la concentración debido a una eficiente migración 

entre los iones de Er3+ en el nivel 4I13/2 y que finalmente transfieren a diferentes trampas 

en la matriz.  
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Figura 6.3. Medida de los decaimientos de la luminiscencia para el nivel 4I13/2 de los iones de Er3+ para las 

distintas concentraciones (a) 1 mol%, (b) 2.5 mol% y (c) 5 mol%. 

 

Para las muestras vitrocerámicas, las curvas de decaimiento de la luminiscencia se 

ajustan a una doble-exponencial. Esta función está compuesta por la suma de dos 

exponenciales. La primera de ellas da cuenta de la parte inicial de la curva, mientras que 

la segunda exponencial se refiere a tiempos más largos. Al realizar el ajuste de la parte 

inicial de la curva se consiguió un valor “comparable” al obtenido para las muestras 

vítreas. La diferencia que se aprecia gráficamente puede deberse un cambio en la 

distribución de iones al formarse los nanocristales. Parte de los iones han entrado a 

formar parte de los nanocristales y otra parte permanece en estado vítreo por lo que la 

distancia media entre ellos aumentan. Este resultado sugiere que la componente rápida 

de estas curvas de decaimiento para la muestra de vitrocerámico se corresponde con los 

iones de Er3+ que permanecen en la fase vítrea, mientras que la componente lenta de la 

curva es debida a los iones que están en un entorno cristalino. Para la componente lenta, 
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el tiempo de vida medido tiene un valor de 1.93 ms, 1.84 ms y 1.72 ms para 1, 2.5 y 5 

mol%, respectivamente, que parece ligeramente independiente de la concentración. 

Estos valores indican que los procesos de migración en los nanocristales no decrecen 

apreciablemente el tiempo de vida del nivel 4I13/2 debido a la baja presencia de trampas 

en comparación con la matriz vítrea. Este resultado es muy interesante con el fin de 

obtener amplificadores ópticos eficientes alrededor de 1.5 m debido a que se pueden 

preparar muestras con altas concentraciones de iones de erbio con bajas perdidas 

relativas a la transferencia a trampas.  

Acorde con este resultado, es de esperar que el espectro de emisión correspondiente a la 

transición 4I13/2  4I15/2 para las muestras vitrocerámicas tenga la contribución de los 

iones de Er3+ que se encuentran tanto en estado vítreo como cristalino. Con el fin de 

distinguir ambas fases en el material, se llevaron a cabo medidas de luminiscencia 

resuelta en tiempo.  

Las contribuciones relativas de la fase cristalina y vítrea en estas emisiones pueden ser 

estimadas en base al método siguiente. Las curvas de decaimiento pueden ser ajustadas 

a la suma de dos exponenciales: 
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Donde G y GC son los tiempos de vida de la fase vítrea y cristalina, respectivamente. 

Para las tres concentraciones, los valores de G son inferiores a 0.65 ms, por lo tanto, las 

componentes largas de las curvas de decaimiento experimentales se corresponden con la 

fase cristalina. Estas curvas de decaimiento se han ajustado a esta expresión en el rango 

de 1425 a 1675 nm. Para aplicar este método, se ajusta la contribución lenta de la curva 

de decaimiento a una exponencial simple con su tiempo de vida. El factor pre-

exponencial IGC obtenido da el peso de esta contribución en función de la longitud de 
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onda. Este parámetro permite extrapolar la curva de decaimiento hasta el tiempo cero. A 

partir de ahí se obtiene el contenido de la fase cristalina comparando con el total de la 

curva de decaimiento. La figura 6.4 ilustra este método.  
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Figura 6.4. Esquema del procedimiento seguido para el ajuste de las curvas de decaimiento donde los 

datos experimentales están representados por los símbolos (■) y la línea continua roja representa el ajuste 

realizado. 

 

En la figura 6.5 se presentan los resultados de fluorescencia resuelta en tiempo 

inmediatamente después del pulso y tras realizar el ajuste descrito. El espectro obtenido 

después del pulso, en tiempo cero, incluye la contribución de ambas fases (la cristalina y 

la vítrea). Tras realizar el ajuste de la componente lenta de la curva y extrapolado su 

contribución para tiempo cero (Figura 6.4) se obtiene el espectro resuelto para la fase 

cristalina, incluido en la figura 6.5. 

Como se puede ver en la gráfica 6.5 el espectro correspondiente a la fase cristalina 

presenta una estructura más resuelta, lo que es esperable para un ion localizado en un 

entorno cristalino. Comparando ambos espectros, es posible estimar el porcentaje de la 
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contribución cristalina en la muestra, lo que implica saber el porcentaje de los iones de 

Er3+ que se encuentran en un entorno cristalino. Los valores obtenidos son 75%, 75% y 

65% para las concentraciones de 1, 2.5 y 5 mol% de iones de Er3+ respectivamente.  
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Figura 6.5. Espectros de emisión para la transición del nivel 4I13/2 al estado fundamental de los iones de 

Er3+ para las distintas concentraciones (a) 1 mol%, (b) 2.5 mol% y (c) 5 mol% obtenidos inmediatamente 

después del pulso, 0 ms (línea negra), y el ajuste para la fase cristalina (línea roja). 

 

6.1.2 Formación de nanocristales de Er-SBN bajo excitación continua 

Se irradió la muestra vítrea dopada con un 5 mol% de iones de Er3+ en una zona 

localizada para obtener nanocristales en ella, mediante el uso del láser de Argón en 

configuración multilínea. Las líneas más energéticas de este láser son absorbidas por los 

iones produciendo el incremento de temperatura en la matriz. Como se explicó en los 

capítulos anteriores, la acción del láser produce altas temperaturas, alcanzando la 

temperatura de desvitrificación de la muestra. La figura 6.6 muestra una imagen de 

microscopía óptica de la zona irradiada.  
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300 m

 

Figura 6.6. Imagen de microscopía óptica de la zona irradiada. 

 

En este experimento, se midió, simultáneamente al proceso de calentamiento, el tiempo 

de vida del nivel 4I13/2 (1545 nm). Los resultados se muestran en la figura 6.7. Al 

producirse la cristalización en la muestra, estas curvas de decaimiento tienen un 

comportamiento no exponencial debido a la contribución de la fase vítrea y cristalina, 

por lo que se define un tiempo de vida promedio por la expresión: 

)0(

)(
0

I

dttI


        (6.2) 

Estos resultados son comparados con los medidos en la muestra de vitrocerámico 

obtenido mediante calentamiento en un horno eléctrico para corroborar la formación del 

vitrocerámico. En la grafica se aprecia un salto en el valor del tiempo de vida al pasar 

1.5 W a 1.6 W, incrementándose éste de 320 s a 1.4 ms. Al comparar este último valor 

con el obtenido para el vitrocerámico (1.72 ms) se observa que están en buen acuerdo, 

lo que índica que el umbral de potencia de excitación para producir la desvitrificación es 

de 1.6 W [4]. La pequeña diferencia entre ambos valores puede estar relacionada con la 

diferente proporción de nanocristales inducidos por ambos métodos. En este caso, 
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utilizando una lente de 100 mm de focal, a la potencia de desvitrificación de la muestra 

de 1.6 W, se obtiene una energía de fluencia de 0.4 MW/cm2. 
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Figura 6.7. Dependencia del tiempo de vida del nivel 4I13/2 en función de la potencia incidente del láser. 

 

Utilizando medidas de luminiscencia confocal, se obtuvo el espectro de emisión para los 

iones de Er3+ en el rango visible y se muestra en la figura 6.8 bajo excitación en 488 nm. 

La línea negra se corresponde con la zona irradiada mientras que la línea azul con una 

región exterior a ella. A 488 nm, se excita el nivel 4F7/2, el cual, por des-excitaciones no-

radiativas puebla los niveles inferiores 2H11/2 (
4S3/2) que a su vez, se des-excitan al nivel 

fundamental emitiendo en 550 nm. Fuera de la zona irradiada, las bandas de emisión 

son anchas y sin estructura. En cambio, dentro del área dañada, se revela una estructura 

de sub-bandas típica de los cristales [3-5]. Además, la banda de emisión correspondiente 

a la transición 4F9/2  4I15/2 es despreciable fuera de la zona irradiada.  
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Figura 6.8. Espectro de micro-luminiscencia dentro de la zona irradiada (línea negra) y fuera de ella (línea 

azul). 

 

Estos resultados nos permiten concluir que se ha inducido con éxito la formación de 

nanocristales de SBN dopados con iones Er3+ en una zona localizada de una muestra en 

estado vítreo. 

Con el fin de comprender mejor los cambios producidos en la muestra después del 

proceso de irradiación, se midió el espectro de emisión en función de la distancia al 

centro de la zona irradiada. Se realizaron medidas de luminiscencia confocal cada 50 

m desde el centro hasta el exterior del área dañada (ver figura 6.6). Estas emisiones se 

muestran en la grafica 6.9 y se aprecian cambios en ellas. En la zona irradiada, se 

observa una estructura mejor resuelta y se encuentra el desdoblamiento de los picos en 

550 nm indicando una posible fase cristalina. 
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Figura 6.9. Espectro de emisión en función de la distancia al centro de la zona  irradiada bajo excitación 

continua a 488 nm. 

 

La intensidad de estas emisiones cambia a medida que se desplaza hacia fuera de la 

zona irradiada. El análisis de la transición 4F9/2  4I15/2 se muestra en la figura 6.10.a. Se 

representa el área encerrada bajo la curva de esta emisión en función de la distancia 

desde el medio hasta fuera de la zona irradiada. Como se puede observar, la intensidad 

de la emisión decrece drásticamente fuera del área dañada. El spot del láser de Argón no 

produce un calentamiento homogéneo en toda la superficie de la muestra. Se produce un 

gradiente de temperatura entre el centro de la zona de incidencia del láser y los 

alrededores. Esto causa que en toda esta zona no se haya alcanzado la misma 

temperatura y puede provocar que aparezcan zonas diferentes en la región irradiada y 

sus alrededores. Estas diferencias se pueden observar claramente en la figura 6.6. Tras 

el proceso de irradiación, el análisis de los espectros mostrados en la figura 6.9 permite 

distinguir dos zonas con propiedades ópticas claramente cristalinas. Éstas están 

comprendidas entre 0-50 m y 150-300 m desde el centro del spot del láser, tal y 
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como se aprecia en la figura 6.10. La similitud de los espectros dentro de estas dos 

regiones con las medidas obtenidas en las muestras vitrocerámicas permite concluir que 

se ha inducido la formación de una zona cristalina en la superficie de la muestra. Pero 

además, la irradiación láser puede producir amorfización de los materiales debido aun 

exceso de energía. Esta zona se puede apreciar a 150 m. El resultado obtenido a esta 

distancia muestra un decrecimiento de la intensidad similar al valor obtenido en la zona 

vítrea de la muestra. La figura 6.10.b da la representación del cociente entre las 

intensidades de los picos de 550 nm y 560 nm en función de la distancia. Se encuentra 

el mismo comportamiento que el descrito anteriormente para la intensidad total. 
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Figura 6.10. (a) Representación del área encerrada bajo la emisión correspondiente a la transición 4F9/2  

4I15/2 y (b) Representación del ratio de los picos de emisión en 550 nm y 560 nm en función de la distancia 

a la zona irradiada 

 

La amorfización inducida por la acción del láser ha sido investigada también por otros 

autores [6-8]. Todos estos trabajos indican que con procesos de calentamiento se puede 
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producir difusión de iones y amorfización de la zona irradiada en las muestras. Este 

proceso será discutido en profundidad en la sección correspondiente al ion holmio. 

 

6.1.3 Modificaciones estructurales en vi drios de Er-S BN mediante lás er 

pulsado 

En este caso, se irradió a la muestra con un láser pulsado de femtosegundo para estudiar 

las modificaciones y cambios en la luminiscencia inducidos tras la acción del láser. Se 

utilizaron dos potencias distintas del láser (2.6 y 5.6 J/cm2), variando el número de 

pulsos que incidían en la muestra de 1 a 50 pulsos. Tras este proceso, se estudiaron los 

espectros de emisión de las distintas transiciones de la muestra utilizando microscopía 

confocal [9]. La imagen de la figura 6.11 muestra el efecto de uno de estos pulsos sobre 

la superficie de la muestra. 

 

Figura 6.11. Imagen de microscopía óptica de la zona irradiada. 

 

En la figura 6.12 se presentan los resultados para 5.6 J/cm2 para la transición de los 

iones de Er3+: 4I11/2  4I15/2 (en torno a 975 nm) para los diferentes números de pulsos 

por spot. El espectro correspondiente a 1 y 2 pulsos presenta una emisión débil y ancha 

con un máximo en 975 nm que es similar al observado fuera del área irradiada como se 

expondrá en la figura 6.13. Esto sugiere que para esta fluencia y número de pulsos, la 

estructura de la zona irradiada no se ve alterada. 
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Figura 6.12. Espectro de micro-luminiscencia confocal bajo excitación por láser de Argón 

correspondiente a la transición Er3+: 4I11/2  4I15/2 medida dentro del área irradiada para diferente número 

de pulsos a una fluencia de 5.6 J/cm2. La figura insertada muestra una imagen óptica del área irradiada. 

 

La emisión correspondiente a 5 y 10 pulsos muestra claramente que ha habido un 

cambio estructural en la muestra con el desarrollo de dos picos diferentes bien 

separados y centrados en 975 nm y 1005 nm. Como se mostrará a continuación, esto se 

puede considerar como un indicativo de la presencia de una nueva fase en el material, 

posiblemente cristalina. En la figura 6.13 se muestra a modo de comparación este 

espectro de 5 pulsos a 5.6 J/cm2 juntamente con el obtenido para el vitrocerámico y el 

vidrio bajo las mismas condiciones experimentales. En el primer apartado de este 

capítulo ya se comentó que en la formación de nuestro vitrocerámico por tratamiento 

térmico, una fracción de los iones de Er3+ se introduce en los nanocristales de SBN, 

mientras que el resto permanece en la fase vítrea [2, 4, 10]. El espectro de la zona 
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irradiada se parece mucho al correspondiente vitrocerámico. Ambos, muestran hombros 

centrados en 975 y 1005 nm, aunque peor resueltos en el caso del vitrocerámico. 
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Figura 6.13. Espectro de emisión correspondiente a la transición Er3+: 4I11/2  4I15/2 para el vidrio (línea 

azul), vitrocerámico (línea negra) y zona irradiada (línea roja). 

 

Este resultado puede ser explicado en base a los procesos de transferencia radiativa que 

pueden cambiar la forma de las bandas de emisión. Ninguna de las bandas que se han 

indicado se observan en el vidrio (el cual muestra un máximo de emisión en torno a 983 

nm) indicando que éstas están relacionadas con la presencia de una fase cristalina. 

En este sentido, hay que señalar que para un número de pulsos superior a éste, la 

intensidad de la emisión empieza a decrecer y el espectro se vuelve desestructurado (la 

banda se vuelve similar al vidrio). Este resultado es consistente con el proceso 

comentado anteriormente, donde un material parcialmente cristalizado (tras los 5 

primeros pulsos) se re-amorfiza debido a la incidencia de un número mayor de pulsos. 
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Este hecho ha sido estudiado por diversos autores en diferentes matrices debido a la 

irradiación por un láser de femtosegundo [7-8].  

En la figura 6.14 se muestra el espectro correspondiente a las transiciones del Er3+: 4S3/2 

(2H11/2)  4I13/2 y 4I11/2  4I15/2 para la fluencia de 2.6 J/cm2 y diferente número de 

pulsos.  

 

Figura 6.14. Espectro de micro-luminiscencia confocal bajo excitación por láser de Argón 

correspondiente a la transición Er3+:4S3/2 (
2H11/2)  4I13/2 y 4I11/2  4I15/2 medidos dentro del área irradiada 

para diferente número de pulsos a una fluencia de 2.6 J/cm2. La figura insertada muestra una imagen 

óptica del área irradiada. 

 

En este caso, el efecto de 1 y 2 pulsos sobre el material es despreciable. En estas 

condiciones no se produce ningún daño en el material y los espectros que se obtuvieron 

se corresponden con el obtenido para el vidrio, por lo que se concluye que esta cantidad 

de pulsos a esta energía no induce ningún cambio en la muestra. Al igual que en el caso 
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de la fluencia anterior, el espectro de emisión correspondiente a los 5 pulsos muestra 

claramente cambios estructurales. En cambio, para 10, 20 y 50 pulsos, los espectros se 

vuelven relativamente más anchos y menos intensos. 

 

Las bandas de emisión a 1550 nm correspondiente a la transición 4I13/2  4I15/2 para una 

zona de vidrio y en las regiones irradiadas con 5 y 10 pulsos a la fluencia de  5.6 J/cm2 

se muestran en la figura 6.15. Atendiendo a esta gráfica, se encuentran diferencias entre 

las emisiones de dentro de la zona irradiada en comparación con la muestra de vidrio, 

aunque estás son más débiles que las observadas para otras bandas de emisión.  
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Figura 6.15. Espectro de micro-luminiscencia confocal para la transición Er3+: 4I13/2  4I15/2 para la zona 

irradiada para 5 pulsos (línea azul) y 10 pulsos (línea roja) a una fluencia de 5.6 J/cm2 y para fuera de la 

zona irradiada (línea negra). 
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Considerando globalmente las bandas de emisión analizadas, este resultado sugiere que 

ha habido cambios estructurales en la muestra tras la irradiación con 5 y 10 pulsos en 

las dos fluencias utilizadas. Para ambas, la evolución de las bandas de luminiscencia 

con el número de pulsos tiene un comportamiento similar. Un bajo número de pulsos no 

afecta a la estructura de la muestra. A una cantidad de pulsos intermedia se ha inducido 

la formación de nuevas fases, posiblemente cristalinas en la muestra. En cambio, para 

un número alto de pulsos se produce daño sobre la muestra (re-amorfización), 

suprimiendo estas estructuras formadas con una cantidad intermedia de pulsos. 

Con el fin de investigar si los cambios observados se corresponden con un proceso de 

desvitrificación en la muestra, se midió el tiempo de vida del nivel 4I11/2. El decaimiento 

de la luminiscencia fue medido dentro y fuera del área irradiada por 5 pulsos para las 

dos fluencias (figura 6.16). 
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Figura 6.16. Decaimiento de la emisión para el nivel 4I11/2 para las muestras de vidrio (G- línea azul),  

vitrocerámico (GC- línea negra) y para dentro de la zona irradiada con 5 pulsos a 2.6 J/cm2 (línea negra) y 

5.6 J/cm2 (línea azul). 
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Para comparar estos decaimientos, se ha añadido a la grafica los correspondientes 

decaimientos del mismo nivel para la muestra vitrocerámica obtenida mediante 

tratamiento térmico y el vidrio. La muestra vitrocerámica, de manera similar a la región 

irradiada muestra dos componentes en la curva de decaimiento. De la misma manera 

que se ha comentado en los apartados anteriores de esta memoria, la componente rápida 

de este decaimiento se atribuye a la fase vítrea de la muestra y la componente lenta a la 

fase cristalina [2, 4]. Dentro del área irradiada, las curvas de decaimiento presentan 

también un comportamiento de doble exponencial. La componente lenta de la curva de 

decaimiento del nivel 4I11/2 procedente del entorno cristalino del ion, tiene un tiempo de 

vida de 395 s y 420 s para 5.6 J/cm2 y 2.6 J/cm2, respectivamente. Para la muestra 

vitrocerámica toma un valor de 289 s. Estos resultados podrían indicar la presencia de 

una fase cristalina tras la irradiación con un láser de femtosegundo. La comparación de 

las componentes rápidas no se puede realizar debido a las limitaciones de resolución 

temporal de nuestro experimento. 

 

Una herramienta útil a la hora de corroborar la formación de esta fase cristalina en 

pequeñas regiones son las medidas de espectroscopía Raman. Ésta proporciona 

información química y estructural de casi cualquier material o compuesto inorgánico 

permitiendo así su identificación.  

El espectro Raman de los cristales SBN ha sido estudiado ampliamente por diferentes 

investigadores [1, 11]. Los cristales de SBN tienen un significativo desorden intrínseco 

en su disposición atómica, lo que le da el comportamiento de ferro-eléctrico relaxor, 

como se comentó en el capito 5. Por este mismo motivo, los espectros de “sctattering” 

Raman son anchos [11]. Un típico espectro de Raman para el SBN esta formado por 

picos de [NbO6]
7-, en torno a 260 cm-1, 630 cm-1 y 850 cm-1, asociados a vibraciones de 
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flexión O–Nb–O, de tensión Nb–O y deformaciones del octaedro NbO6, 

respectivamente. De todos éstos, el pico característico en el espectro de Raman para el 

SBN es el localizado entre 610-650 cm-1 (A1 (TO) fonón), que revela la formación de 

cristales de SBN [1]. La evolución de este pico en función del número de pulsos del 

láser se muestra en la figura 6.17 para la fluencia de 2.6 J/cm2. Este mismo pico Raman 

para el vitrocerámico se ha incluido en esta gráfica.  

 

Figura 6.17. Espectro Raman para las zonas irradiadas con distinto número de pulsos. El espectro Raman 

de la muestra vitrocerámica se ha añadido para comparar. 

 

Al comparar el espectro Raman para las zonas irradiadas con 5 y 10 pulsos con el 

obtenido para el vitrocerámico se puede explicar la presencia de una fase cristalina de 

SBN. Con este resultado se demuestra la formación de cristales de SBN en una zona 

localizada por irradiación de láser de femtosegundo. Además, en buen acuerdo con los 

resultados mostrados, cuando el número de pulsos se incrementa estos picos Raman 
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desaparecen y el espectro se vuelves desestructurado. Para un número pequeño de 

pulsos (1 y 2 pulsos) el material se muestra inalterado, obteniéndose también un 

espectro sin estructura.  

En conclusión, tal y como se ha dicho anteriormente, un bajo número de pulsos no 

afecta a la estructura de la muestra. A una cantidad de pulsos intermedia se ha inducido 

la formación de cristales de SBN. Y para un número alto de pulsos se produce daño 

sobre la muestra (re-amorfización) [7-8], suprimiendo estas estructuras formadas con 

una cantidad intermedia de pulsos. 

 

6.1.4 Procesos de conversión de energía infrarroja a visible 

Bajo excitación infrarroja, tanto en 800 nm como en 980 nm, pueden obtenerse 

emisiones en el visible en 550 nm y 650 nm mediante procesos de upconversion. Estos 

procesos consisten en la acumulación de fotones que inducen sucesivas excitaciones en 

los iones que se des-excitan de manera radiativa emitiendo fotones de mayor energía. 

En este apartado se estudian los procesos de upconversion que envuelven a los iones de 

erbio bajo excitación en 980 nm. 

Las muestras vítreas y vitrocerámicas fueron excitadas a 980 nm utilizando un diodo 

láser. En la figura 6.18 se muestran los espectros de upconversion para las transiciones 

4S3/2 (
2H11/2)  4I15/2 (550 nm) y 4F9/2   4I15/2 (650 nm). Se encontró una emisión 

importante de las muestras vitrocerámicas dopadas con 1, 2.5 y 5 mol% de iones de Er3+ 

en 550 nm y 650 nm. Los espectros correspondientes a las muestras vítreas no se 

muestran en esta figura ya que son despreciables (un factor 500 en la intensidad en la 

muestra dopada con 5 mol%). La forma y la posición de los picos para las emisiones en 

upconversion son consistentes con los obtenidos bajo excitación en 488 nm. La 
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incorporación de los iones de Er3+ en los nanocristales produce estructuras más resueltas 

que los espectros obtenidos bajo las mismas condiciones en los vidrios. 
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Figura 6.18. Espectros de emisión de upconversion bajo excitación en 980 nm para las diferentes 

concentraciones de las muestras vitrocerámicas dopadas con iones de Er3+: 5 mol% (──), 2.5 mol% (──) 

y 1 mol% (──). 

 

Los mecanismos que producen estas emisiones vienen presentados en la figura 6.19. De 

acuerdo con esta figura, existen diferentes mecanismos de upconversion que pueden 

producir emisión en el visible: 

(i) ESA (absorción de estados excitados): un primer fotón excita el ion hasta el 

nivel 4I11/2. Un segundo fotón es absorbido por el mismo ion y se vuelve a 

excitar promocionando hasta el nivel 4S3/2 (
4H11/2) (ver figura 6.19a). 

(ii) ETU (upconversion por transferencia de energía): un ion es excitado por la 

absorción de un primer fotón y se desexcita transfiriendo su energía a otro 
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ion también en un estado excitado siguiendo el canal (4I11/2,
 4I11/2) (4I15/2,

 

4S3/2 (
4H11/2)) (ver figura 6.19b). 
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Figura 6.19. Diagrama de niveles para los procesos de upconversion bajo excitación en 980 nm. 

 

Con el fin de distinguir el proceso de upconversion que predomina, se realizaron 

experimentos resueltos en tiempo bajo excitación pulsada en 980 nm. Como se puede 

ver en la curva de la figura 6.20, la evolución temporal de la emisión de 550 nm alcanza 

su máximo en el instante inicial del pulso del láser, indicando que ESA es el mecanismo 

predominante. En esta gráfica, se ha añadido la curva de decaimiento para este mismo 

nivel bajo excitación directa. Ambos tiempos de decaimiento coinciden lo que también 

indica que ESA es el mecanismo predominante. La figura insertada muestra la 

dependencia entre las intensidades de emisión con la concentración de iones, donde se 

encuentra una dependencia lineal que confirma que el mecanismo para el proceso de 

upconversion requiere la participación de solo un ion. Esto es propio de un proceso de 

ESA.  
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Durante los procesos de cristalización en materiales, en general, los dopantes o 

impurezas tienden a ser segregados fuera de la matriz cristalina, favoreciendo su 

presencia en la fase vítrea. Al obtener una dependencia lineal de la luminiscencia indica 

que también la concentración de nanocristales en la matriz vitrocerámica es 

proporcional a su concentración en el vidrio precursor, es decir que la segregación a la 

fase vítrea es despreciable. 
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Figura 6.20. Evolución temporal de la emisión de 542 nm bajo excitación a 532 nm (■) y  a 980 nm (──) 

de la muestra vitrocerámica dopada con 2.5 mol% de iones de Er3+. La figura insertada muestra las 

intensidades experimentales de emisión a 542 nm en función de la concentración de iones de Er3+ bajo 

excitación a 980 nm. 

 

Este mecanismo de upconversion puede ser descrito considerando el siguiente modelo 

simplificado con el fin de analizar la dependencia de la excitación con la concentración 

de iones de Er3+. 
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   (6.4) 

Donde A1, A2 y A3 representan las poblaciones de los niveles 4I15/2, 
4I11/2 y 4S3/2 (

4H11/2), 

respectivamente. Los tiempos de vida intrínsecos de los niveles 2 y 3 vienen dados por 

2 y 3. ij es la sección eficaz de absorción entre los niveles i y j. El flujo incidente de 

bombeo se representa por  y W32 es la probabilidad de desexcitación del nivel 3 al 2. 

Finalmente, el término 23A2 describe el proceso de ESA y WUP es la probabilidad de 

upconversion por ETU. 

El número de iones de Er3+ excitado por upconversion es muy bajo comparado con la 

concentración total de iones en el estado fundamental (A1) o en el primero estado 

excitado (A2), por lo que los términos 23A2, 2WUPA2A2 y W32A3 en la ecuación 6.4 

son despreciables. En esta situación, la dependencia de la población (A3) con la fuente 

de excitación bajo excitación estacionaria viene dada por: 

 2
1

22
1221

2
2312233 AWAA UP       (6.5) 

Como se puede ver en esta ecuación, la población del nivel 3 es la suma de dos 

contribuciones. Una dependencia cuadrática con el bombeo, , y una dependencia lineal 

con la concentración, A1, para un proceso de upconversion debido a un mecanismo de 

ESA (primer término de la ecuación 6.5). En el segundo término de esta ecuación se 

encuentra una dependencia cuadrática con el bombeo y con la concentración, que es 

propia de un proceso de ETU. El tiempo de vida 3 puede depender de la concentración 

debido a los procesos de relajaciones cruzadas que despueblan el nivel 4S3/2 (
2H11/2), que 

toma valores de 20, 15 y 10 s (1, 2.5 y 5 mol% respectivamente). De acuerdo con la 

ecuación 6.5, bajo excitación estacionaria la dependencia con la concentración del erbio 
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puede ser inferior a la lineal para el proceso de ESA. Experimentalmente se encuentra 

que cuando la concentración se incrementa un factor 5 (de 1 a 5%), la luminiscencia a 

550 nm sólo se incrementa un factor 2. Este resultado puede indicar una posible 

saturación en el proceso de emisión de upconversion debido a una despoblación del 

nivel 4S3/2 (
2H11/2) por procesos de relajaciones cruzadas hacia niveles inferiores (4I13/2). 

En los resultados de la figura 6.20 no se observa esto porque la intensidad fue adquirida 

mediante medidas resueltas en tiempo y en el instante t = 0 s.  
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6.2 Neodimio 

6.2.1 Caracterización de vitrocerámicos Nd-SBN obtenidos por tratamiento 

térmico 

El estado vítreo y vitrocerámico de las muestras fue analizado primeramente por 

difracción de rayos X tanto, para corroborar la formación de nanocristales en el 

vitrocerámico, como la ausencia de ellos en la muestra de vidrio, tal y como se muestra 

en la figura 6.21. 

20 30 40 50 60 70 80 90

(c)

 

In
te

n
si

ty
 (

ar
b.

 u
ni

ts
)

2 degree

(a)

(b)

 

Figura 6.21. Patrón de difracción de rayos X para diferentes muestras de Nd-SBN. (a) vitrocerámico (b) 

dentro de la zona irradiada por calentamiento láser y (c) muestra de vidrio dopado con 5 mol% de iones 

de Nd3+. 

 

La ausencia de picos de difracción para la muestra de vidrio confirma que no se ha 

formado ninguna estructura cristalina en la muestra. Está formado por dos bandas 

anchas características de muestras vítreas. El patrón de difracción obtenido para el 

vitrocerámico se identificó como la estructura tungsteno-bronce tetragonal, fase 
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cristalina del SBN [1-2]. A través de la ecuación de Scherrer [3] se estimó el tamaño de 

los nanocristales siendo éste de alrededor de 50 nm, al igual que en el caso de los 

vitrocerámicos dopados con iones de Er3+. 

En la figura 6.22 se presentan los espectros obtenidos para las muestras vitrocerámica y 

vítrea a temperatura ambiente dopadas con 5 mol% de iones de Nd3+ centrados en la 

banda de 880 nm, correspondiente a la transición 4F3/24I9/2. Tal y como se observa, el 

espectro de la muestra vítrea se presenta como una banda ancha, carente de picos de 

emisión bien localizados. En cambio, el vitrocerámico presenta un espectro más 

estrecho y definido, propio de los iones que se encuentran en un entorno cristalino [10]. 
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Figura 6.22. Espectro de emisión obtenido mediante excitación a 532 nm para una muestra dopada con 5 

mol% de iones de Nd3+. La línea negra (──) se corresponde con la muestra vitrocerámica y la azul (──) 

con el vidrio.  

 

6.2.2 Formación de nanocristales de Nd-SBN  bajo excitación continua 

Se irradió la muestra dopada con 5 mol% de iones de Nd3+ en una zona localizada 

mediante un láser de Argón incrementando su potencia desde 0.4 a 1.5 W. En la figura 
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6.23 se muestra el esquema de los niveles de energía de los iones de Nd3+. Cuando la 

muestra es irradiada con el láser continuo de Argón, el nivel 4F3/2 se puebla por procesos 

de des-excitación no radiativos desde los niveles superiores. Se estudió la transición 

4F3/24I9/2 para analizar el proceso de desvitrificación. 
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Figura 6.23. Esquema de niveles del ion Nd3+. 

 

Los iones de Nd3+ tienen una banda de absorción que coincide con la longitud de onda 

del láser de Argón usado como excitación. Esta energía, es absorbida por los iones y 

transferida a la matriz en forma de fonones por procesos de decaimiento no-radiativos. 

Lo que produce un aumento local de la temperatura en el punto focal del láser [12].  

Durante el proceso de irradiación, se midieron las bandas de emisión correspondientes a 

las transiciones 4F5/24I9/2 y 4F3/24I9/2 de los iones de Nd3+. Estos espectros se 

muestran en la figura 6.24.a donde la flecha indica la dirección del incremento de la 

potencia del láser. 
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Figura 6.24. (a) Espectros de emisión obtenidos para la zona local irradiada de una muestra vítrea de SBN 

dopada con 5 mol% de iones de Nd3+ utilizando un láser de Argón incrementando la potencia desde 400 a 

1500 mW. La flecha indica el sentido creciente de energía. (b) Área integrada de los dos picos obtenidos 

en el espectro de emisión durante el proceso de desvitrificación controlado, donde el símbolo () 

representa el área de la emisión de 880 nm y el símbolo () la de 810 nm. 

 

Cuando la muestra es irradiada, el nivel 4F3/2  se puebla dando lugar a la transición 

4F3/24I9/2 centrada en 880 nm. A medida que la potencia del láser se incrementa, la 

intensidad de esta emisión aumenta. En la gráfica también se puede apreciar un pico 

centrado en 810 nm que se corresponde con la transición 4F5/24I9/2. Cuando la potencia 

de bombeo se incrementa, la relación entre estas bandas cambia debido a la temperatura 

que se alcanza en el punto de focalización, permitiendo al nivel 4F5/2 poblarse por 

termalización desde el 4F3/2. La evolución de las intensidades cambia a medida que se 

incrementa la potencia del láser, tal y como se muestra en la figura 6.24.b. Inicialmente, 

la banda de emisión de 810 nm es claramente mucho más pequeña que la de 880 nm 

debido a la baja energía de excitación. Cuando la intensidad de irradiación se 
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incrementa, la banda de emisión a 810 nm empieza a crecer a un ritmo superior a la de 

880 nm hasta que alcanzan la misma intensidad con una potencia de 1200 mW. A 1300 

mW hay un cambio en la pendiente, lo que puede ser un indicativo de que la estructura 

de la muestra ha cambiado. Al final de este proceso, se ha producido una zona de 

desvitrificación de 300 m. El tamaño de esta zona ha resultado ser superior al esperado 

teóricamente, 11 m (obtenido según la ecuación 2.1), debido al régimen de 

calentamiento continuo, lo que ha producido un gradiente de temperatura en la 

superficie de la muestra (desde el centro del láser hasta el borde).  

Con el fin de comprobar cual es la temperatura de la muestra en función de la potencia 

del láser, resulta interesante estudiar la termalización que se produce entre los dos 

niveles mencionados anteriormente, 4F5/2 y 
4F3/2. El análisis se basa en considerar un 

sistema simple de tres niveles compuesto por 4F5/2 (nivel 3), 
4F3/2 (nivel 2) and 4I9/2 

(nivel 1). El cociente de intensidades entre las áreas de las emisiones de 810 nm y 880 

nm se relaciona con la temperatura mediante la expresión: 


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    (6.6) 

Donde K es la constante de Boltzmann, E32 es el gap de energía entre estos dos niveles 

excitados, g3 y g2 son las degeneraciones (2J+1) de estos niveles, R
31 y R

21 son las 

probabilidades de emisión espontánea de los niveles 4F5/2 y 
4F3/2 al nivel 4I9/2, 

respectivamente. Esta relación fue chequeada, a partir de los espectros de emisión a 

diferentes temperaturas desde 300 K hasta 700 K para la muestra de vidrio. El espectro 

de emisión obtenido a temperatura ambiente (300 K) y a alta temperatura (680 K) se 

muestra en la figura 6.25. En la figura adjuntada se representa el cociente de las 

emisiones obtenidas en función de la temperatura. A partir del ajuste de estos datos a la 
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ecuación anterior, se obtuvo un valor del gap entre estos niveles de 953 cm-1 y un factor 

pre-exponencial de 4.4.  
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Figura 6.25. Espectros de emisión para la muestra vítrea a temperatura ambiente (300 K) dado por la línea 

continua y a alta temperatura (680 K) representado por la línea discontinua. La figura insertada muestra la 

relación entre las bandas de emisión de 810 y 880 nm y con el ajuste realizado según la expresión 6.6. 

 

A partir de este resultado y de los espectros obtenidos simultáneamente al calentamiento 

por láser, se puede estimar la temperatura que alcanza la muestra para una determinada 

potencia de irradiación. A la potencia de 1.3 W, donde de produce un cambio en las 

pendientes de las intensidades de emisión, se encontró una temperatura de 920 K. Este 

resultado esta en buen acuerdo con la temperatura de tratamiento para obtener una 

muestra vitrocerámica (900 K), lo que permite concluir que la irradiación láser ha 

producido una transición de fase en la muestra, pasando de un estado vítreo a una fase 

cristalina.  

La naturaleza de este estado cristalino inducido en la muestra se estudió mediante 

difracción de rayos X, cuyo patrón se muestra en la figura 6.21. Los picos obtenidos 



128 

para la zona irradiada se identifican como una estructura tungsteno-bronce tetragonal, 

fase cristalina del SBN [1-2]. Este resultado permite concluir que se ha llevado con 

éxito la desvitrificación de la muestra de vidrio por irradiación láser, obteniéndose 

nanocristales de 50 nm. Además, se presenta en la figura 6.26 el espectro 

correspondiente a la zona irradiada juntamente con el de la muestra vitrocerámica. Tal y 

como se observa, ambos espectros presentan la misma anchura y estructura de picos, lo 

que también indica la cristalización en la zona irradiada. 
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Figura 6.26. Espectro de emisión obtenido dentro de la zona irradiada (──) y en la muestra vitrocerámica 

obtenida por tratamiento térmico (──). 

 

Tras el proceso de irradiación, el tiempo de vida del nivel 4F3/2 fue medido dentro y 

fuera del área irradiada y comparado con el obtenido para la muestra vitrocerámica (ver 

figura 6.26). El análisis de estas curvas proporcionará información acerca de la 

distribución final de los iones de tierra rara tras el proceso de desvitrificación. Con el fin 
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de comparar los diferentes decaimientos, resulta útil calcular el tiempo de vida 

promedio según la expresión:   
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      (6.7) 

En la figura 6.27.a se presenta la curva de decaimiento para el nivel 4F3/2 del vidrio y 

vitrocerámico. Utilizando la expresión 6.7, se obtiene un tiempo de vida para el nivel 

4F3/2 de 5.6 μs en el caso del vidrio y de 14.2 μs para el vitrocerámico. Ambas curvas 

presentan un comportamiento no-exponencial. 
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Figura 6.27. (a) curva de decaimiento de la luminiscencia del nivel 4F3/2 de los iones de Nd3+ detectando 

en 880 nm para la muestra vitrocerámica (GC) y vidrio (G). (b) curva de decaimiento de la luminiscencia 

del nivel 4F3/2 dentro de la zona irradiada para dos longitudes de onda de detección distintas 880 nm y 

900nm. 

 

Para el vidrio, debido a la alta concentración de iones de Nd3+, los procesos de 

transferencia de energía entre los iones dan el carácter no-exponencial a la curva. En el 
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caso del vitrocerámico, además de los procesos de transferencia de energía, existe otra 

contribución que se debe de tener en cuenta. Las muestras vitrocerámicas están 

formadas por una fracción de los iones que permanece en la fase vítrea, mientras que 

otros se han incorporado a la fase cristalina [2]. En la figura 6.27.b. se muestra la curva 

de decaimiento de la luminiscencia para las longitudes de onda de detección de 880 nm 

y 900 nm dentro de la zona irradiada. La longitud de onda de 880 nm se corresponde 

con el máximo de emisión tanto de la muestra vítrea como vitrocerámica, mientras que 

la longitud de onda de 900 nm se identifica con un máximo de emisión para el 

vitrocerámico y un mínimo para el vidrio. Estas curvas pueden ser ajustadas a una doble 

exponencial. Comparando estas curvas con las presentadas en la figura 6.27.a se 

observa que ambas presentan el mismo decaimiento lento. Esto hace posible concluir 

que la componente rápida de estos decaimientos se corresponde con la fase vítrea de la 

muestra, en tanto que la componente lenta es debida al entorno vitrocerámico. Las 

curvas de decaimiento del nivel 4F3/2 fueron obtenidas en función de la longitud de onda 

de detección desde 800 nm a 1000 nm dentro de la zona irradiada. A partir de las 

intensidades de estas curvas es posible obtener el espectro resuelto en tiempo 

correspondiente a la transición 4F3/2  4I9/2. En la zona irradiada las curvas de 

decaimiento se pueden ajustar a una doble exponencial (ecuación (6.1)). Considerando 

el peso de cada una de las dos contribuciones se puede sustraer la parte correspondiente 

a la fase vítrea de la fase cristalina, lo que permite obtener separadamente el espectro de 

emisión para cada uno de los entornos por separado, como se realizó para los 

vitrocerámicos de erbio (ver figura 6.5). En la figura 6.28 se presentan los espectros de 

emisión obtenidos a partir de las curvas de decaimiento en la zona irradiada 

inmediatamente después del pulso y tras realizar este ajuste. El espectro obtenido 

después del pulso, al que llamaremos experimental, incluye la contribución de ambas 
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fases (la cristalina y la vítrea). El ajustado por este método se corresponde sólo con la 

fase cristalina del material. Al comparar el espectro experimental con el obtenido dentro 

de la zona irradiada (ver figura 6.26), se puede apreciar que ambos tienen el mismo 

ancho y la estructura de los picos es similar. Estos resultados están en buen acuerdo y 

evidencian la formación del vitrocerámico. Comparando ambas curvas es posible 

estimar el porcentaje de iones de Nd3+ que residen en cada fase, al igual que en el caso 

de los iones de Er3+. De esta forma, se ha obtenido que el 45% de los iones de Nd3+ se 

encuentran en fase vitrocerámica mientras que el resto reside en fase vítrea. Además, se 

encuentra que la banda situada en 810 nm que se aprecia en la figura 6.26 no aparece en 

el espectro obtenido resuelto en tiempo (figura 6.28). Ya que estas medidas se han 

realizado utilizando un láser pulsado que no produce tanto calentamiento en la muestra 

como un láser de continuo.  
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Figura 6.28. Bandas de emisión de la transición 4F3/2  4I9/2 obtenidas a partir de las curvas de 

decaimiento dentro de la zona irradiada. La línea continua negra (──) muestra los resultados 

experimentales y la línea azul (──) da la emisión correspondiente a la fase cristalina tras el ajuste. 
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6.3 Holmio 

6.3.1 Caracterización de vitrocerámicos Ho-SBN obtenidos por tratamiento 

térmico 

Al igual que en los apartados anteriores, se llevó a cabo el tratamiento térmico en un 

horno eléctrico con el fin de obtener la fase cristalina del SBN. La formación de 

nanocristales se pudo confirmar por difracción de rayos X tras un tratamiento térmico 

de 2 h a 620 ºC tal y como se muestra en la figura 6.29. 
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Figura 6.29. Patrón de difracción de rayos X para diferentes muestras de SBN. (a) vitrocerámico (b) 

dentro de la zona irradiada por calentamiento láser y (c) muestra de vidrio dopado con 2.5 mol% de iones 

de Ho3+. 

 

El espectro de difracción para el vidrio es completamente amorfo, sin picos de 

difracción. Tras el tratamiento térmico, aparecen algunos picos que han sido atribuidos a 

la formación de nanocristales de SBN. A partir de este espectro, se obtuvo el tamaño del 

nanocristal utilizando la formula de Sherrer [3]. El tamaño medio de los nanocristales 
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obtenidos es de 60 nm. Además, la formación de nanocristales  fue corroborada a través 

de topografía de superficies (ver figura 6.30.A) obtenida por Microscopía de Fuerza 

Atómica (AFM). La figura 6.30.A2 muestra esta misma zona en modo de contraste de 

fase y la A3 en modo de realzado de contraste. Con estos modos de representación, las 

fronteras entre granos resultan especialmente destacadas y permiten una mejor visión 

del tamaño y forma de las partículas. Se encuentran partículas con tamaños 

comprendido entre 70-100 nm de longitud y un alto de 30-33 nm, con una rugosidad de 

2.3 nm.  
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Figura 6.30. Imagen de AFM (1 x 1 µm2) correspondiente a la muestra vitrocerámica (A) y dentro de la 

zona irradiada (B) en diferentes modos de representación: (1) topografía, (2) modo de contraste de fase y 

(3) modo realzado de contraste.  

A1 B1 

A3 B3 

A2 B2 
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En la figura 6.31 se muestra un esquema de los niveles de energía del Ho3+. Los 

espectros en el visible y en el infrarrojo cercano se obtuvieron bajo excitación en 488 

nm utilizando el láser de Argón. Tal y como se ve en este esquema, con esta longitud de 

onda de excitación se pueblan lo niveles superiores 5F3, 
3K8, 

5F2 del Ho3+. Estos, se 

desexcitan de forma no radiativa a los niveles inferiores de los cuales se obtienen los 

espectros de emisión dados en la figura 6.32. 
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Figura 6.31. Esquema de niveles de energía del ion Ho3+.  

 

Las bandas de emisión centradas en 750 nm y 650 nm, se corresponden con las 

transiciones (5F4, 
5S2)5I7 y 5F5 5I8 respectivamente. Tal y como se puede ver en esta 

figura, las bandas de emisión del vidrio son más anchas y de menos intensidad. En 

cambio, con la formación de los nanocristales en la muestra, la intensidad de los 

espectros se ha incrementado y los picos son más estrechos. 
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Figura 6.32. Espectros de luminiscencia obtenidos para (a) el vidrio (línea discontinua azul) y para el 

vitrocerámico (línea continua) y, (b) dentro (línea continua) y fuera (línea discontinua azul) de la zona 

irradiada. 

 

También se ha observado experimentalmente que la emisión de 750 nm se ha 

incrementado un factor 20 con respecto al vidrio. Todo esto, es un indicativo de que los 

iones de Ho3+ han entrado a formar parte de los nanocristales en la fase cristalina del 

SBN lo que produce un aumento de la luminiscencia debido a la disminución de la 

energía de los fonones en cristales de SBN con respecto al vidrio. 

 

El tiempo de decaimiento del nivel (5F4, 
5S2) ha sido obtenido para el vidrio y el 

vitrocerámico bajo excitación pulsada en 532 nm con el fin de corroborar los cambios 

espectroscópicos producidos por el tratamiento térmico. Estos resultados se presentan 

en la figura 6.33.  
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Figura 6.33. Decaimiento de la luminiscencia para el nivel (5F4, 
5S2) bajo excitación a 532 nm para el 

vidrio (línea negra - G), vitrocerámico (línea azul discontinua) y dentro de la zona irradiada (línea roja). 

 

La interpretación de los resultados obtenidos es similar a la expuesta anteriormente para 

los iones de Er3+ [4] y Nd3+ [10], donde la curva de decaimiento para el vidrio es 

puramente lineal en escala logarítmica mientras que para la muestra vitrocerámica se 

tiene la contribución de dos exponenciales. En este caso, la curva de decaimiento del 

vidrio es muy rápida debido a procesos de relajación multi-fonónica en la matriz vítrea. 

Sin embargo, para la muestra vitrocerámica la incorporación de los iones de Ho3+ en los 

nanocristales de SBN reduce la energía de los fonones activos y el tiempo de vida se 

incrementa como se puede ver en la componente larga de la figura 6.33. Hay que 

señalar, que además los iones que residen en los nanocristales pueden tener un 

comportamiento no-exponencial debido a los procesos de transferencia de energía entre 

ellos. Por lo tanto, la componente rápida de este decaimiento es debida a este proceso de 
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transferencia además de la contribución debida a los iones que permanecen en fase 

vítrea.  

 

6.3.2 Formación de nanocristales de Ho-SBN bajo excitación continua 

Se irradió una zona localizada del vidrio precursor con el láser de Argón incrementando 

la potencia desde 0.4 W hasta 3.5 W. En esta zona se produjo un incremento de la 

temperatura la cuál induce a la nucleación y al crecimiento de nanocristales de SBN 

dopados con iones de Ho3+ cerca del punto focal [13]. Los iones de Ho3+ tienen una 

banda de absorción que coincide con la longitud de onda del láser. Cuando la muestra es 

irradiada con el láser de Argón, los niveles (5F4, 
5S2) y 5F5 son poblados por la 

desexcitación de los niveles superiores (ver figura 6.31). Al igual que en el apartado 

anterior, nos centramos en la espectroscopía de estos niveles para entender el proceso de 

desvitrificación. 

Simultáneamente al proceso de irradiación, se midió la evolución de las transiciones 

(5F4, 
5S2)5I7 y 5F5 5I8 en función de la potencia del láser. Este resultado se muestra 

en la figura 6.34. 
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Figura 6.34. Espectro de emisión obtenido en la zona a desvitrificar de la muestra de Ho3+- SBN durante 

el proceso de irradiación láser. La flecha muestra la dirección del incremento de la potencia del láser 

desde 0.4  a 3.5 W. 

 

Tal y como se aprecia, la intensidad de la emisión de 650 nm se va incrementando 

juntamente con la potencia del láser, en cambio, la emisión de 750 nm no se ve afectada 

debido a que los procesos no radiativos (multi-fonónicos y transferencia de energía) del 

nivel (5F4, 
5S2) tienen especial importancia. Cuando el láser alcanza la potencia de 3.5 

W, la relación de intensidades cambia drásticamente y no es posible su medición 

simultánea. Al final de este proceso, se ha obtenido un área dañada de 300 m de radio. 

Aunque la estimación teórica del tamaño del spot focalizado resultó ser de de 22 m, el 

tamaño de la zona irradiada es superior debido a que la excitación se ha producido en un 

régimen continuo, lo que produce un gradiente de temperatura en la superficie de la 

muestra.  
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En la figura 6.29, se muestra el espectro de difracción de rayos X obtenido dentro de la 

zona irradiada que confirma la formación de la estructura de SBN. El tamaño promedio 

de nanocristales ha sido obtenido a partir de la formula de Sherrer [3], dando como 

resultado 40 nm. La formación de nanocristales ha sido también confirmada por 

medidas de topografía de superficie utilizando el medidas de AFM que se muestran en 

la figura 6.30.B. En estas imágenes se encuentran tamaños de partícula de 50-90 nm de 

longitud y 40-80 nm de altura, con una rugosidad de 22.4 nm. 

El espectro de emisión de la zona irradiada fue medido a baja potencia de excitación 

con el fin de comprobar los cambios producidos en el entorno de los iones de Ho3+. Este 

resultado se presenta en la figura 6.32.b. Tal y como se aprecia en esta figura, con la 

formación de nanocristales la intensidad de la emisión se ha incrementado en esta zona, 

del mismo modo que en la muestra vitrocerámica.  

Al igual que en la muestra obtenida a partir del vidrio precursor por tratamiento térmico, 

se obtuvo el tiempo de decaimiento del nivel (5F4, 
5S2)  dentro de la zona irradiada 

(figura 6.33). Al comparar esta curva de decaimiento con la obtenida para la muestra 

vitrocerámica, se puede observar que está en buen acuerdo, confirmando que tras el 

procesos de irradiación con el láser, las propiedades ópticas han cambiado de la misma 

forma que las obtenidas por tratamiento térmico.  

Estos resultados confirman la formación de nanocristales de Ho3+- SBN a partir de un 

proceso de irradiación láser. La energía absorbida por los iones Ho3+ es transferida en 

forma de calor por procesos no radiativos a la matriz, y como consecuencia los 

alrededores de los iones Ho3+ son calentados, produciéndose una cristalización efectiva 

del vidrio. La temperatura que alcanza la muestra debido a la irradiación láser depende 

de varios factores como son la potencia del láser, el tiempo de irradiación, el calor 

específico, la conductividad térmica de la muestra y la concentración de dopante en la 
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muestra [1]. Además, la cristalización inducida puede estar controlada por procesos de 

difusión de los iones constituyentes [14]. 

 

6.3.3 Distribución de nanocristales en el interior de un a línea escrita por 

irradiación láser 

En este apartado, uno de los focos de atención ha sido la distribución final del los iones 

tras el proceso de irradiación. Recientemente, Shimotsuma [13] presentó un trabajo 

sobre la morfología de las estructuras inducidas en vidrios de silicatos y teluritas por 

irradiación con un láser de femtosegundo. Yin Lui [15] demostraron la migración de los 

iones de Eu3+ inducida por irradiación con un láser de femtosegundo. 

Al igual que en el apartado anterior, la muestra se irradió utilizando el láser de Argón 

con una potencia fija de 3.5 W. En esta ocasión, la muestra se colocó sobre un 

posicionador mecánico y se movió durante el proceso de irradiación para construir 

líneas con una velocidad de 0.5 mm/s. Tras este proceso, se pudieron observar cambios 

en la matriz vítrea, que se muestran en la figura 6.35 en una imagen de microscopía 

óptica. 

   

(a)     (b) 

Figura 6.35. (a) Imagen de microscopía óptica de la muestra tras la irradiación con el láser de Argón. Las 

zonas A y C se corresponden con los bordes de la línea escrita, y B y D son dentro y fuera de la línea, 

respectivamente. (b) Esquema de la línea escrita. 

A       B       C      D

A B    C D 
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Bajo excitación en 532 nm, el espectro de emisión muestra bandas a 650 y 750 nm 

correspondientes a las transiciones 5F5  5I8 y (5F4, 
5S2)  5I7, respectivamente. En este 

estudio, se utilizó la microscopía confocal para analizar las diferencias que existe en la 

transición 5F5  5I8 en 650 nm en diferentes posiciones de la línea modificada con el 

láser. Estos espectros se muestran en la figura 6.36.  
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Figura 6.36. Espectro de fluorescencia confocal obtenido en diferentes posiciones de la zona modificada 

con el láser. En la figura insertada se muestra un esquema de la línea escrita de la misma forma que en la 

figura 6.35. El espectro del vitrocerámico (GC) se ha incluido para comparar. 

 

Estos espectros han sido obtenidos perpendicularmente a la línea escrita (ver figura 

insertada en 6.36), normalizados y desplazados para una mejor comparación. Como se 

puede ver en esta figura hay importantes cambios estructurales en la forma de las 

bandas dependiendo de la posición en la muestra. Este comportamiento es comparado 

con la emisión de la muestra vitrocerámica para concluir si es debido a un proceso de 

desvitrificación en la muestra. Este espectro también ha sido incluido en la figura 6.36. 
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En dicha figura, los puntos A y C se corresponden con los bordes de la línea escrita, B 

es la zona interior y D la zona exterior a la línea. Tal y como se puede apreciar, el 

espectro de emisión de las zonas A y C son similares al obtenido en la muestra 

vitrocerámica. En cambio, el obtenido en la zona B, localizado en el medio de la zona 

irradiada, presenta la misma estructura que en la zona D, fuera de la zona irradiada, 

donde solo hay vidrio. Recientemente, Honna [16] ha tenido éxito en la escritura de 

líneas cristalinas utilizando un láser de Nd:YAG en 1064 nm en una matriz vítrea de 

Sm2O3–Bi2O3–B2O3. Durante este proceso de irradiación localizó una fase líquida en la 

región focal del láser. Esta fase líquida tiene un coeficiente de expansión térmica grande 

comparado con el de la fase de estado sólido del vidrio. Luego, la fase líquida se 

expande  libremente en la superficie. Finalmente, la nucleación de cristales ocurre en 

algún lugar de la fase líquida y los nanocristales empiezan a crecer [14]. En apartados 

anteriores [4], se ha encontrado la re-amorfización de algunas zonas debido al gradiente 

de temperatura establecido por la acción del láser. La amorfización inducida por la 

acción del láser ha sido investigada también por otros autores [6-8]. Todos estos 

trabajos indican que con procesos de calentamiento se puede producir difusión de iones 

y amorfización de la zona irradiada en las muestras. Como se mostrará a continuación, 

estos aspectos son muy importantes a la hora de explicar nuestros resultados 

experimentales.  

En la figura 6.37 se muestra la intensidad de emisión asociada a la transición (5F4, 
5S2) 

 5I7 de los iones de Ho3+ en función de la distancia desde el borde de la línea 

modificada obtenidas con espectroscopía confocal. Este resultado ha sido obtenido a 

partir de los espectros medidos perpendicularmente a la superficie de la muestra cada 5 

pasos (6.25 μm) atravesando la zona irradiada. Analizando esta figura, hay varios 

aspectos importantes que comentar. La intensidad de los espectros a través de la línea 
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escrita cambia. Los máximos de intensidad que se detectan se corresponden con los 

bordes de las líneas escritas (zonas A y C), mientras que las zonas menos intensas 

pertenecen a la zona entre ambas líneas (zona B) y a la zona exterior a la modificada 

(zona D). Como se aprecia, la intensidad en el interior de la línea (zona B) es similar a 

la obtenida fuera (zona D) donde solo hay contribución del vidrio. Además, las 

intensidades encontradas en los bordes son similares a las obtenidas para la muestra 

vitrocerámica.  
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Figura 6.37. Intensidad de emisión del pico de 750 nm en función de la distancia desde el borde de la 

línea (zona C) tal y como se muestra en la figura insertada.  

 

Este resultado permite concluir que la estructura de la muestra ha cambiado tras el 

proceso de irradiación por láser.  Tanto la figura 6.36 como la 6.37 dan cuenta del 

cambio producido y en una primera aproximación parecen ser similares a los obtenidos 

en las muestras vitrocerámicas.  

 



145 

La morfología de superficie obtenida por microscopía electrónica de escaneo (SEM) 

revela la formación de una estructura en los bordes de la línea (ver figura 6.38). Del 

análisis realizado por la microsonda de rayos-X se observa un incremento en la 

concentración de los iones de Nb5+ en dicho borde, zona C, (figura 6.38.2), mientras que 

la distribución de los iones de O2- muestra la tendencia opuesta. Los resultados 

obtenidos para los iones de Sr2+ y Ba2+ parecen tener el mismo comportamiento que los 

iones de O2-, pero debido a la baja concentración de estos elementos no es posible 

obtener una buena imagen.  

 

 
(1)       (2) 

Figura 6.38. (1) Imagen SEM y (2) mapa de distribución de los iones de Nb5+ en el borde de la zona 

irradiada.  

 

Del mismo modo, la concentración de iones de Ho3+ en el vidrio es muy baja, 

comparada con los otros iones, y la imagen obtenida en este caso no permite distinguir 

si existe redistribución de estos iones.  

Tal y como se observa en la tabla 6.1, existe una distribución similar de los iones 

localizados dentro de la línea irradiada (zona B) y los que permanecen en el vidrio 

original (zona D). A partir de la composición del vidrio se puede obtener la 

composición relativa de cada ion con respecto al total. Hay un factor 4 entre el 

porcentaje de iones de Nb5+ con respecto al Ba2+ y Sr2+ y un factor 10 con respecto a los 

D

C

B
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iones de Ho3+. Como se puede observar en la tabla 6.1, los iones constituyentes 

mantienen estos porcentajes dentro de la línea irradiada (zona B). Este resultado 

confirma la formación de una fase vítrea dentro de la línea irradiada. 

 

Elemento 

(% atómico) 

Línea irradiada 

(B) 

Vidrio  

(D) 

Borde irradiado 

(C) 

Sr2+ 15.68 13.98 9.07 

Nb5+ 63.65 66.34 79.44 

Ba2+ 17.85 17.36 10.05 

Ho3+ 2.82 2.32 1.44 

Tabla 6.1. Proporción de la distribución química dentro de la zona irradiada, en el borde de la línea y en el 

vidrio. 

 

Para el borde de la línea irradiada, la distribución de los iones difiere de la encontrada 

en el vidrio y dentro de la línea irradiada. Para explicar los cambios producidos en la 

distribución de estos iones hay que tener algunas cosas en cuenta. En el punto focal del 

láser, la temperatura local puede alcanzar más de 1500 ºC, que es una temperatura 

superior a la de fusión del vidrio. Desde este punto focal a los bordes se establece un 

gradiente de temperatura. Esta alta temperatura induce la difusión de los iones con 

coeficientes de difusión altos [15]. Estos iones se pueden mover desde el punto focal del 

láser hacia regiones con temperaturas inferiores. Por lo tanto, se produce una re-

distribución de los elementos en función del gradiente de temperatura inducido por el 

láser. 

Lifshitz y Slyozov [17] desarrollaron un modelo para la decomposición por difusión de 

una solución sólida súper-saturada: 
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donde Rav es el radio promedio de alcance máximo de la partícula al difundirse, t es el 

tiempo, D es el coeficiente de difusión,  es la energía interfacial, ceq es la 

concentración de equilibrio, c es la concentración dentro del cristal, k es la constante 

de Boltzmann, y T es la temperatura absoluta. De acuerdo con este modelo, bajo las 

mismas condiciones, los iones con un coeficiente de difusión mayor alcanzan un tamaño 

de radio mayor, lo que significa que se pueden acumular a una distancia mayor del 

centro de la zona irradiada. Además, el coeficiente de difusión de los iones depende del 

radio iónico del mismo. Como consecuencia, las partículas con menor radio iónico se 

difunden más rápido que otros iones debido a su pequeño tamaño. En este caso, el 

coeficiente de difusión de los iones de Nb5+ es mayor que en el caso del Sr2+, Ba2+ y O2-, 

por lo que los bordes de la zona irradiada se enriquecen de iones de Nb5+, tal y como se 

encuentra experimentalmente (ver figura 6.38.2) y predice la expresión 6.8. En el punto 

focal del láser, al disminuirse la concentración de iones de Nb5+, se incrementa la 

concentración del resto de los iones, Sr2+, Ba2+ y O2-, cuya difusión es menor [18]. 

Aunque no se pudo obtener un mapa de imagen de esta distribución, la tabla 6.1 

corrobora este decrecimiento de los iones Sr2+, Ba2+ y O2- en el borde de la línea, donde 

la proporción de iones de Nb5+ se ha incrementado. 

 

Los espectros de fluorescencia de la figura 6.36 y 6.37 predicen cambios en las 

intensidades de emisión de los iones de Ho3+ en los bordes de la zona modificada. 

Existen dos posibles explicaciones de esto. El incremento de la luminiscencia podría 

implicar una alta concentración de iones de Ho3+ en esta zona. El coeficiente de difusión 

de los iones de Ho3+ es grande comparado con el resto de los elementos, lo que hace 
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posible que se acumule en los bordes de la zona irradiada con el láser, del mismo modo 

que los iones de Nb5+. Yin Lui [15] reportó la re-distribución de iones de Eu3+ por 

irradiación por láser de femtosegundo debido al coeficiente de difusión de estos iones, 

que tiene el mismo orden que los iones de Ho3+. Debido a la baja concentración de iones 

de Ho3+ en la muestra, el micro-análisis de rayos-X realizado no permite distinguir si 

esta acumulación ha tenido lugar.  

La otra posibilidad de explicar este incremento de la luminiscencia se basa en 

considerar que los iones de Ho3+ se encuentran en un entorno distinto. Los resultados 

obtenidos por espectroscopía óptica y SEM parecen confirmar esta explicación. En la 

figura 6.36 existen muchas similitudes entre el espectro correspondiente a la muestra 

vitrocerámica y el obtenido en los bordes de la zona irradiada (zona A y C). La 

presencia de nanocristales en éste área explicaría este incremento de la luminiscencia.  

 

Para corroborar la formación de nanocristales, la topografía de la muestra se caracterizó 

por microscopía de fuerza atómica (AFM) (ver figura 6.39). Dentro de la línea (zona B), 

no existe formación de nanocristales, la imagen de AFM muestra un estado vítreo 

debido a las altas temperaturas alcanzadas por el láser en esta área, en modo similar al 

obtenido para el vidrio (figura 6.39.1). Esta superficie esta formada por partículas de 

aproximadamente 20 nm de largo y 1-2 nm de alto, con una rugosidad de 1.15 nm. Este 

resultado juntamente con lo obtenido por espectroscopia óptica (figura 6.36) y las 

proporciones químicas de los elementos (tabla 6.1) nos permite concluir que en esta 

zona se ha producido una re-vitrificación debida a la acción del láser, donde la 

temperatura ha alcanzado la temperatura de fusión del vidrio. 

Cuando este análisis se lleva a cabo en la zona C, se encuentran diferentes tamaños de 

partículas. Cerca del borde de la zona C, cerca de la zona D (vidrio), la imagen de AFM 
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muestra nanopartículas con un tamaño de 33 nm y 3 nm de alto, con una rugosidad de 

2.84 nm (figura 6.39.2). En cambio, dentro de esta misma zona C pero en el borde 

contrario (cerca de la zona B), la superficie muestra un fuerte cambio en la topografía 

(figura 6.39.3). El tamaño de partícula se ha incrementado hasta 60-120 nm de largo y 

de 40-80 nm de alto, dando una rugosidad de 22.44 nm, un orden de magnitud superior 

comparado con la figura 6.39.2. 

 

 
 

Figura 6.39. Imágenes de AFM (1μm x 1μm), obtenidas en las diferentes zonas de la muestra: (1) vidrio, 

zona D, (2) dentro de la zona C, borde derecho de la línea, (3) dentro de la zona C, borde izquierdo de la 

línea; y (4) vitrocerámico.   

1 2 

3 4 
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La imagen de AFM para la muestra vitrocerámica, obtenida por tratamiento térmico 

(figura 6.39.4), muestra partículas en el rango de 70-100 nm de largo y alrededor de 30-

33 nm de alto, con una rugosidad de 2.33 nm. Se conoce que el tamaño de las partículas 

puede ser controlado por el tratamiento térmico de la muestra [19]. En este sentido, las 

diferencias en los tamaños de partículas encontradas a lo largo de la zona C puede ser 

explicado debido al gradiente de temperatura que se ha establecido en la muestra. Por 

esto, es posible encontrar partículas de diferentes tamaños al desplazarse a lo largo de la 

zona C.  

La energía del láser absorbida por los iones de Ho3+ es transferida a la matriz por 

procesos de relajación no-radiativos, por lo que los alrededores de los iones de Ho3+ son 

calentados. Como consecuencia, se induce una cristalización efectiva en el vidrio. Se 

sabe, que la temperatura que alcanza el láser de Argón en la zona irradiada depende de 

la cantidad de iones activos, la potencia del láser, el tiempo exposición, el calor 

específico y la conductividad térmica de la matriz vítrea [1]. El crecimiento de cristales 

por inducción láser también puede estar controlada por los procesos de difusión de los 

iones constituyentes, tal y como se ha demostrado en esta parte [20].  

Finalmente, para corroborar la existencia de nanocristales de SBN se realizaron medidas 

de difracción de Rayos-X (figura 6.29). Los espectros obtenidos son similares a los 

obtenidos para el vitrocerámico, que confirman la formación de nanocristales de SBN. 
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6.4 Tulio-Yterbio 

6.4.1 Caracterización de vitrocerámico s de TmYb-SBN obtenidos por  

tratamiento térmico 

Al igual que en las muestras anteriores, tanto el estado vítreo como el vitrocerámico de 

las muestras fue analizado primeramente por difracción de rayos X para corroborar la 

formación de nanocristales en el vitrocerámico. Éstos se muestran en la figura 6.40. 
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 Figura 6.40. Patrón de difracción de rayos X para (G) el vidrio, (a) vidrio precursor tras un tratamiento 

térmico de 1 hora, (b) 2 horas y (c) 3 horas. 

  

De acuerdo con estos resultados, el patrón de rayos X perteneciente al vidrio, carece de 

picos de difracción y sigue la curva característica de una muestra vítrea. Sobre este 

vidrio precursor, se realizó el tratamiento térmico en condiciones isotérmicas a 620 ºC 

durante 1, 2 y 3 horas. Al incrementar el tiempo del tratamiento térmico, aparecen una 

serie de picos en el espectro característicos de la fase cristalina del SBN. El número de 
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picos y su intensidad se incrementan a medida que se amplía el tiempo del tratamiento 

térmico. Transcurridas las 2 horas, se ha formado completamente la estructura típica de 

la fase cristalina del SBN, obteniéndose nanocristales de un diámetro de 50 nm [3]. Los 

experimentos de espectroscopía realizados, fueron llevados a cabo en la muestra 

vitrocerámica tratada durante 2 horas, éstos se presentan a continuación.  

La figura 6.41 muestra un esquema del diagrama de niveles del ion Yb3+ y Tm3+, donde 

sólo se presentan los niveles de interés para este estudio. El láser continúo de Argón, 

usado como fuente de excitación a 488 nm, puebla el nivel 1G4 para las muestras de 

vidrio y vitrocerámico.  
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Figura 6.41. Diagrama de niveles para los iones Tm3+ e Yb3+, y mecanismo de upconversion bajo 

excitación de los iones de Yb3+. 

 

La fluorescencia tanto en el visible como en el infrarrojo, se observó a temperatura 

ambiente tal y como se muestra en la figura 6.42. La emisión centrada en el rojo se 

asignó a la transición del Tm3+: 1G4  3F4 y las bandas de emisión en el infrarrojo se 
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atribuyeron a las transiciones 3H4  3H6 del ion Tm3+ y 2F5/2  2F7/2 del ion Yb3+. En la 

gráfica se observan cambios en los espectros de emisión entre la muestra vítrea y 

vitrocerámica para la transición 3H4  3H6. Además, para la muestra vitrocerámica se 

observa la banda de emisión correspondiente al ion Yb3+, que no se observa en la 

muestra vítrea. 
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Figura 6.42. Espectro de emisión para la muestra codopada con 1 mol% de Yb3+ y 1 mol% de Tm3+ en 

estado vítreo (línea azul) y vitrocerámico (línea negra) bajo excitación a 488 nm. 

 

Las curvas de decaimiento de la fluorescencia para el nivel 2F5/2 para el vidrio y el 

vitrocerámico de la muestra dopada solo con iones de Yb3+ y la muestra codopada con 

iones de Yb3+ y Tm3+ se presentan en la figura 6.43.  
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Figura 6.43. Curvas de decaimiento de la emisión para el nivel 2F5/2 obtenidas para el (G) vidrio y (GC) 

vitrocerámico dopadas con 1 mol% de iones de Yb3+ y para las muestras codopadas con 1 mol% de Yb3+ 

y 1 mol% de Tm3+ bajo excitación a 920 nm. 

  

El tiempo de decaimiento para el vidrio y el vitrocerámico dopado solo con iones de 

Yb3+ es significativamente más largo que el obtenido para las muestras codopadas. Esto 

indica que los procesos de transferencia de energía entre estos iones juega un rol 

importante en el “quenching” de los tiempos de decaimiento del nivel 2F5/2 de los iones 

de Yb3+. Este proceso de transferencia de energía viene dado por el canal [21]:  
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Este mecanismo es un proceso no-resonante de transferencia de energía y requiere de la 

emisión de varios fonones a la matriz. De acuerdo con las curvas de decaimiento 

experimentales, este proceso es más eficiente para las muestras vítreas que para las 

vitrocerámicas, probablemente debido a la mayor energía de fonones en la matriz óxida 

vítrea [22].  
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Un comportamiento distinto se obtiene para las curvas de decaimiento para el nivel 3H4 

obtenidas para las mismas muestras vítreas y vitrocerámicas (ver figura 6.44). Como es 

de esperar, cuando la muestra vítrea es codopada con iones de Yb3+, el tiempo de 

decaimiento del nivel 3H4 decrece debido a los procesos de transferencia de energía 

entre estos dos iones. Este proceso se puede explicar debido al siguiente canal de 

transferencia de energía:  

)(),()(),( //
  3

25
23

6
33

27
23

4
3 YbFTmHYbFTmH  

Este mecanismo es un proceso no-resonante de transferencia de energía y requiere de la 

participación de más fonones. Respecto de la muestra vitrocerámica, se debe de tener en 

cuenta que ésta contiene una fase cristalina y otra vítrea. Por lo tanto, la parte inicial de 

estos decaimientos de la emisión se asigna a la fase vítrea, y la componente larga a la 

emisión de los iones que residen en los nanocristales, tal y como se ha encontrado con 

otros iones [2, 10]. Es interesante notar que en la muestra codopada, la curva de 

decaimiento es ligeramente más lenta que en la simplemente dopada. 
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Figura 6.44. Curva de decaimiento de la luminiscencia para el nivel 3H4 obtenida para el (G) vidrio y 

(GC) vitrocerámico dopadas con 1 mol% de iones de Tm3+ y para las muestras codopadas con 1 mol% de 

Yb3+ y 1 mol% de Tm3+ bajo excitación a 800 nm. 

 

Este resultado previo es diferente de lo esperado y en orden de obtener una explicación 

se han medido las curvas de decaimiento del nivel 1G4 (figura 6.45). En esta figura, 

como es de esperar, las curvas de decaimiento para el vidrio son más rápidas cuando la 

muestra esta codopada con iones de Yb3+. Este proceso de transferencia de energía 

ocurre debido al siguiente canal:  
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Figura 6.45. Curva de decaimiento de la luminiscencia para el nivel 1G4 obtenida para el (G) vidrio y 

(GC) vitrocerámico dopadas con 1 mol% de iones de Tm3+ y para las muestras codopadas con 1 mol% de 

Yb3+ y 1 mol% de Tm3+ bajo excitación a 475 nm. 

 

En el caso de las muestras vitrocerámicas, tal y como se muestra en la figura 6.45, la 

curva de decaimiento para la muestra codopada es un poco más lenta que para la dopada 

simple. Este sorprendente comportamiento es el mismo que se encontró para el nivel 

3H4 de los iones de Tm3+ (figura 6.44). 

 

Con el fin de explicar este comportamiento no usual en los procesos de transferencia de 

energía, se muestra una proyección de la estructura del SBN sobre el plano c [1, 23] en 

la figura 6.46. Considerando el radio iónico del Ba2+ (0.136 nm), Sr2+ (0.113 nm) y RE3+ 

(0.10 nm), la tierra rara puede entrar en la matriz sustituyendo en los sitios del Sr2+ de 

los cristales de SBN [1, 23] como se muestra en la figura. En los nanocristales 

codopados, los iones de Yb3+ pueden estar localizados en posiciones intermedias entre 

los iones de Tm3+. En esta situación, la distancia promedio entre los iones de Tm3+ se 
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incrementa y los procesos de relajaciones cruzadas entre estos iones decrecen. Por lo 

tanto, este comportamiento sorprendente obtenido en las figuras 6.44 y 6.45, donde las 

curvas de decaimiento son más largas en las muestras codopadas, es debido a un 

decrecimiento de los procesos de relajaciones cruzadas entre estos iones [24]. En tanto 

que las curvas de decaimiento para los iones de Yb3+ (figura 6.43) no se ven afectadas, 

ya que estos iones no presentan procesos de relajación cruzada. 

 

        

(a)     (b) 

Figura 6.46 Representación de la celda unidad para un cristal de SBN (a) dopado con iones de Tm3+ y (b) 

codopado con iones de Tm3+ y Yb3+. 

 

Finalmente, en la figura 6.47 se presenta el espectro de upconversion bajo excitación en 

950 nm (Yb3+: 2F7/2  2F5/2) para la muestra vitrocerámica. Las bandas de emisión de 

upconversion centradas en 482 nm, 650 nm y 975 nm se atribuyen a las transiciones 1G4 

 3H6, 
1G4  3F4 y 

3H4  3H6, respectivamente. Es interesante notar que para el vidrio 

se encontró una emisión de upconversion despreciable. Este resultado se puede explicar 

en base al papel principal de los niveles intermedios en este proceso de upconversion 

(3H4 y 3F4) esquematizado en la figura 6.41. Por ejemplo, la componente larga del 

decaimiento del nivel 3H4 asignada a los iones que residen en los nanocristales (ver 
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figura 6.44). Este nivel meta-estable juega un papel importante para obtener una 

emisión de upconversion eficiente en el azul, tal y como se indica en la figura 6.47.  
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Figura 6.47 Espectro emisión de upconversion bajo excitación a 950 nm en el vitrocerámico de SBN 

codopado con iones de Tm3+-Yb3+. 
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7. PROPIEDADES FERROELECTRICAS DEL SBN 

 

En este capítulo se han abordado las propiedades ferro-eléctricas del SBN. Se realiza 

una introducción a los cristales ferro-eléctricos y a los fundamentos teóricos teniendo en 

cuenta el tipo de transiciones que se pueden encontrar. A continuación, se presentan los 

resultados experimentales para las propiedades ferro-eléctricas de las muestras de SBN 

obtenidas a partir de medidas ópticas. 
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7.1 Introducción 

Todos los cristales con estructura tungsteno-bronce presentan transición de fase ferro-

eléctrica. En el SBN la transición de fase se produce a temperaturas en el rango de 50-

200 ºC. Esto es debido a que esta estructura cristalina es no centrosimétrica y muestra la 

posibilidad de que los iones se desplacen de sus posiciones ideales entre dos posiciones 

de equilibrio equivalentes [1-3]. Esta fase ferro-eléctrica se caracteriza por la presencia 

de polarización espontánea en el material. Cuando se supera la temperatura de 

transición de fase, desaparece esta polarización espontánea y se dice que el material se 

encuentra en la fase para-eléctrica. 

 

La transición al estado ferro-eléctrico es un fenómeno cooperativo que se acompaña por 

un calor específico anómalo o por un calor latente. A la temperatura de transición la red 

se distorsiona espontáneamente hacia una estructura más complicada y de más baja 

simetría que posee un momento dipolar permanente. Los cristales ferro-eléctricos 

despiertan un alto interés científico y técnico, ya que poseen valores de  muy altos 

(entre 100 y 10.000) y fuertemente dependientes de la temperatura, y exhiben efecto 

piezoeléctrico y electro-óptico. 

Se define la temperatura de transición Tc como la temperatura por encima de la cual 

desaparece la ferro-electricidad, generalmente asociada con un cambio de estructura 

cristalina, y el cristal se vuelve para-eléctrico con una disminución rápida de  al 

aumentar T según una ley de Curie-Weiss: 

cTT

C


       (7.1) 

Con C del orden de 102- 104 K. 
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La ferro-electricidad fue observada por primera vez en la sal de Rochelle en 1920. 

Desde entonces se ha observado en otro tipo de materiales destacando el descubrimiento 

de ferro-eléctricos en materiales con una estructura perovsquita tipo titanato de bario. 

Desde el siglo XVII se venía observando en ciertos materiales, como por ejemplo la 

turmalina, la detección de carga superficial al calentar el material, fenómeno 

denominada piroelectricidad. Estos materiales presentan polarización espontánea pero, a 

diferencia de los ferro-eléctricos, la dirección de esta polarización en condiciones 

normales no cambia al aplicar un campo eléctrico alto. Sólo al aumentar la temperatura 

se observa polarización espontánea debido a la desabsorción de iones superficiales 

neutralizantes que en un principio no permitían la detección de carga superficial. Un 

ejemplo de este comportamiento sería el LiNbO3 que es piro-eléctrico a temperatura 

ambiente y tiene una Tc = 1470 K. 

 

Se pueden distinguir dos grupos principales de materiales ferro-eléctricos: 

 transición orden-desorden: transición asociada a la ordenación de iones y suele 

presentarse en cristales con enlaces de Hidrógeno en los que el movimiento de 

los protones está relacionado con las propiedades ferro-eléctricas. Un ejemplo 

clásico es el KH2PO4 y sales isomorfas donde se observa que la sustitución de 

Hidrógeno por Deuterio casi dobla Tc. 

 transición de desplazamiento: transición asociada al desplazamiento de una sub-

red de iones de un tipo con respecto a otra sub-red. Esta transición se da en 

estructuras muy similares a la perovsquita. Ejemplos típicos son el CaTiO3, 

FeTiO3 ó BaTiO3. 
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7.2 Teoría de Landau de la transición de fase 

Un ferro-eléctrico con una transición de fase de primer orden entre el estado ferro- y 

para-eléctrico se distingue por un cambio discontinuo de la polarización de saturación a 

la temperatura de transición. Considerando la forma del desarrollo de la energía en 

función de la polarización P, se obtiene una teoría formal termodinámica consistente 

con el comportamiento de un cristal ferro-eléctrico. La densidad de energía libre de 

Landau en una dimensión puede desarrollarse en la forma: 

...
4

1

2

1
),;(ˆ 4

4
2

20  PgPggEPETPF   (7.2) 

Donde los coeficientes gn dependen de la temperatura. 

El valor de P en el equilibrio térmico viene dado por el mínimo de F̂  como una función 

de P; el valor de F̂ a este mínimo define la energía libre de Helmholtz, F (T, E). La 

polarización de equilibrio de un campo eléctrico E, satisface; 

...0
ˆ

5
6

3
42 




PgPgPgE
P

F
   (7.3) 

Para obtener un estado ferro-eléctrico hay que suponer que el coeficiente del término P2 

de la ecuación (7.2), pasa por cero a alguna temperatura T0: 

)( 02 TTg         (7.4) 

Donde  es una constante positiva y T0 puede ser igual o menor que la temperatura de 

transición. Un pequeño valor positivo de g2 significa que la red es blanda y esta próxima 

a la inestabilidad. Un valor negativo implica que la red no polarizada es inestable. La 

variación de g2 con la temperatura debe ser tenida en cuenta en la expansión térmica y 

otros efectos de interacciones inarmónicas de red. 
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7.2.1 Transición de segundo orden 

Si g4 es positivo, nada nuevo añade el término g6 que puede ser despreciado. La 

polarización para un campo eléctrico aplicado cero se encuentra a partir de (7.3): 

0)( 3
40  ss PgPTT      (7.5) 

De forma que, Ps = 0 ó Ps
2 = ( / g4) (T0 - T). Para T  T0, la única raíz real de (7.5) es Ps 

= 0, porque  y g4 son positivos. Así, T0 es la temperatura de Curie. Para T < T0, el 

mínimo de la energía libre de Landau para un campo eléctrico aplicado cero tiene lugar 

para: 

2/1
0

2/1
4 )()/( TTgPs        (7.6) 

La transición de fase es de segundo orden porque la polarización cae continuamente a 

cero a la temperatura de transición. 

 

7.2.2 Transición de primer orden 

La transición es de primer orden cuando g4 en (7.2) es negativa. La condición de 

equilibrio para E = 0 viene dada por (7.3): 

0)( 5
6

3
40  sss PgPgPTT     (7.7) 

De forma que Ps = 0 ó: 

0)( 4
6

2
40  ss PgPgTT     (7.8) 

A la temperatura de transición Tc las energías libres de los estados ferro-eléctricos y 

para-eléctricos son iguales. La constante dieléctrica calculada a partir de la polarización 

de equilibrio en un campo eléctrico E, viene dada por (7.3). En el equilibrio y 

temperaturas superiores a la de Curie, los términos P4 y P6 pueden normalmente 

despreciarse, de forma que: 

PTTE )( 0        (7.9) 
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Este resultado se puede aplicar tanto si la transición es de primero o segundo orden, 

siendo entonces respectivamente T0 < Tc ó T0 = Tc. 

 

Las transiciones de segundo orden se han asociado siempre a cambios estructurales, es 

decir, a transiciones de tipo orden-desorden. Por otro lado, las transiciones de primer 

orden se asocian fundamentalmente a cambios de estructura cristalina o procesos 

desplazativos, en los que alguno o algunos de los átomos que forman la red cristalina se 

desplaza a lo largo del eje ferro-eléctrico del material. Mientras que en las transiciones 

de segundo orden los dipolos elementales son permanentes, cambiando poco de tamaño 

entre la fase para-eléctrica y la ferro-eléctrica, en las transiciones de primer orden los 

dipolos inducidos son más deformables, pudiendo cambiar de tamaño. 

La ferro-electricidad del SBN se ha asociado con desplazamiento de los cationes de la 

red (Sr2+, Ba2+ y Nb5+) con respecto al plano de simetría de la celda unidad, por lo que, 

se espera que la transición de fase sea de primer orden. 

 

7.3 Determinación de la transición de fase 

En la fase ferro-eléctrica el SBN presenta una estructura de tungsteno-bronce con un 

grupo espacial P4bm [1-2]. De forma general, la fórmula se puede escribir como 

(A1)4(A2)2(B1)2(B2)8O30. Al dopar el SBN con iones de tierra rara, ésta puede ocupar 

cualquiera de estos cuatro sitios. En la fase polar, los sitios A1, A2, B1 y B2 tienen 

simetría local C4, Cs, C2v y C1, respectivamente. De acuerdo con los modelos usados 

para describir la fase no polar [1-3], los sitios A1, A2 y B1 adoptan simetría C4h, C2v y 

D2h respectivamente, mientras que los sitios B2 permanecen con la misma simetría C1. 

Teniendo en cuenta que los grupos C4h y D2h presentan inversión de simetría al 

cambiar de fase, los iones de tierra rara que se encuentren en los sitios A1 y B1 
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ocuparan posiciones centro-simétricas. Lo que significa que se convierten en “sitios 

muertos”, su emisión se reduce (se “quenchea”). Esta reducción de la luminiscencia de 

los iones de tierras raras en las posiciones A1 y B1 en la fase para-eléctrica induce un 

fuerte decrecimiento de la luminiscencia a temperaturas superiores a Tc. La 

luminiscencia remanente puede ser atribuida a los iones que residan en las posiciones 

A2 y B2 [1-3]. 

 

7.3.1 Determinación de la transición de fase por medidas ópticas en función 

de la temperatura 

La transición de fase de ferro-eléctrico ha sido ampliamente estudiada en los últimos 

años [5-8]. Una gran variedad de técnicas experimentales han sido usadas para seguir la 

transición de fase en los cristales de SBN como medidas ópticas y eléctricas [1-3, 8-12]. 

Sin embargo, la transición de fase nunca ha sido reportada en una muestra vitrocerámica 

de SBN. El comportamiento relaxor y la orientación aleatoria de los nanocristales de 

SBN son la principal dificultad en este tipo de experimentos [13]. 

Tal y como se comentó en los capítulos anteriores, la temperatura del cambio de fase 

también depende del dopante. La temperatura de Curie puede ser variada dopando con 

diferentes concentraciones de iones, aunque muy poco se sabe a cerca de los cambios en 

la luminiscencia de estos iones [1, 3]. A continuación se presentan los resultados 

obtenidos para la evolución de la luminiscencia de los iones de Er3+ en torno a la 

transición de fase. 

En las figuras 7.1, 7.2 y 7.3 se muestran los espectros de emisión correspondientes a 

diferentes transiciones ópticas, a una temperatura inferior (295 K) y superior (355 K) a 

la temperatura de Curie, para la muestra de SBN dopada con 5 mol% de iones de Er3+. 

Estas emisiones fueron obtenidas excitando con 532 nm y sistemáticamente 
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investigadas en función de la temperatura. Como se puede apreciar, la intensidad de esta 

emisión es sensible a los cambios estructurales ocurridos en los nanocristales de SBN 

debido a la transición de fase. La intensidad de las emisiones se reduce claramente en la 

fase para-eléctrica. En la figura insertada, se muestra el valor del área integrada para 

cada una de estas emisiones en función de la temperatura. En esta grafica, se aprecia 

claramente el cambio en las intensidades a la temperatura de Curie.  
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Figura 7.1. Espectro de emisión para la transición del ion Er3+: 4F9/2  4I15/2 (650 nm) a 295 K y 355 K. 

La grafica insertada muestra el valor del área integrada de esta emisión en función de la temperatura. 
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Figura 7.2. Espectro de emisión para la transición del ion Er3+: 4S3/2 (
2H11/2)  4I13/2 (850 nm) a 295 K y 

355 K. La grafica insertada muestra el valor del área integrada de esta emisión en función de la 

temperatura. 
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Figura 7.3. Espectro de emisión para la transición del ion Er3+: 4I11/2  4I15/2 (975 nm) a 295 K y 355 K. 

La grafica insertada muestra el valor del área integrada de esta emisión en función de la temperatura.  
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Como se aprecia en estas gráficas, las intensidades de las bandas de emisión a 

temperatura superior a la transición de fase se han reducido drásticamente, pero sin 

llegar a ser nulas. Esto es debido a dos causas principales;  

- Primeramente, de los 4 sitios A1, A2, B1 y B2 posibles para los cristales de 

SBN, sólo los iones de Er3+ que se encuentren en posiciones A1 y B1 verán 

reducida su luminiscencia, mientras que los que ocupen posiciones A2 y B2 se 

verán inalterados. 

- Además, al tratarse de una muestra vitrocerámica, coexisten dos fases distintas 

en las muestras: una fase cristalina y una fase vítrea. Por lo que los iones de Er3+ 

que se encuentren en fase vítrea también tienen la posibilidad de emitir al no 

sentir la transición de fase. 

En el capitulo 6 de esta memoria se estudiaron las diferencias entre los vidrios y 

vitrocerámicos de SBN dopados con Er3+. Por medidas de luminiscencia se obtuvo el 

porcentaje de iones que se encuentran en un entorno cristalino (75%, 75% y 65% para 

las concentraciones de 1, 2.5 y 5 mol% de iones de Er3+ respectivamente). Además, el 

espectro de luminiscencia del vitrocerámico con respecto al vidrio muestra que algunas 

emisiones son más difíciles de encontrar en las muestras vítreas debido a la diferencia 

de la energía del fonón en ambos entornos (ver figura 6.2). Teniendo en cuenta estas 

consideraciones, se concluye que el remanente de la luminiscencia obtenido en las 

figuras 7.1, 7.2 y 7.3 tendrá una pequeña componente debida a la fase vítrea, pero 

mayoritariamente se debe a iones del entorno cristalino. 

Esto nos lleva a analizar la primera de las causas descritas. Según lo reportado por 

Daldosso [14], en una muestra de SBN60 y SBN50 los iones de Er3+ ocupan las 

posiciones B1 y B2 (ocupado por los iones de Nb5+) donde debido a la diferencia de 

carga entre estos iones se induce un gran desorden local en la estructura del cristal. 
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Según este resultado, es de esperar que los iones de Er3+ también hayan ocupado las 

posiciones B1y B2. Estas posiciones, como se comentó anteriormente, tienen simetría 

local C2v y C1, respectivamente. A temperaturas superiores a la transición de fase, la 

posición B1 adopta simetría D2h (centro-simétrica), mientras que los sitios B2 

permanecen con la misma simetría C1. Como consecuencia, la emisión correspondiente 

a los iones de Er3+ que se encuentran en la posición B1 esta “quencheada”. A 

temperaturas superiores a la transición de fase, la emisión de los iones de Er3+ esta 

dominada por los iones en las posiciones B2. En conclusión, el remanente de 

luminiscencia que se aprecia en los espectros a estas temperaturas es debido por una 

parte a los iones que se encuentran en estado vítreo en la muestra, y por otro lado a los 

iones de Er3+ que ocupan las posiciones B2. 

 

Es conocida la influencia de los dopantes en la temperatura de transición de fase. 

Andersen [1] caracterizó la transición de fase en cristales de SBN dopados con iones de 

Eu3+. En este trabajo, encontró la relación entre la concentración de dopante de la 

muestra y la temperatura de Curie. En la figura 7.4 se presentan los resultados obtenidos 

para las diferentes concentraciones de la muestras de Er3+ para la transición 4I11/24I15/2. 

Como se puede apreciar, la temperatura de Curie disminuye con el incremento del 

contenido de iones de Er3+. Un resumen de estos resultados se muestra en la figura 7.5. 

La temperatura de transición, Ti, depende de forma lineal con la concentración de Erbio, 

cEr. 

9.3274.2  Eri cT  (cEr en mol%, Ti en K) 

Debido a que las propiedades ópticas del Er3+ se ven afectadas por la temperatura de 

Curie, se puede considerar como una herramienta efectiva para desplazar la transición 

de fase del SBN. 
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Figura 7.4. Área integrada de los espectros de emisión obtenidos para la transición 4I11/2  4I15/2 del ion 

Er3+ para diferentes concentraciones en función de la temperatura.  
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8. APLICACIONES OPTICAS DEL SBN: AMPLIFICACION OPTICA  

  

En este capítulo se estudia la posible aplicación de las muestras de SBN dopado con 

iones de erbio como amplificador óptico. Partiendo desde la definición de un 

amplificador óptico, se exponen las características principales de los amplificadores y se 

presentan los principios para conseguir la amplificación óptica. A continuación, nos 

centramos en el amplificador óptico de 4 niveles, que será el esquema seguido para la 

amplificación del ion Er3+. Se presentarán los resultados experimentales cotejados con 

los esperados teóricamente. Finalmente, se compararan estos resultados con los 

obtenidos en otras matrices. 
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8.1 Introducción 

El amplificador óptico es un dispositivo que incrementa el número de fotones de una 

señal óptica; es decir, amplifica directamente en el dominio óptico sin necesidad de 

convertir la señal óptica en eléctrica. 

Hasta la aparición del amplificador óptico, los sistemas de comunicaciones ópticas eran 

principalmente instalados en la red telefónica (enlaces de larga distancia y alta 

velocidad), empleando repetidores intermedios electrónicos. En cada uno de estos 

repetidores la señal óptica era convertida en electrónica, regenerada y vuelta a convertir 

en señal óptica para ser enviada al siguiente tramo. Las velocidades de transmisión eran 

moderadas (hasta 565 Mb/s), muy por debajo de las posibilidades que ofrecía la fibra 

monomodo. Dichos repetidores eran caros debido al uso de electrónica de alta 

frecuencia y poco flexibles frente a ampliaciones de capacidad del canal.  

El rápido desarrollo de las fuentes de luz, detectores y fibras ópticas, hacía necesario 

buscar nuevos repetidores que dieran mayor velocidad y amplitud a los canales que se 

estaban empleando. La solución más factible consistió en trasladar el máximo de tareas 

de procesado de la señal al dominio óptico para evitar el empleo de la electrónica. Una 

de dichas tareas era la regeneración de la potencia perdida por las señales debido a la 

atenuación de la fibra. 

El amplificador óptico permite dicha regeneración, directamente en el dominio óptico, 

pero además, puede trabajar como cualquier otro amplificador, de forma que puede 

emplearse para compensar no sólo las perdidas introducidas por la fibra en enlaces de 

larga distancia y gran capacidad, sino también las debidas a otros elementos como por 

ejemplo los componentes pasivos que realizan tareas de división de señal [1-3]. 

Los materiales dopados con iones de Erbio han demostrado ser muy interesantes para 

las comunicaciones ópticas, la medicina y las aplicaciones láser. Las transiciones más 
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ampliamente estudiadas son las de infrarrojo cercano entorno a 1540 nm y en la región 

verde (550 nm), ya que estas transiciones pueden ser obtenidas fácilmente utilizando 

fuentes de bombeo en 800 y 980 nm [4-5].  

Sin embargo, el continuo incremento de la transmisión de datos a través de fibra óptica 

ha provocado que se estén buscando nuevas longitudes de onda de transmisión de datos 

acorde con reducir las pérdidas en la fibra. En este sentido, las fibras ópticas de silica 

presentan bajas perdidas en la zona de 850 nm. Por lo tanto, nuevos esfuerzos se están 

realizando para obtener dispositivos ópticos en esta longitud de onda [6].  

Además, la continua mejora en las técnicas de fabricación de las fibras ópticas de 

polímeros ha resultado en la reducción de estas pérdidas por absorción. Por ejemplo, se 

han encontrado unas perdidas de entorno a 2 dB/m a 850 nm en fibras micro-

estructuradas de polímero [7]. Este avance, juntamente con la demanda de incrementar 

la amplitud de banda para las aplicaciones en telecomunicaciones requiere el desarrollo 

de nuevos amplificadores ópticos útiles para la comunicación a través de polímeros de 

fibra óptica.  

 

8.2 Principios de amplificación 

La amplificación óptica puede conseguirse bien mediante inversión de población en un 

medio láser, o bien mediante scattering estimulado de un medio no lineal [1,3]. Al 

primer grupo pertenecen los amplificadores de láser de semiconductor y los 

amplificadores de fibra dopada, mientras que al segundo pertenecen los amplificadores 

de efecto Raman y Brillouin. En este apartado estudiaremos el primero de estos casos, 

ya que es el que incumbe a nuestro experimento. 
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8.2.1 Fundamento Teórico 

Para simplificar, se supone un proceso de amplificación que involucra solo dos niveles 

de energía E1 y E2. El número de átomos, moléculas o electrones por unidad de volumen 

en dichos niveles se representa como N1 y N2 respectivamente. Las ecuaciones de 

emisión pueden expresarse como; 

1
1 )( nW

dt

dn
i       (8.1) 

2
2 )( nW

dt

dn
i       (8.2) 

Donde Wi () = B12() = B21() representa la probabilidad de transición, que viene 

expresada en s-1. Según la relación que existe entre los coeficientes de Einstein, la 

probabilidad de transición puede expresarse como: 

)(
8

)(
33

3





hn

Ac
Wi      (8.3) 

El coeficiente de Einstein para la emisión espontánea A puede expresarse como A = 1/, 

siendo  el tiempo de vida medio de los átomos, moléculas o electrones en el nivel E2 

debido a la emisión espontánea. Por otra parte, la densidad espectral de energía () 

viene dada por: 

)()(   l      (8.4) 

Donde  (J/m3) es la densidad de energía del campo a la frecuencia  y l() es una 

función normalizada denominada función de línea que cumple: 






 1)(  dl      (8.5) 

Introduciendo (8.4) en (8.3), teniendo en cuenta que la intensidad del campo I (W/m2) 

se puede expresar como I = c/n, se obtiene finalmente: 
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








 

h

I
W gi )()(     (8.6) 

Donde g() es la sección de ganancia del medio amplificador.  

Despreciando la contribución de la emisión espontánea a la generación de fotones en el 

interior de un medio amplificador, la potencia generada por unidad de volumen puede 

obtenerse a partir de (8.1), (8.2) y (8.6). 

 Inn
dt

dn

dt

dn
h

Volumen

Potencia
g )()( 12

12 





   (8.7) 

Dicha potencia generada por unidad de volumen es simplemente la variación que sufre 

la intensidad del campo por unidad de longitud dentro del amplificador. 


  IInn

dt

dI
g  )()( 12     (8.8) 

Donde se ha añadido el termino I que da cuenta de las posibles perdidas por absorción 

y scattering dentro del medio amplificador. El factor de confinamiento  representa la 

fracción del perfil modal de la señal que se propaga por la zona activa. Al resolver esta 

ecuación diferencial se obtiene: 

 zgeIzI 


 )()0()(     (8.9) 

y: 

))(()( 12 nng g        (8.10) 

Es el denominado coeficiente de ganancia interna (m-1). 

 

8.2.2 Amplificador de 4 niveles 

El funcionamiento de un conjunto importante de amplificadores ópticos puede 

explicarse a partir de las transiciones entre cuatro niveles energéticos significativos. En 

la figura 8.1 se muestra el esquema de niveles energéticos correspondiente a este caso. 
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Figura 8.1. Esquema de niveles energético correspondiente a un amplificador de cuatro niveles. 

 

La amplificación se produce por emisión estimulada entre los niveles E3 y E2, mientras 

que el bombeo de partículas para producir inversión de población se realiza entre los 

niveles E1 y E4. Las partículas que acceden al nivel E4 pasan al nivel E3 a través de 

transiciones no radiativas. El bombeo al nivel E4 viene representado por pump, mientras 

que la señal o “probe” utilizada para causar la emisión estimulada se representa como 

probe. Wij representa las probabilidades de transición entre los estados i y j. El tiempo de 

vida total de las partículas en el nivel superior con energía Ei viene dado por i. En 

ausencia de radiación incidente, depende casi exclusivamente de la emisión espontánea 

caracterizada por un tiempo de vida i,rad. Las ecuaciones de emisión para el 

amplificador de cuatro niveles se pueden escribir [8]: 

323331
3 )( NWNNNWN

dt

dN
radnonemprobeabpump    (8.11) 

323223323
2 )( NWNNNWNbW

dt

dN
radnonemprobe     (8.12) 
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2233311
1 NWNWbN

dt

dN
abpump       (8.13) 

El número de iones promovidos desde el nivel fundamental E1 al E4 se representa por el 

término pumpabN1 donde ab es la sección eficaz de absorción para la longitud de onda 

de bombeo. Wnon-rad es la probabilidad de emisión no radiativa, Wi es la probabilidad 

radiativa total par el nivel i-ésimo y bij son los factores de distribución de las emisiones 

desde el nivel i al j. El número de iones estimulados por el haz del “probe” viene dado 

por el término probeemN3 donde em es la sección eficaz de emisión para la transición 

N3  N2. El coeficiente de ganancia se relaciona con los niveles E3 y E2 mediante la 

expresión: 

)( 23 NNg em       (8.14) 

Las expresiones (8.11), (8.12) y (8.13) forman un sistema de ecuaciones acoplado que 

no tiene solución analítica, por lo que se recurrirá a métodos numéricos para su 

solución.  

 

8.3 Amplificación del SBN dopado con Er3+ 

Para el estudio de las posibles aplicaciones del SBN como amplificador óptico se 

emplearon las muestras dopadas con iones de erbio. Los niveles de energía de los iones 

de erbio involucrados para este estudio se pueden ajustar a un sistema de 4 niveles como 

el descrito anteriormente. Los estados Ei (i = 1, 2, 3, 4) según la figura 8.1 se 

corresponden con los niveles de energía 4I15/2, 
4I13/2, 

4S3/2 y 2H11/2, respectivamente.  

Para la realización de este experimento se utilizó el montaje para las medidas de 

amplificación óptica descrito en el capitulo 4 de esta memoria (Figura 4.8). Se utilizó el 

láser pulsado de Nd: YAG como fuente de bombeo o “pump” a 532 nm y el láser 

continuo de titanio sintonizado a 850 nm como señal o “probe”. Se realizaron las 
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medidas oportunas primero con ambas fuentes funcionando, a las que llamaremos de 

“pump and probe”, y luego sólo con la fuente de bombeo, “pump”. 

 

8.3.1 Proceso experimental 

Como se ha mencionado en el párrafo anterior, se obtuvieron dos espectros de emisión. 

El primero bajo la incidencia solo del bombeo (Ip) y el segundo, en condiciones de 

“pump and probe” (Ipp). Estos espectros son comparados en la figura 8.2 donde el fondo 

continuo debido al “probe” se ha sustraído.  
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Figura 8.2. Espectro de emisión para el SBN dopado con 1 mol% de Er3+. La línea continua negra (──) 

se corresponde con Ipp y la discontinua azul (---) con Ip. La flecha indica la longitud de onda del probe. 

 

En esta grafica aparecen dos bandas de emisión bien definidas. La primera centrada en 

800 nm debida a la transición Er3+: 4I9/2 → 4I15/2 y la segunda en 850 nm 

correspondiente a la transición Er3+: 4S3/2(
2H11/2) → 4I13/2. Ambos espectros son 

idénticos en forma y en intensidad salvo a la longitud de onda de paso por el “probe”, 

850 nm (indicado con una flecha en la figura), donde se aprecia un incremento en la 
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señal. Este incremento es debido a la emisión estimulada asociada a la transición 

4S3/2(
2H11/2)  4I13/2 que ocurre a la longitud de onda del “probe” y es la base física para 

la amplificación de la señal. En los experimentos de “pump and probe”, los pulsos de 

alta energía a 532 nm son absorbidos para poblar de electrones el estado excitado 

4S3/2(
2H11/2) cuya absorción esta centrada en 540 nm. Por lo que se espera producir 

inversión de población entre los niveles 4S3/2 (2H11/2) y 4I13/2 ya que este último se 

encuentra despoblado en los instantes iniciales. El paso de la señal o “probe” de 850 nm 

produce procesos de relajación de la emisión estimulada de un fotón de la misma 

frecuencia.  

 

La ganancia óptica en la muestra se estima teniendo en cuenta las siguientes 

consideraciones. Cuando un haz atraviesa un medio sólido, la intensidad decrece desde 

un valor inicial I0 hasta un valor final, al que llamaremos Iprobe(L) de acuerdo con la ley 

de Beer-Lambert:  

   L
oprobe eILI      (8.15) 

Donde  y L son el coeficiente de absorción y la longitud de la muestra 

respectivamente. Cuando el bombeo y la señal inciden en la muestra simultáneamente, 

la intensidad obtenida tras la muestra a la longitud de onda de la señal, Ipp, se escribe: 

Lg
oppp eIII )(      (8.16) 

Donde Ip es la emisión espontánea inducida en la muestra por la radiación de bombeo y 

g es el coeficiente de ganancia interna (ver Eq. (8.10)). La mejora de la señal (“signal 

enhancement”, SE) se define como [8-10]: 

probe

ppp

I

II
SE


      (8.17) 
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Utilizando las expresiones (8.15), (8.16) y (8.17), el SE se escribe directamente como: 

))exp(( LgSE      (8.18) 

Considerando que normalmente para el ion erbio, el coeficiente de absorción a 850 nm 

es despreciable, esta expresión se reescribe como: 

)exp(gLSE       (8.19) 

Las intensidades Ip, Ipp e Iprobe pueden ser obtenidas experimentalmente. Luego, 

utilizando las expresiones (8.17) y (8.19) se obtiene el valor de la ganancia interna del 

material.  

 

8.3.2 Modelización de los resultados experimentales 

El uso de las ecuaciones (8.11), (8.12) y (8.13) describe el comportamiento teórico del 

amplificador óptico de 4 niveles. Aplicando estas ecuaciones a los nanocristales de SBN 

dopados con 1 mol% de iones de Er3+ se obtiene la grafica 8.3 donde esta representada 

la evolución temporal del nivel E3 (
4S3/2) y E2 (

4I13/2). En el instante inicial, el nivel E3 

se puebla por la absorción del estado fundamental de la energía del láser y no hay 

ningún ion en el estado E2. A medida que el tiempo transcurre, la población del nivel E2 

aumenta debido a los iones que decaen de E3. 
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Figura 8.3. Evolución temporal de la población de los niveles E3 y E2 según las expresiones (8.11), (8.12) 

y (8.13). 

 

El coeficiente de ganancia se relaciona con las poblaciones N3 y N2, de los niveles E3 y 

E2 respectivamente, según la relación (8.14). De acuerdo con esta ecuación, se 

obtendrán valores positivos de ganancia óptica cuando N3 sea superior a N2. Según la 

grafica 8.4, esto sucede durante aproximadamente los primeros 20 s. Transcurrido este 

tiempo la población N2 es superior a N3 por lo que no se encuentran valores de ganancia 

positivos.  

 

8.3.3 Resultados experimentales  

Los resultados experimentales de este experimento se muestran en la figura 8.4 donde se 

muestra un crecimiento continuo de la ganancia en función de la potencia de bombeo 

alcanzando un valor máximo de 2.5 cm-1 (10.85 dB/cm).  
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Al utilizar una fuente de excitación pulsada, Ip e Ipp son curvas experimentales que 

decaen tras el pulso de excitación. Los valores de esta gráfica se han obtenido 

promediando el valor de la ganancia, obtenido según las expresiones (8.17) y (8.19), 

desde 10 s después del pulso inicial hasta los 20 s. Al tratarse de una muestra 

vitrocerámica esta curva de decaimiento tiene un comportamiento de doble exponencial, 

tal y como se estudió en el capitulo 6 de esta memoria. Por lo que la luminiscencia 

proveniente de la muestra 10 s después del pulso inicial es debida a los iones de Er3+ 

en la fase cristalina del SBN. Además, en buen acuerdo con los resultados simulados en 

el apartado anterior, es posible encontrar valores positivos de ganancia durante los 

primeros 20 s de la evolución temporal de los nanocristales de Er3+: SBN. Estos 

resultados avalan la posibilidad de utilizar el SBN como medio activo a la hora de 

diseñar un amplificador óptico.  
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Figura 8.4. Ganancia óptica en función de la densidad de energía de bombeo con una densidad de 

potencia de probe de 230 W/cm2. 
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8.4 Resultados de amplificación óptica en otras matrices 

Este mismo proceso para obtener amplificación óptica ha sido también utilizado en otras 

matrices cristalinas (Ba2NaNb5O15 (ó BNN) y LuVO4) y vítreas (fluoroindato) dopadas 

con iones de Er3+ [8-10] tanto para comprobar la validez del experimento como para 

comparar los resultados. Estos resultados de ganancia óptica se muestran en la tabla 8.1 

para una misma densidad de energía de bombeo (15 mJ/cm2). Estas matrices han sido 

elegidas debido a sus diferentes características: 

 Los vidrios de fluoroindato han sido muy utilizados debido a su alta 

transparencia desde 200 nm a 8 m y a su baja energía de fonones. Debido a 

esto, sus aplicaciones como conversores de energía infrarrojo-visible han sido 

ampliamente estudiadas con distintos iones dopantes [11-13]. El uso de esta 

matriz, además, permitirá una comparación de diferentes estados del material 

como son una estructura vítrea con otra cristalina. 

 Los cristales de LuVO4 son atractivos desde el punto de vista de aplicaciones 

tecnológicas debido a sus propiedades físicas favorables como el alto índice de 

refracción, birrefringencia, coeficientes ópticos no lineales y la alta 

transparencia en el infrarrojo desde 2.5 a 15 m [14]. Los cristales de vanadato 

dopados con elementos de tierras raras cristalizan en estructura de zirconia a 

condiciones ambientales. Los resultados en esta matriz permitirán una 

comparación entre dos estructuras cristalinas diferentes. 

 Los cristales de BNN poseen buenas propiedades electro-ópticas y de óptica no 

lineal que los incluye como cristales útiles para aplicaciones tecnológicas. 

Además, estos cristales tienen la misma estructura cristalina que los cristales de 

SBN, tungsteno-bronce tetragonal [15-19], lo que permitirá comparar el 

resultado de dos cristales de la misma estructura. 
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Ganancia Óptica (cm-1) 

Fluoroindato 1.3 [9] 

LuVO4 2 [10] 

BNN 3 [8] 

SBN 2.5 [esta memoria] 

Tabla 8.1. Valores experimentales de ganancia óptica (cm-1) para una densidad de energía de bombeo de 

15 mJ/cm2. 

 

En general, el coeficiente de ganancia máximo que puede alcanzar un material depende 

de la concentración de iones dopantes según la ecuación (8.14). Esto significa que en las 

matrices con altas concentraciones de dopantes se puede obtener un valor de ganancia 

superior. Esto hace que la comparación de los valores en esta tabla no sea tan directa. 

De todas maneras, por tratarse de valores de concentración similares para todas las 

muestras dopadas hay algunos comentarios que sí se pueden realizar.  

En primer lugar, hay que destacar que las tres muestras cristalinas han dado valores de 

ganancia superiores a la muestra de fluoroindato (vítrea). Esto puede indicar que el 

entorno cristalino es más favorable a la hora de obtener ganancia óptica positiva. 

Comparando las tres muestras cristalinas y teniendo en cuenta que estos valores no se 

pueden comparar exactamente entre si debido a las pequeñas diferencias en la 

concentración de iones dopantes, se encuentra que las muestras con la misma estructura 

cristalina, el SBN y el BNN, alcanzan un valor más alto de ganancia.  

Tanto el SBN como el BNN se pueden considerar como buenos candidatos a la hora de 

obtener un amplificador óptico a 4 niveles. 
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CONCLUSIONES 

 

Los principales resultados obtenidos en este trabajo son los siguientes: 

 

 Se han sintetizado muestras vítreas de SBN dopadas con iones de Er3+. A partir 

de éstas, se han obtenido muestras vitrocerámicas primero mediante un 

tratamiento convencional (calentamiento por horno), luego mediante irradiación 

con láser continuo de Argón y finalmente por irradiación láser de femtosegundo. 

En estos tres casos, la formación de nanocristales se corroboró a partir de 

difracción de rayos X, espectroscopía Raman y espectroscopía óptica. Se obtuvo 

un tamaño de nanocristal de alrededor de 50 nm. Se analizaron las propiedades 

ópticas del ion Er3+ en esta matriz en entorno vítreo, vitrocerámico y en las 

muestras irradiadas por láser (continuo y pulsado). En los vitrocerámicos 

obtenidos mediante tratamiento convencional se analizaron las curvas de 

decaimiento del nivel 4I13/2 y se estimó el porcentaje de la contribución cristalina 

a partir de la luminiscencia de este nivel. De esta forma se obtuvo que el mayor 

porcentaje de los iones de Er3+ está localizado en los cristales de SBN y el resto 

permanece en fase vítrea, obteniéndose valores de 75%, 75% y 65% para la 

proporción de iones en fase cristalina para  las muestras dopadas con 1, 2.5 y 5 

mol% de iones de Er3+ respectivamente. Además, se analizaron los procesos de 

conversión de energía infrarrojo-visible bajo excitación a 980 nm concluyendo 

que el mecanismo predominante es ESA. El estudio de todas estas propiedades 

ópticas conjuntamente permiten considerar a los vitrocerámicos de SBN 

dopados con Er3+ como un buen candidato a la hora de desarrollar un 

amplificador óptico. Asimismo, el éxito a la hora de inducir la formación de 
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nanocristales en regiones pequeñas del material mediante irradiación láser 

(continua y pulsada) permitirá el uso de estos materiales para el desarrollo de 

amplificadores ópticos de baja dimensionalidad y de diversas geometrías.  

 

 Se han fabricado muestras vítreas de SBN dopado con iones de Nd3+. Al igual 

que en el caso de los iones de erbio, se obtuvieron nanocristales de SBN 

mediante tratamiento térmico convencional y meditante irradiación con láser 

continuo de Argón. El proceso de calentamiento con el láser se analizó 

primeramente realizando una calibración con la temperatura de la muestra vítrea 

y utilizando la relación obtenida con la muestra calentada con láser. Se concluyó 

que la muestra irradiada con el láser continuo de Argón alcanzó la temperatura 

de desvitrificación, con lo que la formación de nanocristales se produjo con 

éxito. Se utilizó la difracción de rayos X para confirmar la formación de 

nanocristales de SBN tanto en la muestra vitrocerámica obtenida mediante 

tratamiento térmico convencional como en la muestra irradiada por láser 

continuo con un tamaño promedio de 50 nm. Las propiedades ópticas fueron 

estudiadas tanto en el vidrio precursor como en las muestras cristalinas (por 

tratamiento térmico e irradiadas por láser). Los cambios en la estructura se 

manifiestan en las medidas de luminiscencia, obteniéndose espectros anchos y 

carentes de picos de emisión bien localizados en el caso del vidrio. Las muestras 

vitrocerámicas presentan un espectro más estrecho y definido, propio de los 

iones que se encuentran en un entorno cristalino. 

 

 Se han obtenido muestras vítreas precursoras de SBN dopadas con iones de 

Ho3+. La elaboración de las muestras vitrocerámicas también se realizó primero 
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usando un tratamiento térmico convencional y luego por irradiación de láser 

continuo con Argón. Tanto la muestra vitrocerámica como la irradiada se 

analizaron por difracción de rayos X y por microscopía de fuerza atómica donde 

se confirmó la presencia de nanocristales de SBN con un tamaño de 60 nm en la 

muestra vitrocerámica y de 40 nm en el caso de las irradiadas con láser. Las 

medidas ópticas en ambos casos muestran que los iones de Ho3+ se encuentran 

en un entorno cristalino. Además, mediante irradiación láser se escribió una 

línea de la muestra en la que se analizó la distribución de los iones en la 

superficie. De este estudio se concluye que en los procesos de inducción a la 

cristalización mediante el uso de láseres continuos, el mecanismo dominante es 

la difusión de los iones constituyentes. 

 

 La formación de nanocristales de SBN dopados con iones de Tm3+ y co-dopados 

con iones de Yb3+, a partir del tratamiento térmico sobre el vidrio precursor, se 

corroboró primero por medidas de difracción de rayos X, donde se obtuvo un 

tamaño de nanocristal de 50 nm, y luego a partir de medidas de luminiscencia. 

Se analizaron las curvas de decaimiento para los diferentes niveles de los iones 

Tm3+ e Yb3+ donde se encontró un comportamiento no usual en los procesos de 

transferencia de energía. Las curvas de decaimiento en las muestras co-dopadas 

resultaron más largas que en las muestras dopadas. En los nanocristales co-

dopados, los iones de Yb3+ pueden estar localizados en posiciones intermedias 

entre los iones de Tm3+. En esta situación, la distancia promedio entre los iones 

de Tm3+ se incrementa y los procesos de relajaciones cruzadas entre estos iones 

decrecen. Por lo tanto, este comportamiento sorprendente obtenido es debido a 

un decrecimiento de los procesos de relajaciones cruzadas entre estos iones. En 
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tanto que las curvas de decaimiento para los iones de Yb3+ no se ven afectadas, 

ya que estos iones no presentan procesos de relajación cruzada. 

 

 Se han estudiado las propiedades ferro-eléctricas del SBN dopado con iones de 

Er3+ mediante medidas ópticas. El comportamiento relaxor y la orientación 

aleatoria de los nanocristales de SBN han sido la principal dificultad en este 

experimento, donde se ha determinado exitosamente la temperatura de Curie 

para el material en función de la concentración de dopante. Debido a que las 

propiedades ópticas del Er3+ se ven afectadas por la temperatura de Curie, se 

puede considerar como una herramienta efectiva para desplazar la transición de 

fase del SBN. 

 

 Se analizó la posibilidad de utilizar esta matriz dopada con iones de Er3+ como 

medio activo para un amplificador óptico. Se llevaron a cabo medidas de 

amplificación óptica obteniéndose un valor máximo de ganancia positiva de 2.5 

cm-1 (10.85 dB/cm). Este resultado se comparó con diferentes matrices dopadas 

con concentraciones similares de iones de Er3+. Finalmente, estos resultados 

permiten incluir a los vitrocerámicos de SBN dopado con iones de Er3+ como un 

buen candidato a la hora de diseñar un amplificador óptico a 4 niveles. 
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CONCLUSIONS 

 

The main results obtained in this work are summarized in the following points: 

 

 It was synthesized SBN glass doped with Er3+ ions. From this sample, it was 

obtained glass ceramic samples, by a conventional thermal treatment, by cw 

Argon laser irradiation or by femtosecond laser irradiation. In all of these cases, 

the nanocrystals formations were confirmed by X-ray diffraction, Raman 

spectroscopy and optical spectroscopy. It was obtained nanocrystals with a 

medium size around 50 nm. The optical properties of the Er3+ ions were 

analyzed in glass, glass ceramic and irradiated samples (by cw and pulsed laser). 

In the glass ceramic samples obtained by conventional thermal treatment, the 

4I13/2 → 4I15/2 fluorescence decays and time-resolved emission spectra were 

studied to distinguish two different environments attributed to the glassy and 

crystalline phases. The majority percentage of the Er3+ ions are located in the 

SBN nanocrystals and the rest remain in the glassy phase. Values of about 75%, 

75% and 65% were obtained for the proportion of ions in the nanocrystalline 

phase for the samples doped with 1, 2.5 and 5 mol% of Er3+-ion concentration, 

respectively. Moreover, the upconversion emission at 542 nm obtained upon 975 

nm excitation is improved by about a factor 500 in the glass ceramic samples. 

By analyzing the upconversion results under temporal excitation, it is confirmed 

that an excited state absorption mechanism is responsible for the upconversion 

emission from the 4S3/2 (
2H11/2) levels at 542 nm. These properties together with 

the easy fabrication of these materials make them good candidates for optical 

amplification at 1.5 μm. Likewise, the successful in the formation of SBN 
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nanocrystals in localized region by laser irradiation techniques (cw and pulsed) 

permit its use to develop low dimension optical amplifiers with different 

geometries. 

 

 It was synthesized SBN glass doped with Nd3+ ions. In the same way than the 

Er3+ ions, it was obtained SBN nanocrystals by conventional thermal treatment 

and by cw laser irradiation. The heating process with the cw laser was analysed, 

first by calibrating the glass temperature behaviour and then by using this 

calibration with the laser irradiated sample. It was concluded that the laser 

irradiated samples reached the desvitrification temperature and the formation of 

SBN nanocrystals were successfully. The presence of SBN nanocrystals in the 

glass ceramic and laser irradiated samples were corroborated by X-ray 

diffraction giving a nanocrystals size of 50 nm. The optical properties were 

studied in the precursor glass and in the crystalline samples (by thermal 

treatment and by laser irradiation). The structural changes were appreciated in 

the luminescence measurements, where the emission spectrum was broadened 

without structure in the glass samples. Whereas, the glass ceramic and laser 

irradiated samples showed sharp sub-band structures due Stark splitting, which 

is generally obtained in a crystal host. 

 

 It was synthesized SBN glass doped with Ho3+ ions. The elaboration of the glass 

ceramic samples was realized by a conventional thermal treatment and by cw 

laser irradiation process. The glass ceramic and laser irradiated samples were 

analyzed by X-ray diffraction and atomic force microscopy where it was 

confirmed the presence of nanocrystals of SBN with a medium size of 60 nm in 
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the glass ceramic sample and 40 nm in the irradiated sample. The optical 

measurements confirm, in both cases, that the Ho3+ ions have a crystalline 

environment. Moreover, by using cw laser irradiation process it was written a 

line in the glass sample where it was studied the distribution of the ions on the 

surface. From this study, it was concluded that in the crystallization process 

induced by cw laser irradiation, the dominant mechanism is the diffusion of the 

constituent ions. 

 

 The formation of SBN nanocrystals doped with Tm3+ ions and co-doped with 

Yb3+ ions, from a thermal treatment of the precursor glass, were corroborated 

first by X-ray diffraction, where was obtained a nanocrystals size of 50 nm, and 

then by optical spectroscopy. It was analyzed the decay curves for the different 

Tm3+ and Yb3+ levels where it was found an un-usual behaviour of the energy 

transfer process. In the glass ceramics samples the decays of Tm3+ levels for the 

Yb3+–Tm3+ codoped samples were longer than in the Tm3+ single doped 

samples. This surprising result could be explained in basis to the localisation of 

the active ions in the SBN nanocrystals. In codoped nanocrystals the Yb3+ ions 

could be located in intermediate positions between Tm3+ ions. In this situation 

the average distance between the Tm3+ ions is increasing and the cross relaxation 

processes between these ions are decreasing. Therefore, the surprising behaviour 

obtained where the decay curves are longer in codoped samples, is due to a 

decreasing of the cross relaxation processes between these ions. However, the 

decay curves obtained for Yb3+ ions do not show this effect because these ions 

have not cross relaxation processes among them. 
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 It was studied the ferro-electric properties of the SBN doped with Er3+ ions by 

using optical measurements. The relaxor behaviour and the random orientation 

of the SBN nanocrystals were the main difficult in this experiment, where it was 

determined usefully the Curie temperature as a function of the dopant 

concentration. Thus erbium concentration, besides affecting the optical 

properties, turns out to be an effective tool for tailoring the phase transition of 

SBN. 

 

 It was studied the possibility to use the Er3+ doped SBN glass ceramic as active 

medium for an optical amplifier. It was carried out optical amplification 

measurements, where it was obtained a maximum gain value of 2.5 cm-1 (10.85 

dB/cm). This result was compared with the obtained values in different doped 

matrix with a similar concentration of Er3+ ions. Finally, these results let us to 

include the Er3+ doped SBN glass ceramic in the list of candidates to develop a 4 

levels optical amplifier. 
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