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0. Objetivo y Primeras palabras

Actualmente de la energia que las plantas eléctricas producen se pierde de un 7 a 10% de esta energia en el ten-
dido eléctrico. Por ejemplo, solo en las centrales eléctricas de combustibles fosiles en Estados Unidos esto corres-
ponde a mas de 180 millones de toneladas en emisiones de CO, anuales.

Buscar una forma barata y adecuada de reducir estas perdidas, es uno de los mayores retos ecolégicos actuales.
Existen muchas iniciativas para llevar esto a cabo.

Pero quizas la mas realista y con un futuro mas prometedor sea la de los superconductores de altas temperaturas
criticas. Materiales que son capaces de desarrollar una superconductividad a una temperatura de 135 K, una tem-
peratura critica muy superior a los 23 K de los materiales superconductores convencionales. Este incremento del
limite superior de temperatura en el que tenemos un estado de superconducciéon abre nuevos campos al desarro-
llo de una aplicacion aplicable a los complejos eléctricos actuales. Sobretodo si tenemos en cuenta que la tempe-
ratura del nitrégeno liquido es de 77 Ky lo econémico que es producirlo.

Los superconductores de alta temperatura (HTS, high-temperature superconductors) fueron descubiertos por
Bednroz y Miiller en el 1986, y después de dos décadas estan empezando a dar frutos de cara a un primer paso
en su aplicacién tecnoldgica directa en la vida cotidiana. Dandose cables con 150 veces mas capacidad de trans-
porte de densidad eléctrica que no los de cobre. Estos cables podrian ser instalados por debajo del nivel del suelo
transportando diez veces mas que un cable de alta tension, con la capacidad de transportar (de ser necesario) la
cantidad requerida de energia afadida, que fuera necesario, de darse un embotellamiento energético y una caida
del sistema.

Dentro de los superconductores de alta temperatura los 6xidos complejos tienen un gran interés debido no ya solo
a su faceta como superconductotes de alta temperatura sino también como capas de proteccion para estos super-
conductores de alta temperatura, o bien como “plantillas” que nos permitan manipular los vortices electromagnéti-
cos. Esta ultima aplicacion es sobre la que se basa este trabajo. Pasemos a explicarla brevemente.

Un superconductor de alta temperatura a temperatura de superconductividad, bajo su temperatura critica técnica-
mente tiene una resistencia nula. Pero dentro de un estado mixto de superconductividad y al nuestro superconduc-
tor de alta temperatura critica estar sometido una corriente los vortices magnéticos existentes en nuestro material
se mueven con el tiempo, de forma que al no estar anclados la conductividad del superconductor de alta tempera-
tura decrece perdiendo la superconductividad al pasar a un estado resistivo. Es primordial por tanto anclar estos
vortices magnéticos que atraviesan perpendicularmente nuestra cinta. Se ha observado que pequefios defectos en
el superconductor de alta temperatura anclan estos voértices volviéndolos inofensivos hacia el superconductor de
alta temperatura, dado que es el movimiento de estos voértices y no su existencia lo que producia la perdida de
superconductividad. La cuestién es que estos defectos deben de ser colocados en puntos muy especificos para
anclar de una forma muy especifica estos vortices, por lo que se requieren de técnicas muy precisas para alcanzar
dicho fin. Los defectos ideales a tal fin son dislocaciones en el plano atémico paralelas a los ejes de los vértices
magnéticos (perpendiculares a la superficie de nuestra cinta). Para realizar estas dislocaciones son validos cual-
quier método para realizar dislocaciones, pero recordemos que tienen que ser hechas en lugares muy determina-
dos del superconductor y tener un tamafo equivalente a la distancia de coherencia de dichos vortices magnéticos.
Y que es critico que no se desplacen.

Una técnica que se esta investigando con muy bueno resultados es la de formacioén de nanoestructuras mediante
CSD (Chemical Solution Deposition, deposicion quimica) sobre un substrato. Para aliviar estas tensiones superfi-
ciales que se crearan, dada la diferencia de estructura entre la capa y el substrato, se daran dislocaciones que
estaran fuertemente ancladas y que seran perpendiculares al plano donde se da el desfase en el tamafio de celda.
De esta forma crearemos una plantilla, la cual al depositar el superconductor encima, anclara los vértices magnéti-
cos de una manera controlable, fiable y que perdurara en el tiempo. Si conseguimos por tanto un crecimiento de
capas controlado, y conocemos como influye esta capa en las dislocaciones creadas en el material podemos dar
lugar a un proceso controlado de creacién de dislocaciones y por tanto de creacién de puntos de anclaje de vorti-
ces magnéticos.

Este proyecto trata sobre la determinacion de las relaciones epitaxiales que se dan entre una capa de NGO (Oxido
de Neodimio-Galio) y una capa depositada de CGO (Oxido de Cerio dopado con Gadolinio). Con ello buscamos
estudiar indirectamente como podemos producir las dislocaciones antes citadas mediante la tension superficial
que se crea al dar lugar un crecimiento heteroepitaxial auto-ensamblado de nanohilos sobre un substrato. Para
utilizar en el futuro esta ceramica nanoestructurada como plantillas de superconductores. Abordaremos este obje-
tivo mediante dos vertientes distintas. Por un lado, mediante el estudio de una muestra mediante difraccién de
rayos X en dos dimensiones (DRX2). Y paralelamente mediante su visualizacion usando Microscopia Electrénica
de Transmision (MET).






1. Introduccioén

Pasamos a exponer unas nociones tedricas con la
intencion de clarificar los objetivos y metodologia de
este proyecto.

En este proyecto se presenta un estudio de las ten-
siones, mejor dicho el desajuste estructural entre la
capa y el substrato, debidas al crecimiento de planti-
llas interficiales nanoestructuradas a través de la
deposiciéon de soluciones quimicas (CSD). Proceso
el cual mediante la nucleacién y crecimiento de solu-
ciones precursoras metalorganicas altamente dilui-
das generan nanopuntos o nanohilos (Ce¢Gdy 1052)
mediante procesos de auto-ensamblaje, dando lugar
a defectos. Estos defectos han de actuar como cen-
tros de anclaje artificiales de los vortices magnéticos
mejorando el comportamiento de la densidad de
corriente critica en funcién del campo magnético a
altas temperaturas y elevados campos magnéticos.

1.1. Superconductividad

La Real Academia Espafiola define: superconduc-
tor, ra.

1. Adj. Electr. Se dice de los materiales que a muy
bajas temperaturas pierden su resistencia eléctrica,
transformandose en conductores eléctricos perfec-
tos. U. t. c.s. m.

Por tanto la principal caracteristica que define un
superconductor es la capacidad de no presentar
resistencia al paso de la corriente eléctrica por deba-
jo de una determinada temperatura critica T, la cual
es caracteristica de cada material. Esta propiedad se
debe al aparejamiento de electrones formando pares
de Cooper, los cuales se mueven coherentemente en
el cristal evitando la disipacién. La funcién de onda
que describe los pares de Cooper varia en una dis-
tancia determinada por la longitud de coherencia

g,

Otra de las propiedades importantes que presentan
los materiales superconductores es la capacidad de
expulsar campo magnético de su interior cuando son
enfriados por debajo de dicha temperatura critica.
Esta propiedad, B=0 en el interior del superconduc-
tor, es posible mediante la induccidon de corrientes
superficiales de apantallamiento, los cuales circulan
y penetran una distancia correspondiente a la longi-
tud de penetracion A(T). Fendmeno se conoce como
efecto Meissner.

Consecuentemente, en los materiales superconduc-
tores existen dos longitudes caracteristicas, &(T) y
A(T), el cociente de las cuales, k=A/¢, permite clasifi-
car los superconductores en dos familias:

Tipol:ké}/ﬁ TipoII:kZ}/\/E

En la primera (Tipo I) la energia de interfase entre
una region en estado normal y una regién en estado
superconductor es negativa, mientras que en la ulti-
ma(Tipo Il) es positiva, favoreciendo en este caso la
creacion de este tipo de interfaces.

Los superconductores tipo | presentan un campo
termodinamico critico H. por debajo de la cual expul-
san completamente el campo magnético de su inter-
ior. En este estado Meissner el superconductor se
comporta como un diamagnético perfecto. Por cam-
pos magnéticos superiores a H; el superconductor
transita al estado normal.

Los superconductores tipo Il sélo presentan estado
Meissner por campos inferiores a un campo critico
Hc1. Por campos H> H4, el flujo penetra en su interior
en forma de tubos de flujo magnético cuantificado,
fenémeno que garantiza un elevado numero de inter-
faces. Esta region se conoce como estado mixto y se
extiende hasta campos magnéticos inferiores a un
campo critico He,. Cada linea de flujo, llamada voérti-
ce, sostiene un quantum de flujo, ©,=2,07-10"G-cm’
2. Los vortices estan formados por un corazén en
estado normal de radio &. Alrededor del corazén cir-
culan corrientes superconductoras, las cuales se
extienden una distancia A generalmente, del flujo
magnético ®, del vortice.

En la Fig. 1.1. podemos ver un esquema de la sec-
cion transversal de un vortice.

Vo)
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Figura 1.1. Seccién transversal de un voértice de Abri-
kosov, donde vemos las longitudes caracteristicas de
penetracion y coherencia

Debido a la interaccion repulsiva voértice-vortice, es-
tos se ordenan formando una red hexagonal de pa-
rametro de red a,, llamada red de Abrikosov (Fig.
1.2.), con el fin de minimizar la energia total del sis-
tema . A medida que se incrementa la cantidad de
induccion magnética B, la densidad de vértices n en
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el superconductor también aumenta de acuerdo con
la relacién B = n®,. Consecuentemente, la distancia
entre lineas de flujo se escala como a, a B Para
campos magnéticos H> H¢,, los corazones de los
vortices se superponen y el superconductor transita
al estado normal.

Figura 1.2. Red de Abrikosov de MgB,

Cuando se hace circular una corriente J en una
muestra superconductora que se encuentra en el
estado mixto, actua una fuerza tipo Lorentz sobre los
vortices F = JxB, provocando un movimiento de las
lineas de flujo en el superconductor que genera un
campo eléctrico E = vxB, donde v es la velocidad
local de los vortices. Por tanto, desde el momento en
que los vortices se comiencen a mover, habra disi-
pacion de energia y se perdera la propiedad de los
superconductores de transportar corriente con resis-
tencia nula. A fin de evitar esta disipacion, la cual
también se activa por la energia térmica, se deben
anclar los vortices. Los centros de anclaje son in-
homogeneidades (defectos), los cuales actuan como
pozos de potencial favoreciendo el acomodamiento
de vortices, ya que asi estos disminuyen su energia
libre. Pueden actuar como centros de anclaje defec-
tos cristalinos tipo vacante de oxigeno, precipitados
de fases no superconductores, dislocaciones, planos
de macla, etc. Los defectos mas efectivos son aque-
llos que presentan una dimension equivalente al
corazon del vortice, &(T).

En el momento en que la fuerza tipo Lorentz F igua-
la la fuerza de anclaje F, que los defectos ejercen
sobre los voértices, se consiguen en los superconduc-
tores tipo Il la densidad de corriente maxima que
estos materiales pueden transportar sin disipar. En
general, en los superconductores tipo Il se asocia la
densidad de corriente de desajuste estructural Jq, (a
0 K°) con la densidad de corriente critico J..

1.2. Superconductores de alta temperatura critica

Los materiales superconductores se pueden clasifi-
car en superconductores de baja temperatura critica i
superconductores de alta temperatura critica (SCAT).
En los primeros se puede explicar la formacion de
pares de Cooper a través de interacciones mediati-
zadas por la red cristalina (fotones) y se pueden
describir con la teoria microscopica de BCS (Bar-
deen, Cooper y Schiffer, 1957)". En los segundos, el
aparejamiento de electrones no se puede explicar via
fotones ni mediante la teoria BCS ya que son siste-
mas de electrones fuertemente correlacionados.

Los SCAT son compuestos ceramicos con base de
cobre (basados en CuO;) que tienen temperaturas
criticas tipicamente entorno de 100 K° y presentan la
particularidad que todos ellos son fuertemente de
tipo II, con valores de ¢ muy pequefios y A muy gran-
des.

Consecuentemente, su diagrama de fases esta basi-
camente dominado por la presencia de vortices en
una gran variedad de fases, las cuales son el resul-
tado del balance energético entre la energia térmica,
la energia de interaccion vortice-vortice, la energia
de anclaje y la de acoplamiento.

Como hemos comentado con anterioridad, en au-
sencia de defectos y a bajas temperaturas, los vorti-
ces se ordenan formando una red de Abrikosov. Ante
la presencia y dominio de defectos puntuales, como
es el caso de vacantes de oxigeno o irradiacion de
electrones, se ha propuesto un estado sélido de vor-
tices llamado cristal de vortice, en el que tiene lugar
un movimiento erratico de las lineas de flujo. Cuando
el sistema estda dominado por defectos lineales o
planares (por ejemplo dislocaciones, defectos co-
lumnares inducidos por irradiacién por iones pesados
o planos de macla), las lineas de flujo estan basica-
mente localizadas en los nombrados defectos. Esta
fase se denomina cristal de Bose!.

Si bien estas regiones son consecuencia del dominio
de las energias de interaccion vortice-vortice y vorti-
ce-defecto al llegar a altas temperaturas pasa a toma
relevancia la energia térmica, la cual resulta en la
fusion del estado sélido de vértice dando lugar a una
fase liquida de voértices. En cristales ausentes de
defectos, esta transicién del estado sdlido al estado
liqguido es de primer orden y se denomina linea de
fusidon. En cristales no tan puros, la respuesta dina-
mica del sistema muestra una transicion de segundo
orden que recibe el nombre de linea de irreversibili-
dad. En la fase liquida de voértices, estos se mueven
reversiblemente con facilidad, hecho que impide
anclarlos y, por tanto, a pesar que el parametro de
orden del superconductor aun no es nulo, el sistema
entra en un estado resistivo. Debido a estos proce-
sos activados térmicamente, en los SCAT aparece
disipacion incluso antes que se consiga la densidad
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de corriente critica de desajuste estructural Jq,(0 K°).
Asi pues, el régimen de aplicabilidad de los SCAT
queda confinado por debajo la linea de irreversibili-
dad (Figura 1.2.1).
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Figura 1.2.1. Diagrama de fases de un superconduc-
tor de altas temperaturas respecto a la temperatura

Utilizaremos el ejemplo del YBCO como ejemplo
ilustrativo de superconductor y presentamos sus
propiedades.

El YBa,Cu3;075 (YBCO) es el material que presenta
la linea de irreversibilidad mas elevada de 77 K°©,
temperatura de trabajo que permite el uso de nitré-
geno liquido como refrigerante, facilitando asi las
aplicaciones tecnolégicas. Este comportamiento
explica la eleccién del YBCO para la fabricacién de
cintas superconductoras a pesar de no ser el mate-
rial que presenta una temperatura critica mas eleva-
da.

El YBa,Cu307.5 es un superconductor de alta tempe-
ratura critica con T,=92 K°. Su celda unidad, esque-
matizada en la Fig. 1.2.2., esta formada por tres blo-
ques de estructura perovskita (BaCuQO;, YCuO3;, Ba-
CuO3) depositadas verticalmente a lo largo de la
direccion cristalografica del eje c. Cada celda unidad
contiene dos planos CuQO, por los cuales fluye la
corriente superconductora. Estas estan separadas
por bloques de reserva de carga responsables de la
regularizacién de la densidad de carga en los planos
CuO.. El compuesto puede existir en dos estructuras
cristalinas, tetragonal u ortorrémbica, segun la canti-
dad y distribucién de los oxigenos en el ultimo plano
Cu-0O, situado en los bloques de reserva de carga
cerrando la celda (plano basal). Por concentraciones
bajas de oxigeno (6 < 0,5), los atomos de oxigeno
estan distribuidos al azar en los cuatro emplazamien-
tos posibles alrededor del cobre en los nhombrados
planos, dando lugar a la estructura tetragonal. Por
valores de & proximos a 0, los atomos de oxigeno se
ordenan formando cadenas con los atomos de cobre
a lo largo de eje b. Este arreglo corresponde a la

fase ortorrombica, que es la fase superconductora.
La temperatura critica maxima se consigue por valo-
res entorno 6~0,06. Debido a esta estructura laminar,
donde la corriente superconductora fluye a lo largo
de los planos CuO,, el YBCO presenta, igual que
todo SCAT, una elevada anisotropia.

Cu2+’Cu3+

@ O

@ Y3+
. Ba2+

Bt ity 111.6802 A

b /‘ /‘3.8872}1.
a  3827A

Figura 1.2.2. Estructura atbmica YBCO

Consecuentemente, las propiedades de este material
son diferentes en la direccion del plano a-b y en la
direccion del eje c¢. En particular, la cantidad de co-
rriente que puede circular paralela a los planos de
CuO; (planos a-b) es muy superior a la que puede
travesar a lo largo del eje ¢, J2°>>J.°. Por tanto, es
imprescindible que los planos CuQO, estén bien ali-
neados para que las cargas moviles puedan fluir con
facilidad, resultando en los valores elevados de den-
sidad de corriente critica. Es decir, a fin de obtener
elevadas densidades de corriente critica hace falta
un crecimiento epitaxial de las capas de YBCO ya
que es necesaria una buena textura biaxial en el
plano a-b.

El uso de los SCAT es especialmente interesante en
aplicaciones de alta potencia. La reduccion de pérdi-
das que comporta la utilizacion de estos materiales
resulta en un aumento de la eficiencia de generacion,
transporte y distribucién de energia eléctrica, asi
como en una disminucion del impacto ambiental. Hoy
en dia, las cintas superconductoras de YBCO repre-
sentan el material mas prometedor para el desarrollo
de aplicaciones de potencia (cables, limitadores de
corriente, motores, transformadores...) ya que permi-
ten trabajar a 77 K, presentan bajas pérdidas y capa-
cidad de transportar corriente elevadas. Actualmente,
las metodologias basadas en sistemas de vacio,
como por ejemplo el PLD, ya permiten fabricar cintas
superconductoras de YBCO de elevada cualidad. No
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obstante, pensando en aplicaciones de potencia, se
requieren vias de fabricacion mas econdémicas que
permitan la deposicion de grandes areas de material.
La deposicion por soluciones quimicas (CSD), permi-
tiendo la fabricacion de cintas superconductoras a
través de una ruta totalmente quimica, ya ha mostra-
do un enorme potencial tanto por lo que respecta a
los objetivos de bajo coste como de prestaciones™™°.

1.2.1. Anclaje de vartices magnéticos en SCAT

Es sabido que las elevadas densidades de corriente
critica J. que pueden transportar las capas epitaxia-
les de YBCO, tipicamente entorno de 10’ A/lcm? a 5
Ky en auto-campo, tienen un valor tres 6rdenes de
magnitud superiores a los que presentan los mono
cristales de YBCO de alta calidad, se debe a la pre-
sencia de una gran variedad de defectos naturales
en las capas (dislocaciones, vacantes de oxigeno,
faltas de apilamiento, etc.))”.. No obstante, el valor
de J. decrece rapidamente con la temperatura de
campos magnéticos elevados. Ya se han comentado
que la principal razén de este decrecimiento de J. es
la anisotropia cristalina intrinseca del YBCO, y de los
SCAT en general, asi como las fluctuaciones térmi-
cas. La falta de centros de anclaje efectivos en estas
condiciones de trabajo es otro motivo importante. Por
tanto, se ha propuesto la generaciéon de centros de
anclaje artificiales para mantener estas elevadas
densidades de corriente critica a altas temperaturas
y elevados campos magnéticos. De acuerdo con las
caracteristicas de los vortices, los defectos mas efec-
tivos son aquellos de dimensiones equivalentes al
radio del corazon del vortice, E(T), hecho que implica
que en el YBCO se requieran defectos de medida
nanométrica®®.

En mono cristales, la irradiacion mediante iones pe-
sados es un método ampliamente reconocido para
aumentar la densidad de corriente critica™, si bien
también se han usado anti-puntos o impurezas
(magnéticas)®. En capas finas epitaxiales de YBCO,
recientemente se han mostrado dos aproximaciones
diferentes, basadas en la técnica de deposicion fisica
PLD, para la generacién de centros artificiales de
anclaje. Por otro lado, se han crecido nhanocompues-
tos de YBCO con nanoparticulas epitaxiales de BaZ-
rO; (BZO) o BrirO; a través de la preparacion de
blancos mixtos o mediante la deposicion secuencial,
obteniendo distribuciones aleatorias de las nombra-
das nanoparticulas 0 nanoestructuras auto-
ensambladas de nanopilares de BZO . Ambos méto-
dos han mostrado un notable aumento de la eficien-
cia de anclaje de los vortices como consecuencia de
la generacion de dislocaciones a la interfase debido
al elevado desajuste estructural relativo de distancia
interatdmicas que presentan estas estructuras oxidas
con el YBCO o como consecuencia de las estructu-
ras que forman las propias nanoparticulas, hecho

que resulta en la mejora de los mecanismos de an-
claje anisotropicos.

La segunda alternativa consiste en preparar plantillas
con nanopuntos oxidos interficiales, los cuales tam-
bién pueden inducir defectos extensos a la capa de
YBCO depositada posteriormente encima que actua-
ran como centros fuertes de anclaje. Mediante PLD
ya se ha mostrado la eficiencia de nanopuntos Oxi-
dos interficiales de CeO, y Y,0;. No obstante, debido
al elevado potencial de la técnica de deposicion qui-
mica CSD para la preparacién de capas de YBCO,
seria interesante poder preparar nanoestructuras
interficiales de 6xido mediante la misma, hecho que
seria compatible con la fabricaciéon de una cinta su-
perconductora a través de una ruta totalmente quimi-
ca, y consecuentemente, de bajo coste.

1.2.2. Oxido de Neodimio-Galio

El 6xido de Neodimio-Galio (NdGaO;) tienes una
estructura ortorrombica tipo perovskita (subgrupo
puntual 33) con unos parametros de celda a=5.43 A,
b=5.50 A y c=7.77 A'% Este tipo de oxido es co-
munmente utilizado como substrato para supercon-
ductores debido a sus interesantes propiedades fisi-
cas y su bajo coeficiente de dilatacion térmica para
bajas temperaturas.

Figura 1.2.2.1.. Estructura atémica de NdGaOj; Orto-
rréombico.

Este substrato fue comprado y no se intervino en el
proceso de preparacion.

En este proyecto usaremos preferente el nombre
usado comunmente, NGO, al 6xido de Neodimio
dopado con Galio (NdGaO;). Ademas para trabajar
con dicha celda, haremos una aproximacion pseudo-
cubica de nuestra celda, lo cual nos permitira trabajar
mas facilmente con ella. En la aproximacion pseudo-
cubica (Figura 1.2.2.2. ) tendremos los siguientes
parametros de celda:

a, =a2, bozbcx/iyco:ZaC
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aortorrémbica 543 0

& preuco-ciica = 2B _s84A
e \/E \/E

Bortorrémpica _ 5-50 0

b seudo—cibica = ortorrémbica — _ 388A
et J2 2

Cor orréombica 777 0

Cpseudo—cubica = 5 bica _ 5 —3.88A

),

Figura 1.2.2.2. Estructura atémica de NdGaO; aproxi-
macioén pseudo-cubica.

A partir de este momento nos referiremos al Oxido
de Neodimio-Galio como NGO, y a su estructura
como pseudo-cubica.

1.2.3. Oxido de Cerio dopado con Gadolinio

El 6xido de Cerio (CeO,)'? (Figura 1.2.3.1.) presenta
una estructura cubica de tipo fluorita (subgrupo pun-
tual 225) con un parametro de red de 5,41 A. La
celda cubica es formada por iones Cey. situados en
el centro del cubo e iones 0,. en los vértices. Se trata
de un oxido estable, de color amarillento en estado
puro debido a la transferencia de carga entre el Cey.
y el O,.. El Oxido de Cerio tiene aplicaciones diver-
sas desde la superconductividad de alta temperatura
como capa tampon, como en dispositivos capaciti-
vos, 0 en aplicaciones relacionadas con sus propie-
dades Opticas.

Figura 1.2.3. Estructura atbmica de O,

Asi mismo es conocido que al doparlo con Gadolinio
(Ce1xGd,O,y) aumentamos notablemente la conduc-
tividad iénica del sistema, dado que la incorporacién
de Gds;. comporta la creacion de una gran numero de
vacantes de oxigeno en la estructura produciendo un
aumento muy importante de la movilidad atomica del
sistema, y como consecuencia de esto se ha demos-
trado que facilita el crecimiento epitaxial de la capa
resultante. Concretamente para el crecimiento epi-
taxial de capas delgadas mediante CSD se ha visto
que la conductividad iénica es maxima cuando el
dopaje de gadolinio es de un 10% (x=0,1). El radio
i6nico del Gds. (0.97A) es levemente mayor que el
del Ce4. (0.90 A) de manera que el parametro de
celda de la fase Ceq9Gdj 10.., es de 5.510 A. El do-
paje con este material no cambia el tipo de estructu-
ra, dado que no presenta alteraciones del sistema,
que continua siendo una cubica tipo fluorita.

En este proyecto usaremos preferente el nombre
usado comunmente, CGO, al 6xido de Cerio dopado
con Gadolinio (Ce4Gd,O,. ).

1.2.3.1. Preparacion del CGO

Pasamos a explicar los pasos de la preparacion del
CGO, que aunque el autor de este proyecto no parti-
cipo en la preparacion creemos que es importante
incluirlo en la memoria para asegurar la repitibilidad
del experimental.

La ruta de preparacion usada para la preparacion del
CeO, dopado con un 10% de Gd esta basada en los
propionicos. Inicialmente se mezcla una cierta canti-
dad de acetilacetonato de gadolinio (lll) en isopropa-
nol y acido propiénico (Aldrich), es agitado y calenta-
do por debajo de 50°C durante aproximadamente
media hora. Seguidamente se le afade acetilaceto-
nato de Cerio (lll) (Alfa Aesar) en la proporcion ade-
cuada para conseguir una solucién estequiométrica.
Lo volvemos a agitar hasta conseguir una solucion
amarillenta y transparente. La cual es la solucién de
partida para la preparacién de las soluciones alta-
mente diluidas que usamos. Esta solucion tiene una
alta estabilidad, llegando al mes de vida?.

1.2.3.2. Deposicion del CGO

Una vez que las soluciones precursoras metalorgani-
cas estan preparadas se utiliza una micro pipeta para

depositar 14 1l sobre el substrato de NGO. Segui-

damente la muestra se somete a un proceso de rota-
cion de 6000 revoluciones por minuto durante 2 mi-
nutos, con una aceleracion de 2 segundos mediante
el dispositivo de recubrimiento por plato rotatorio. De
esta forma se asegura que la solucién queda homo-
géneamente repartida en el substrato, al mismo tiem-
po que tenemos una expulsion del exceso de la solu-
cion.
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1.2.3.3. Tratamiento Térmico del CGO

La muestra acabada de depositar se somete a un
tratamiento térmico. Inicialmente a temperaturas
bajas (aproximadamente 300°C) tiene lugar una des-
composicién de las especies organicas que acaba
dando lugar a una capa amorfa. Posteriormente a
alta temperatura la capa amorfa cristaliza dando
lugar a la fase de oxido deseada. En el caso de la
muestra ha sido hecho el tratamiento térmico durante
8 horas a 1000°C en aire estatico.

1.3. Ceramicas Nanoestructuradas

Las ceramicas nanoestructuradas son un tipo de
ceramicas las cuales tienen una estructura a escala
nanométrica debido a wun crecimiento auto-
organizado sobre un substrato y que se ve influen-
ciado en su crecimiento por las tensiones entre la
capa creada y el substrato.

Este tipo de crecimiento, decimos que es auto-
organizado dado que es una agregacion espontanea
de las moléculas que lo forman en un proceso teori-
camente totalmente termodinamico (estable, no ciné-
tico) que se ordena en matrices siguiendo patrones
ordenados. Por tanto, ninguna influencia externa ha
tenido que ser dada para que se de esta estructura-
cién nanométrica.

Existen dos tipos de vertientes en el auto-ensamblaje
(o auto-organizado). La primera es conocida como el
crecimiento “de arriba, a abajo” en el cual nosotros
partimos de una deposicion dada y vamos quitando
materiales para estructurarlo de la manera que de-
seamos, como si se tratara de una litografia. En se-
gundo lugar de crecimiento “de abajo hacia arriba”
donde la energia del sistema es la fuerza conductora
de la auto-organizacion espontanea de los constitu-
yentes. La auto-organizacion implica la existencia
necesariamente que el sistema tiene que ser disipa-
tivo y no lineal.

1.3.1. Crecimiento de Capas Epitaxiales

Es especialmente remarcable el uso de fenédmenos
de auto-ensamblaje en el crecimiento epitaxial, el
cual consiste en el crecimiento orientado de una
especie cristalina A sobre un substrato cristalino B.

Cuando A y B son la misma especie se denomina
crecimiento homoepitaxial;, cuando se trata de espe-
cies diferentes, recibe el nombre de crecimiento
heteroepitaxial. En este ultimo caso, las tensiones
elasticas inducidas debido a la diferencia de desajus-
te estructural entre las distancias interatomicas de la
capa A depositada y el substrato B juegan un papel
muy importante en los procesos de auto-ensamblaje.
Estos procesos de auto-ensamblaje en sistemas
epitaxiales ya han estado ampliamente estudiados y
aplicados en el campo de los semiconductores, es-
pecialmente por la generacién de nanopuntos cuanti-

cos, donde se ha demostrado que el uso de esta
metodologia puede llevar a la formacién de nanomo-
tivos de dimensiones laterales del orden de distan-
cias atdmicas o unos pocos centenares de nanéme-
tros.

Por lo que se refiere a la nomenclatura usada en el
campo de las nanoestructuras inducidas por tensio-
nes, generalmente se acepta como convencién el
llamar procesos de “auto-ensamblaje” a la formacion
de estructuras con una distribucién estrecha de me-
didas. Sdlo en el caso que también estas estructuras
presenten una tendencia a ordenarse, se habla de
“auto-organizacion”. Estrictamente, el término auto-
organizacion solo es aplicable a situaciones de orden
espontaneo promovido uUnicamente por procesos
cinéticos. No obstante, en el crecimiento de capas
finas a menudo también se usa para referirse a pro-
ce[s1(3)s de ordenacion dominados por la termodinami-
ca

Asi mismo podemos usar el termino “nanoestructura”
para referirnos, indistintamente y de forma general, a
la morfologia primaria de la que partimos a partir de
la que se desarrollaran estructuras mas complejas
como los nanopuntos o nanohilos. Aunque las inves-
tigaciones bibliograficas consultadas usadas para
documentarse se refieran basicamente a los nano-
puntos, se ha tomado dicha decisidon dado que las
consideraciones que se hacen en el crecimiento de
capas epitaxiales es analogo para ambas morfologi-
as.

Tal y como se ha comentado, el crecimiento hete-
roepitaxial se basa en el crecimiento de un material A
sobre un material B de naturaleza diferente. En con-
secuencia, parametros como la energia superficial o
las tensiones elasticas debidas al desajuste estructu-
ral de las distancias interatdbmicas entre dos estructu-
ras juegan un papel muy importante a la hora de
determinar el modo de crecimiento. Una primera
clasificacion, comun y sencilla, de los modos de cre-
cimiento heteroepitaxial se basa en razonamientos
puramente termodinamicos!"®,

Tratando el crecimiento de la capa A de forma ana-
loga a las consideraciones de tensiones superficiales
realizadas para la deposicion de un liquido en un
substrato, se determinan tres modos de crecimiento
basicos. Sila suma de la energia libre interficial de la

capa depositada (y,) y de la energia del substrato
(7a/5) €s menor que la energia libre del substrato

(7g):
Ya*Vae<7e

tiene lugar un crecimiento bidimensional capa a capa
(2D) —también denominado crecimiento Frank-Van
der Merwe (Fig.1.3.1. (c) )"®. En este modo la capa
depositada moja completamente el substrato.
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Una configuracion muy distinta se da cuando

YetVae<Va

En este caso, al sistema le es enérgicamente mas
favorable crecer cubriendo sélo una pequeia parte
del substrato. El resultado es el crecimiento de na-
noestructuras tridimensionales (3D), modo conocido
como crecimiento Volmer-Weber (Fig.1.3.1. (a) )!'".

Una situacion intermedia tiene lugar cuando inicial-
mente crece una o0 unas cuantas monocapas de
acuerdo con un modo de crecimiento capa a capa y
seguidamente, en el momento en que esta configu-
racion deja de ser estable, hay una transicion a un
crecimiento de nanoestructuras tridimensionales:

Ento VatVas<Vg

Para t; Ye*Vag<Va

Este modo de crecimiento se denomina Stranski-
Krastanov (Fig.1.3.1. (b) )"\

La Figura 1.3.1. Esquematiza estos tres modos de
crecimientos basicos en sistemas heteroepitaxiales.

————

e

®S-K

(@) V-W (¢) FvdM

Figura 1.3.1. Modos de Crecimiento heteroexpitaxia-
les

La situacidon es bastante mas complicada cuando
también se considera la influencia de la energia
elastica en los modos de crecimiento heteroepitaxia-
les, es decir, cuando se tiene en cuenta el desajuste
estructural relativo de distancias interatomicas € en-
tre la especie depositada y el substrato. Desde el
punto de vista de la teoria del equilibrio de la forma-
cién de dislocaciones, las capas crecen acumulando
tensiones hasta que se forman dislocaciones, las
cuales actuan como mecanismos de relajaci()n”g]. No
obstante, a menudo, bajo las condiciones de creci-
miento tipicas, los atomos tienen suficiente movilidad
como para intentar encontrar posiciones que permi-
tan relajar el sistema de formacién dinamica durante
el crecimiento. El resultado es la existencia de una
gran diversidad de morfologias como consecuencia

de los procesos de relajacion de sistemas tensiona-
dos, la existencia y aparicion de las cuales depende
basicamente, dado un determinado desajuste estruc-
tural relativo de distancias interatomicas, del grosor
de la capa depositada.

Se puede estudiar, como primera aproximacion, la
transicion de un sistema de crecimiento bidimensio-
nal a un modo de crecimiento tridimensional a partir
de las diferencias de energia entre estas dos confi-
guraciones finales. En un crecimiento heteroepitaxial,
el desajuste estructural relativo de distancias inter-
atémicas entre materiales implica la acumulacién de
energia elastica durante el crecimiento 2D, ya que
las dimensiones laterales de la capa se han de ajus-
tar a las del substrato. La formacion de nanoestructu-
ras tridimensionales permite una relajaciéon de los
planos de la red, facilitando una transicién hacia el
parametro de red intrinseco de la especie deposita-
da. Por otro lado, sin embargo, se debe tener en
cuenta que la formacién de nanoestructuras 3D im-
plica un coste adicional de energia de superficie
debido al aumento del area que presentan las na-
noestructuras respecto a la capa bidimensional. Por
tanto, se puede considerar que la transicion entre
una configuracién 2D y 3D es el resultado de un
balance energético entre estas dos contribuciones.

En un modelo sencillo donde se supone que las na-
noestructuras son cubos de lado xI', el coste adi-
cional de energia superficial que implica la formacion
de nanoestructuras tridimensionales se puede esti-
mar proporcionalmente al cuadrado de lado del cubo
(x®). Vemos pues que la energia de relajacion ya esta
fuertemente relacionada con la morfologia de la na-
noestructura. Por tanto, dada una morfologia, el aho-
rro de energia elastica debido a la relajacion propor-
cional por la configuracion 3D respecto a un creci-
miento capa a capa es proporcional al volumen de la
nanoestructura (x3). Asi pues, en este modelo simpli-
ficado, para un mismo volumen de material deposita-
do, la diferencia de energia entre una morfologia
plana y una morfologia de nanoestructuras 3D se
puede describir, superficie

AE =E E =Cp®-C'e’®

superficie ~ —relajacion

donde C y C’ son constante. Las contribuciones de
las diferentes energias, asi como la suma total, se
representan en el grafico de la Fig. 1.3.2.
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Figura 1.3.2. Aportes energéticos superficiales y
volumétricos a la energia elastica del sistema.

Para nanoestructuras tridimensionales pequefias, la
morfologia 3D no es favorable hasta el momento en
que el coste energético debido a la relajacion elastica
(~x®) compensa el coste adicional de energia super-
ficial (~x?). Para nanoestructuras 3D mas grandes
que una medida critica Xgitica, l@ formacién de na-
noestructuras es enérgicamente mas favorable que
un crecimiento de tipo bidimensional.

Si bien este modelo muestra las fuerzas conductoras
basicas para una transaccion de un modo de creci-
miento bidimensional a un modo de crecimiento tri-
dimensional, se ha tener en cuenta que se trata de
un modelo muy simplificado. Por ejemplo, simple-
mente se ha considerado el mecanismo de formacion
de nanoestructuras tridimensionales como sistema
de relajacion de tensiones elasticas, si bien pueden
existir otros mecanismos como la anteriormente
nombrada de formacién de dislocaciones. Ambos
mecanismos, formacion de nanoestructuras 3D y
formacién de dislocaciones, compiten durante el
crecimiento de capas en sistemas heteroepitaxiales.
Para un crecimiento de tipo Stranski-Krastanov se ha
visto que la barrera de formacién de nanoestructuras
tridimensionales es proporcional a £, mientras que
la barrera Para la nucleacién de dislocaciones escala
como ¢’

Por tanto, en este modo de crecimiento, por desajus-
te estructurals relativos de distancias interatémicas €
pequeias, dominara la formaciéon de dislocaciones,
mientras que por € grandes lo hara la formacion de
nanoestructuras tridimensionales. Se ha de tener
presente que la formacidon o no de dislocaciones
también esta relacionada con el grado de recubri-
miento del substrato (cantidad de materia deposita-
da). Para un determinado desajuste estructural rela-
tivo de distancias interatdmicas existe un grosor criti-
co a partir del cual se pueden comenzar a formar
nanoestructuras incoherentes (relajadas por disloca-
ciones). De acuerdo con estas observaciones en el
Iéxico comunmente usado se describen como cohe-

rentes las nanoestructuras tensionadas y como inco-
herentes las que se ha relajado completamente a
través de dislocaciones. Las que presentan un grado
de relajacion entremedio se denominan semi-
coherentes. En la figura 1.3.3. se muestra las morfo-
logias preferentes de un sistema con desajuste es-
tructural relativo de distancias interatomicas ¢, las
cuales vienen determinadas por la cantidad de mate-
rial depositado Q y por la ratio entre la energia de
una interfase dlslocada y la energia de superficie,
N=E IS|nterface/Esuperf|0|e R

A

Capa
uniforme-
mente
tensionada

Islas Coherentes

Islas
Incoherentes

> Q
Figura 1.3.3. Diagrama de fases morfolégico

Por otro lado, en este modelo simplificado, se ha de
asumir que las nanoestructuras tienen forma de cu-
bo, hecho que no corresponde a las morfologias
observadas en estudios experimentales. Dado un
determinado volumen de nanoestructura, existe una
morfologia de equilibrio controlada termodinamica-
mente. La energia libre de una nanoestructura que
se encuentra en una matriz de nanoestructuras muy
diluida viene dada por la expresion,

E= Esuperﬁcie + Erelajacién + Eborde

donde Egperficie tiene en cuenta la energia superficial
de las caras laterales de la nanoestructura, Ereisjacisn
representa la energia de relajacion elastica de la
nanoestructura y Epqqe refleja el coste de crear los
bordes de la nanoestructura donde los atomos pre-
sentan una coordinacion mas reducida, favoreciendo
asi la formacion de nanoestructuras grandes. A parte
de la energia de enlace quimico, este ultimo término
también incluye la interaccion elastica de la propia
nanoestructura con el substrato, el cual se deforma
en torno a los bordes de las nanoestructuras como
consecuencia de las tensiones de la nanoestructura.
En el marco de la teoria elastica continua, han sido
propuestas expresiones para todos estos términos.
Un ejemplo es la expresién presentada a continua-
cion, la cual representa la contribucién de la energia
elastica de relajacion®?.
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R.
Erelajacién :_ZﬂRiaIn —
Ch)
Donde R; es el radio de la nanoestructura i

o =4aF2(1—0v)/ u esta relacionada con el mono-

polo de fuerza F inducida a los bordes de las na-
noestructura como consecuencia del desajuste es-
tructural relativo de distancias interatdbmicas y las
constantes elasticas v (ratio de Poisson) y y (mddulo
de Young); a, es una longitud de corte de orden del
parametro de red.

Otros autores han analizado el problema desde el
punto de vista de la teoria atomistica, asi han escrito
una expresién equivalente para la energia de un
étom%] de una nanoestructura formada por N ato-

mos?®?,

c, G InvN
IN N
Donde el primer término E; representa la energia de
enlace quimico de la superficie, el segundo término
corresponde a la energia de enlace del borde de la
nanoestructura y el dltimo término describe la ener-
gia de relajacion elastica debida a una discontinuidad
de la tension superficial los bordes de la nanoestruc-
tura; ¢4 y ¢, son constantes. La minimizacion de es-
tas expresiones permite determinar la geometria de
equilibrio de nanoestructuras 3D coherentes. Por
ejemplo, cabafias o piramides con facetas {111},
{101}, {001} o {105} son morfologias tipicas que pre-
sentan las nanoestructuras auto-ensambladas de
materiales semiconductores®*.

E(N)=-E+

Para T = 0 K, la distribucién de medidas de las na-
noestructuras es infinitamente estrecha, con una
medida preferida determinada a partir de la minimi-
zacioén de la ecuacion anterior, la cual podemos es-
cribirla como

2{314
N,=e "

No obstante, a medida que la temperatura aumenta,
debido a la contribucién de la entropia, la distribucion
de medidas de las nanoestructuras se amplia. En
este caso, dada una temperatura T, el maximo de la
distribucion de medidas viene determinada por la
expresion,

2N 0
Ny (T) = N, = YN0 g 47KTN,,
c, c,q

Siendo Q el grosor de material depositado. Esta re-
sultante muestra que en el marco del equilibrio ter-
modinamico la medida de las nanoestructuras dismi-
nuye al aumentar la temperatura.

Hasta el momento, los razonamientos basicos se han
realizado desde un punto de vista totalmente termo-
dinamico, simplemente considerando la energia de
los estados finales. Pero no se pueden obviar los
fenémenos cinéticos, como por ejemplo los respon-
sables del transporte de la materia durante la transi-
cion de un modo 2D a un 3D. Estos procesos cinéti-
cos también conducen al crecimiento de morfologias
mas o menos alejadas de las descritas por el equili-
brio termodinamico anteriores. En los procesos de
crecimiento reales de nanoestructuras, y también en
el crecimiento cristalino y epitaxial en general, existe
casi siempre un gran debate y una cierta controver-
sia sobre cuales son los mecanismos que determi-
nan la cinética y la termodinamica en los sistemas
observados vy, sobretodo, cuando denominan los
procesos cinéticos y cuando lo hace la termodinami-
ca.

Un ejemplo de esta controversia es entender el me-
canismo que evita la existencia de procesos de ma-
duracién Ostwald, los cuales surgen en algunos sis-
temas epitaxiales para reducir el radio de curvatura
de las nanoestructuras”®. Una vez se han formado
las nanoestructuras coherentes se esperaria que se
produjeran los nombrados procesos de maduracion
Ostwald para disminuir la energia de superficie del
sistema, fendmeno que da lugar a una amplia distri-
bucién de medidas. En cambio, experimentalmente
se ha observado que un gran numero de sistemas
heteroepitaxiales presentan una estrecha distribucion
en la medida de las nanoestructuras (concretamente
nanopuntos). Desde un punto de vista termodinami-
co, se ha demostrado que existe una region de pa-
rametros donde el equilibrio de un sistema de na-
noestructuras 3D coherentes corresponde a un ma-
triz periddica de nanoestructuras idénticas, y por
tanto, no hay procesos de maduracion Ostwald.
Desde un punto de vista cinético, se ha propuesto
que la estrecha distribucion de medidas observadas
en nanoestructuras heteroepitaxiales coherentes se
puede conseguir a partir de mecanismos cinéticos
mediados por las tensiones de los sistemas.

A partir de simulaciones cinéticas de Monte Carlo de
la formacién de puntos cuanticos auto-organizados
en sistemas semiconductores tensionados, se ha
estudiado el cruce entre un mecanismo inicialmente
controlado por la cinética y una situacién de equilibrio
final limitada por consideraciones termodinamicas.
Inicialmente, justo después de la deposicion, el cre-
cimiento esta totalmente controlado por procesos
cinéticos. Para temperaturas bajas se forma una
gran cantidad de nanoestructuras pequefias, mien-
tras que para otras temperaturas, debido a la eleva-
da movilidad de atomos, se forman pocas nanoes-
tructuras y grandes. Posteriormente se da un proce-
so de transicién hacia la distribucion de medidas y
morfologias mas favorables en el equilibrio termodi-
namico. Estudios recientes de microscopia de barri-
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do tunel (STM) han mostrado que, efectivamente, la
formacion de nanoestructuras semiconductoras esta
controlada por procesos cinéticos, asi como sucede
con la distribucion de medidas de las mismas. En
cambio, la morfologia final de la nanoestructura refle-
ja la termodinamica, indicando que, al menos bajo
las condiciones de composiciéon y crecimiento estu-
diadas, el crecimiento no esta limitado por la cinética.

Para poder explicar la auto-organizacion de nanoes-
tructuras se ha propuesto la existencia de una inter-
accion elastica de largo abasto transmitida a través
del substrato como fuerza conductora del mecanis-
mo®?®.. Cuando se disponen pequefas, pero suficien-
tes, cantidades de material sobre un substrato con el
cual existe un desajuste estructural relativo de dis-
tancias interatémicas ¢ se forman nanoestructuras,
las cuales interaccionan entre ellas a través de un
campo de tensiones inducido en el substrato. Este
campo de tensiones elasticas se crea por una dis-
continuidad en la tension intrinseca de la superficie
debida precisamente al desajuste estructural de dis-
tancias atémicas entre estos dos materiales que
componen el sistema heteroepitaxial. Consecuente-
mente, se puede generalizar E = Egyperiicie * Erelajacion +
Evorde para describir la energia de una nanoestructu-
ra i cuando ésta interacciona elasticamente con otras
nanoestructuras del sistema de acuerdo con:

Ei = Esuperficie + Erelajaci(’)n + Eborde + Einteraccién

donde el ultimo término Ejyeraccion representa una
contribucion de largo abasto que sera la responsable
de la auto-organizacion de las nanoestructuras. Con-
cretamente, esta interaccion  nanoestructura-
nanoestructura se puede considerar de tipo dipolo-
dipolo cuando la separacion entre ellas es mucho
mas grande que su propia medida y se puede calcu-
lar mediante la expresion,

2p2

AEM™(R) =(270)) . — L
i ( i/ ”ﬂ Zjii D3
i

donde R; es le radio de la nanoestructura j, D; es la
separacion entre la nanoestructura iy la j, y B =
F2(1+v?)/2p. La ecuacién anterior describe la interac-
cion repulsiva entre nanoestructuras que se encuen-
tran en un medio elastico isotrépico. No obstante, en
sistemas que presentan una anisotropia elastica
notable cabe tener en cuenta la direccién de interac-
cion, hecho que resulta en interacciones atractivas
preferentemente a lo largo de las direcciones cristali-
nas principales [100] o [010], las cuales pueden pro-
vocar la ordenacion de las nanoestructuras formando
cadenas paralelas a estas direcciones. Existen algu-
nos estudios donde se ha determinado las constan-
tes elasticas de un red de nanoestructuras auto-
organizadas, por ejemplo, en una capa de Ag/Ru
expuesta al azufre, y donde se ha mostrado la posibi-
lidad de cuantificar las fuerzas responsables de la

estabilidad del sistema a partir de medidas de mi-
croscopia de barrido tanel (STM) en funcién del
tiempo 21

Experimentalmente, la existencia de un campo de
tensiones en el substrato ha estado demostrada a
partir de imagenes de microscopia electrénica de
transmision de alta resolucién (HRTEM) de nanoes-
tructuras tensionadas®®.

Las anisotropias de tensiones que presentan las
superficies de los substratos en el crecimiento hete-
roepitaxial también pueden influir en la medida y
morfologia de las nanoestructuras en el equilibrio, asi
como en los lugares de nucleacion de las nanoes-
tructuras. Mediante el ajuste de las energias de su-
perficie y tensiones elasticas a través de la curvatura
de superficie, se puede controlar el potencial quimico
de superficie local y, consecuentemente, la nuclea-
cion y alineamiento de las nanoestructuras auto-
ensambladas en sistemas heteroepitaxiales. En par-
ticular, se ha observado que las nanoestructuras
nuclean y crecen en las regiones de superficie con-
vexa, donde se generan minimos locales de poten-
cial quimico, debido a la contribuciéon de la energia
de relajacion de las tensiones elasticas y la energia
de enlace quimico, los cuales pueden actuar como
centros de nucleacion preferencial. Este fendmeno
ya ha estado usado por el control de procesos de
auto-ensamblaje de puntos cuanticos de semicon-
ductores en plantillas donde regiones de superficie
convexa han estado previamente disefiadas median-
te técnicas de litografia®. La estructura de terrazas
con escalones equidistantes, debido a un desalinea-
miento en el corte respecto una superficie de indice
de Miller bajo, que presentan los substratos vecinos
también se puede usar como plantilla para la auto-
organizacion de nanoestructuras, ya que en los esca-
lones también se crean minimos locales de potencial
quimico. Se ha visto que la direccion perpendicular a
los escalones, el orden de las nanoestructuras se
define por el angulo de desalineamiento en el corte,
mientras que a lo largo de las terrazas la densidad y
medida de las nanoestructuras se controla por los
procesos de crecimiento auto-organizados.

1.3.2. Plantillas con nanopuntos auto-
ensambladas de 6xidos y superconducti-
vidad

Tal y como se ha comentado con anterioridad, el
creciente interés en la generacion de plantillas con
nanoestructuras auto-ensambladas de Oxidos se
basa en la posibilidad de preparar nuevos dispositi-
vos tecnoldgicas basadas en estas nanoestructuras.
Por ejemplo, en el campo de la ferroelectricidad, se
probado que, a partir de la segregacion de bismuto
en capas finas de BisTi3O4, crecidas por PLD sobre
capas epitaxiales de LagsSrpsC003, se pueden obte-
ner celdas de nanoelectrodos auto-ensamblados de
200 nm de medida. Se trata de dimensiones muy
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inferiores a las obtenidas usando métodos de prepa-
racion de arriba hacia abajo. Resultados que de-
muestran la posibilidad de fabricar memorias ferroe-
léctricas de 1 Gbit de densidad.

En el campo de la superconductividad se ha demos-
trado que la deposicion mediante sistemas de vacio
de nanoparticulas metalicas (Ag) o nanopuntos oxi-
dos (CeO, Y,03) sobre substratos mono cristalinos
influencia positivamente la dependencia de la densi-
dad de corriente critica con el campo magnético apli-
cando de las capas finas epitaxiales de YBa,Cu30O,
crecidas encima, evidenciando una prometedora
actuacion de las capas superconductoras nanoes-
tructuradas mediante el uso de este tipo de plantillas.

1.3. Procesos de auto-ensamblaje en ceramicas

Debido a su potencial, el auto-ensamblaje a partir de
tensiones elasticas ha estado ampliamente desarro-
llado y estudiado en materiales semiconductores
(Ge, Si...), permitiendo la generacién de nuevos
dispositivos basados en fendmenos cuanticos gra-
cias a nuevas estructuras como los nanopuntos o los
nanohilos®®. Actualmente hay una gran variedad de
nanoestructuras semiconductoras con un elevado
control de medidas, morfologias, densidades y grado
de orden. Si bien también existen algunos estudios
de los procesos de auto-ensamblaje y auto-
organizacién en sistemas metalicos, su aplicacion en
materiales 6xidos ha sido escasa hasta el momento.
No obstante, la tendencia observada en algunos
oxidos de crecer formando redes regulares de na-
noestructuras tridimensionales uniformes, ofreciendo
un enorme potencial para la implementacion de nue-
vos dispositivos en campos como el magnetismo,
ferroelectricidad, ferromagnetismo o superconducti-
vidad.

Por ejemplo, se han evidenciado procesos de auto-
ensamblaje en capas finas de CeO, depositadas por
PLD sobre substratos de zafiro como consecuencia
de tratamientos térmicos a altas temperaturas[3”, las
cuales inducen a una reconstruccién superficial. Para
gruesos superiores a una grosor critica dcritrico, tipi-
camente de 10 nm, la organizacién superficial a alta
temperatura conduce a la formaciéon de superficies
atémicamente planas relajadas por dislocaciones. En
cambio, para gruesos depositados inferiores a ditico,
la reorganizacion superficial promueve la formacion
de nanoestructuras 3D coherentes con morfologias
definidas por los planos cristalograficos (001) y (111),
sugiriendo que los procesos de auto-ensamblaje
observados tiene lugar cerca del equilibrio. Conse-
cuentemente, se ha podido calcular el cambio de
energia debido a la de formacién de una nanoestruc-
tura en un sistema diluido de nanoestructuras a partir
de los modelos ya analizados en el campo de los
semiconductores, donde se ha tenido en cuenta las
energias de superficie e interfase, la interaccion de

corto abasto de los bordes y el cambio de energia
debido a la relajacion elastica. A partir de estas ex-
presiones, conociendo las energias superficiales de
las diferentes caras de las nanoestructuras de CeO,,
se han calculado las dimensiones laterales y vertica-
les de una nanoestructura en equilibrio, las cuales
coinciden con los valores determinados experimen-
talmente a partir de imagenes de microscopia de
fuerzas atémicas (AFM) y microscopia electrénica de
transmision (MET). Estos resultados, tedricos y expe-
rimentales, ejemplifican que efectivamente los meca-
nismos y teorias propuestos por el crecimiento hete-
roepitaxial en semiconductores se pueden utilizar
como sistemas modélicos para explicar el crecimien-
to de nanoestructuras tensionadas de dxidos?.

También se ha demostrado que bajo las condiciones
apropiadas se pueden hacer crecer por polvorizacion
catdédica de radiofrecuencia piramides y cabafas de
CoCr,04 sobre (001)-MgA10Q,, con un elevado grado
de orden y una morfologia muy bien definida. Me-
diante el control y condiciones de crecimiento se
puede ajustar la medida (desde decenas de nanéme-
tros hasta casi una micra) y la densidad de las co-
mentadas nanoestructuras. En particular, se ha visto
que para temperaturas de deposicion altas la medida
de las nanoestructuras es fuertemente reducida y la
densidad aumentada notablemente, y que tiempos
de deposicion largos promueven una distribucion bi-
modal de nanoestructuras. Estas nanoestructuras
presentan facetas {111} muy bien definidas y esta-
bles, debido a la anisotropia de la energia superficial
en espinales, las cuales no experimentan una tran-
siciébn de morfologia tal y como se espera en puntos
semiconductores. Estos resultados ponen de mani-
fiesto que el crecimiento de 6xidos complejos puede
promover el desarrollo de morfologias en sistemas
auto-organizados de 6xidos que no se ajustan exac-
tamente a las esperadas por los sistemas semicon-
ductores.

1.4.1 Técnicas de deposicion actuales

Bajo las etiquetas de auto-ensamblaje y auto-
organizacion se engloban un conjunto de procesos
de aproximacion de “abajo hacia arriba” para la for-
macién de nanoestructuras, basados en la formacion
espontanea de patrones mediante la ordenacion
individual de sus constituyentes, los cuales se arre-
glan a fin de obtener las configuraciones enérgica-
mente mas favorables. Consecuentemente, las téc-
nicas de crecimiento usadas para generar nanoes-
tructuras auto-ensambladas pueden ser diversas. Se
ha mostrado posible el crecimiento de nanoestructu-
ras auto-ensambladas tanto a través de técnicas de
deposicion tanto fisicas como quimicas. En particu-
lar, por el crecimiento de nanoestructuras semicon-
ductoras las técnicas mas ampliamente empleadas
son la deposicidn por epitasis de haces moleculares
(MBE) y la deposicion quimica en fase vapor (CVD),
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si bien también se han usado otra técnicas como por
ejemplo la epitaxis de fase liquida (LPE) o el creci-
miento epitaxial en fase solida (SPE). En cambio, por
el crecimiento de nanoestructuras auto-ensambladas
de 6xidos basicamente se han usado de deposicion
mediante haz laser pulsado (]PLD) o la polvorizacién
catodica de radiofrecuencia®.

El uso de la deposicién de soluciones quimicas
(CSD) para el crecimiento de nanoestructuras auto-
ensambladas, si bien ha estado escasamente inves-
tigado hasta el momento, se presenta como una
prometedora ruta de bajo coste para la nanoestructu-
ra de grandes superficies. La técnica ya se ha mos-
trado exitosa para el crecimiento de capas epitaxia-
les completas de o6xido complejos ferroeléctricos,
ferromagnéticos, superconductores, semiconducto-
res, etc. Durante estos estudios, y también en otros
realizados por métodos fisicos, ya se habia observa-
do que las capas finas heteroepitaxiales estaban
sometidas a inestabilidades estructurales. Las capas
finas por debajo de un grosor critico se rompen si se
someten a un tratamiento térmico de alta temperatu-
ra suficiente tiempo como para activar suficientemen-
te la difusién atémica. La fuerza conductora de este
fenomeno es el exceso de energia libre total que
presenta la capa completa respecto a una capa que
sblo cubre el substrato parcialmente. Esta energia
libre se puede minimizar a través de la rotura de las
capas existentes mediante la aparicion de superficies
libres con energia libre mas baja™", o a través de la
formacién de nanoestructuras, hecho que disminuye
la energia de interfase y por tanto, la energia total®.
Estos fendmenos, que hasta recientemente se con-
sideraban efectos no deseados que tenian lugar
durante la preparacién de capas finas heteroepitaxia-
les, han comenzado a ser explotados recientemente
por la generacion de nanoestructuras auto-
ensambladas.

En el caso de la deposiciéon por métodos quimicos,
ambas aproximaciones, inestabilidades de capas
finas heteroepitaxiales o la nucleacion controlada de
nanopuntos después de la deposicion de soluciones
precursoras altamente diluidas, permiten generar
nanoestructuras interficiales. No obstante, esta ulti-
ma opcién se presenta como la estrategia mas pro-
metedora para generar plantillas con una elevada
densidad de nanopuntos. Ya que se ha observado
que la induccion de inestabilidades en capas ultra
finas generalmente da lugar a nanoestructuras de
medida lateral mayor (~100 nm). Los primeros estu-
dios, aun muy preliminares, de crecimiento de na-
noestructuras de 6xido mediante CSD ya han mos-
trado la posibilidad de generar nanoestructuras epi-
taxiales, la medida lateral y altura de las cuales se
puede ajustar a través del control de la solucién pre-
cursora y de los posteriores tratamientos térmicos®®®.
En particular, se ha observado que la temperatura de
crecimiento influencia notablemente la morfologia

final de las nanoestructuras. Mediante esta metodo-
logia se ha crecido, por ejemplo, nanoestructuras de
PbZr, 5, Tig 4803 sobre substratos mono cristalinos de
SrTiO3, con alturas de ~9 nm y medidas laterales
entorno 50 nm las cuales han mostrado propiedades
hierro-eléctricas, resultados que evidencian la capa-
cidad de la técnica para la preparacién de nanoes-
tructuras interficiales auto-ensambladas de éxidos.
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2. Analisis mediante difraccion de
Rayos X en 2 dimensiones

Cuando un haz monocromatico de rayos X golpea
una muestra, ademas de la absorcién y otros feno-
menos asociados a ella, se observa una dispersion
de rayos X con la misma longitud de onda que la del
haz incidente, esto es a lo que llamamos dispersion
coherente. La dispersién coherente de rayos X de
una muestra no tiene una distribucién homogénea en
el espacio dado que esta distribuida es una funcién
de la distribucion electrénica de la muestra.

2.1. Introduccién ala difraccién de rayos X

El andlisis de rayos X se usa principalmente para
identificacion de fases, la busqueda de la textura
(orientacion cristalina), determinacion de la tension
residual, tamafo cristalino, porcentaje de cristalini-
dad, tamario de celda, y del refinamiento de estructu-
ra de un material cristalino. Todo ello mediante la
medida y estudio de la disposicién atomica de los
materiales.

La disposicion atomica de los materiales puede estar
ordenada como en los monocristales, o desordenada
como el vidrio o en un liquido. Como tal, la intensidad
y distribucion espacial de la dispersion de rayos X
forma un patrén especifico de difraccion, que es lo
que comunmente se conoce como huella digital de la
muestra.

Hay muchas teorias y ecuaciones sobre la relacién
entre la difracciéon y el patron de la estructura mate-
rial. La ley de Bragg es una forma sencilla de descri-
bir la difraccion de rayos X en un cristal. En la Figura
2.1.1., el haz incidente de rayos X choca contra los
planos del cristal en un angulo 8, y el angulo de re-
flexién es también 8. El patron de difraccion es una
funcién delta cuando la condicion de Bragg se cum-
ple:

A=2dsing

Donde A es la longitud de onda, d es la distancia
entre cada plano adyacente (dyn) perpendicular, y 6
es el angulo de Bragg en el que observamos un pico
difraccion.
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Figura 2.1.1. El haz incidente de rayos X choca co-
ntra el cristal y se refleja con un angulo de incidencia
y de reflexién 6 a la normal de cristal plano.

Figura 2.1.2. Observamos un pico de difraccién en el
angulo de Bragg 6.

La figura 2.1.1. es un modelo simplificado. Para
materiales reales, los patrones de difracciéon varian
del delta tedrico con funciones discretas mediante
relaciones entre los puntos y las distribuciones con-
tinuas con simetria esférica.

La figura 2.1.3. muestra la difraccion de un monocris-
tal (a) y la difraccidon de una muestra policristalina (b).
Los haces de difraccion de un monocristal en un
punto dado tienen direcciones discretas cada una
correspondiente a una familia de planos de difraccion
(puntos o manchas). El patrén de difraccion de un
cristal policristalino (como por ejemplo el polvo de un
cristal) es una serie de conos de difraccion debido al
gran numero de cristales con orientaciones aleatorias
que chocan con el haz de rayos X. Cada cono co-
rresponde a la difraccién de una misma familia de
planos cristalinos de todos los granos cristalinos que
chocan con el haz de rayos X.

Figura 2.1.3. Los patrones de difractada los rayos X:
(a) de un monocristal y (b) de una muestra policrista-
linas.

Un material policristalino consiste en una gran canti-
dad de dominios. Pudiéndose dar una difraccion
debida a un haz incidente sobre dos dominios o has-
ta mas de un millon de dominios cristalinos. En mate-
riales policristalinos monofasicos, todos estos domi-
nios tienen la misma estructura cristalina con multi-
ples orientaciones.

Los materiales policristalinos también pueden ser
“multifase” con materiales de mas de un tipo mezcla-
dos entre si. Los materiales policristalinos también
pueden ser mezclados con semiconductores, deposi-
tando peliculas delgadas sobre un monocristal.

Los dominios cristalinos podrian ser incorporados en
una matriz amorfa o bien darles una tension residual
debido al conformado.

Por lo general, la muestra analizada mediante rayos
X tiene una combinacion de estos efectos. La difrac-
cion de un policristalino lidia con este tipo de disper-
siones para determinar las fases constituyentes en
un material o el efecto que han tenido las condicio-
nes de procesado sobre la estructura y distribucion
del cristal. De esta forma podemos medir una gran
cantidad de propiedades de este material que como



por ejemplo su pureza, la dureza, durabilidad, con-
ductividad eléctrica, el coeficiente dilatacion, etc.

Los analisis realizados comunmente en materiales
policristalino con los rayos X son:

Identificacion de la fase

Analisis de fase cuantitativo

Textura (orientacion)

Tensiones residuales

Tamafo del cristal

Porcentaje de cristalinidad
Dimensiones de celda

Perfeccién de la estructura (Rietveld)

2.2. Determinacion _de las relaciones epitaxiales
de la muestra

La textura de una muestra es basicamente el com-
pendio de las direcciones relativas de los planos
cristalinos que forman dicha muestra en comparacion
con el sistema de la muestra. La texturizacion es la
orientacion preferencial de los planos. Las propieda-
des anisotropicas de dicho material dependen de su
texturizacién, asi mismo casi todos los procesos
fisicos influyen en la texturizacion de una muestra.
Por tanto la determinacion de la textura de una
muestra es de una importancia fundamental para su
estudio.

Nuestra metodologia de determinacion de la textura
esta basada fundamentalmente en una relacion fun-
damental entre los angulos de la figura polar y la
distribucion de intensidades a lo largo de la difraccion
en forma de anillo. Utilizamos un sistema de difrac-
cion de rayos X (DRX) en dos dimensiones (DRX2).
Los ventajas de DRX2 son que podemos hacer me-
diciones de varias figuras polares simultaneamente y
que todos los puntos de datos en un anillo de difrac-
cion se utilizan para calcular un mapa (mapping) de
la densidad polar unidimensional obteniendo asi
pu[%% un mejor resultado al medir en un menor tiem-
po~*.

2.2.1. Densidad polar y Figura Polar

En un polvo cristalino los resultados totalmente alea-
torios encontrados al hacer una difraccion sirven
para dar una intensidad relativa a cada pico cristalino
que nos sirve de referencia. En cambio, por lo gene-
ral los materiales cristalinos (tanto policristalinos
como monocristalinos) no tienen granos orientadas al
azar. La desviaciéon de la orientacion de la distribu-
cion estadistica de grano de un material cristalino
respecto la distribucién estadistica idealmente alea-
toria del polvo cristalino se mide bajo el nombre de
textura u orientacion preferencial.

La figura polar de un plano cristalino se utiliza nor-
malmente para representar a la textura de una mues-
tra. Obteniendo de esta forma la orientacién de los
planos respecto el eje del polo H,y, indexandolos
facilmente de esta forma. Si todos los granos o los
cristales, tienen el mismo volumen, cada figura polar
representa un grano (o un grupo de planos cristalo-
graficos) que satisface la condicidon Bragg .Vemos un
pequefio esquema de la condicién de Bragg en la
figura 2.2.1.

Figura 2.2.1. Orientacién del vector de difraccion

texture

random

no-stress stress

-
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Figura 2.2.2. Comparativa con la difracciéon del polvo

El polo tiene la misma orientaciéon que el vector de
difraccion (Hhkl). Como vemos en la figura 2.2.2. el
pico de difraccién el cambio en la intensidad del pico
de difraccién es debido a la texturizacion, mientras
que el desplazamiento lateral del pico se debe al
estrés (o tension residual).

La medicién del patrén de difraccion 2D contiene dos
de los mas importantes parametros en cada angulo
Y, en primer lugar la intensidad | y el angulo de Bragg
28. La figura 2.2.3. muestra el cono distorsién en la
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difraccion debido a la tensién y la variacion de la
intensidad a lo largo de y debido a la texturizacion.

1ffraction Cone from
unstressed polycrystal

Distortion due to stress |

Figura 2.2.3. Variacion de la intensidad debido a la
texturizacion y la tension residual

Para una muestra con tensiones residuales el 26 se
vuelve funcién de y en este caso y de la orientacion
(w,p,d) obteniendo asi pues 26=20(y,w,y,P). Esta
funcion es Unicamente determinada por el tensor
tension. Para una muestra texturizada la intensidad
es una funcién I=l(w,p,®) estando Unicamente de-
terminada por la funcion distributiva de la orienta-
cion?.

El trazado de la intensidad en cada linea (hkl) con
respecto a las coordenadas de la muestra en una
proyeccion estereografica da una vision cualitativa de
la orientacion de los cristales con respecto a la di-
reccion de la muestra.

Estas proyecciones estereograficas son llamadas
figuras polares o “pole-figures”. Como vemos en la
figura 2.2.4. cada direccién polar esta definida por el
angulo radial a y el angulo azimutal {.

Las densidades polares en todas las direcciones
estan mapeadas en el plano ecuador por la proyec-
cion estereografica. La densidad polar en el punto P
sera la proyeccion del punto P’ en el plano ecuador.
El plano bi-dimensional en el plano ecuador es lo que
conocemos como figura polar.

2.2.4. Proyeccion estereografica de una difraccion

En los apéndices se pueden encontrar los siguientes
temas relacionados con la difraccion de Rayos X en
2D:

¢ Ecuaciones fundamentales para la texturi-
zacion.

e Recoleccién de informacion.

e Tratamiento de informacion.

e Espectros ampliados

¢ Fichas cristalograficas

Han sido colocados en los apéndices para dar una
mayor informacion sobre el tratamiento tedrico y
estimaciones practicas a tener en cuenta en el mo-
mento de la toma de datos. Asi mismo no se ha con-
siderado suficientemente relevante como para incluir-
lo dentro de este capitulo.
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2.3. Procedimiento Experimental: Deter-
minacion de la relacion epitaxial de una
muestra.

Tras la introduccion teérica pasamos a explicar el
procedimiento de determinacién de la texturizacion
de una muestra de NGO sobre la que se han deposi-
tado paredes de CGO mediante CVD.

Partiendo de la muestra, pasamos a hacer la difrac-
cion mediante el GADDS (General area Detector
Difraction System ) de la compafiia Bruker.

Figura 2.3.1. Aparato de difraccién de Rayos X
GADDS de la compafnia Broker

En los apéndices esta registrado, de forma detallada,
cuales han sido los pasos seguidos para la obtencién
del espectro de difracciéon y la determinacion de los
planos.

Obtenemos el siguiente espectro de difraccion in-
dexado:

Ce201/NGO

- 220 NGO
220 CGO
(47.051)

- 110 NGO
(23.759) 330 NGO

(73.66°)

PICO FANTASMA ||

---------------------------------------------------------------------------

Howm1 -1

201 - Fie: 021207 _Ca201 91 - Tyba: 200 s
Ooarmiens: achoreced 0,508 5,505 | Ramae G Marse § Rars G hlsoe | st

Figura 2.3.2. Espectro de Difraccion de la muestra

Trms et 015 3-Thea: 2000 *- Thata: 1076 - O 8

Encontramos en los apéndices las imagenes amplia-
das de los diferentes espectros y la ficha de difrac-
cion del polvo del 6xido de Neodimio-Galio.

Pasamos a buscar las figuras polares del material,
utilizando el instrumental GADDS, de la compaiia
Broker, de nuevo. Usando el espectro de difraccion
para indexar asi mismo las reflexiones encontradas
en las figuras polares.

Encontramos las figuras polares siguientes:

20=40,7 y=54,42 Frame =19

NGO (220) + CGO (220)
Figura 2.3.2. Figura Polar 1

20=334 y=44776 Frame=43 _

CGO (200;NGO: (020),(112),(020)

Figura 2.3.3. Figura Polar 2

20=279 y=3537 Frame=45

CGO(111)



Figura 2.3.4. Figura Polar 4

20=257 y=26,67 Frame= 90

P e

NGO (111)

Figura 2.3.5. Figura Polar 5

20=34,7 x=49,01 Frame=120

NGO (021) Wi e

Figura 2.3.6. Figura Polar 6

Encontramos en los apéndices un listado detallado
de la metodologia usada para obtener dichas figuras
polares, discusiones sobre las reflexiones extrafas
que encontramos y las imagenes de estas figuras
polares ampliadas.

2.4. Hallazgo de nuevas nanoestructuras

En la siguiente figura polar® se claramente que

tenemos dos reflexiones distintas para 2 8 = 27,9°, se
puede apreciar una diferenciacién clara entre dos
orientaciones de las morfologias que forman nuestra
capa.

[30.0°, -43.0°)

d: (34.66, 181.51)
Figura 2.4.1. Figura polar filtrada.

Las reflexiones de la figura anterior son Unicamente
de nuestra capa depositada. Podemos identificar
dichas reflexiones debido a los angulos que crean
respecto al eje de zona [111]. Asi pues paraun y =
35° tenemos una orientacion [011] y para un angulo
X = 55,4° tendremos una orientacion [001]. Lo que
nos indica que tenemos dos tipos distintos de na-
noestructuras con orientaciones diferentes respecto
al eje.

[001] [011]
A A

[111] [111]
Y =54,7° ¥ =35°

Figura 2.4.2. Orientaciones de las nanoestructuras
respecto [111]

Seguidamente determinamos la cantidad de nanoes-
tructuras con un tipo de orientacién dado. Esto se
hizo haciendo una toma de capturas de la intensidad

en funcién de Phi para un a Chi y dada (¢SCAN) en

cada caso, de 35° para los nanohilos de orientacion
[011] y de 55° para los nanohilos de orientacion
[001]. Obteniendo asi pues dos espectros de lineas
para ambos tipos de orientaciones de las distintas
nanoestructuras, donde tendremos unas intensida-
des dadas por un numero de cuentas (Figura
2.4.1.6).
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Figura 2.4.3. ¢SCAN para la direccion [111]

Dado que tenemos ambas reflexiones para la orien-
tacion [111], podemos hacer una comparacion de las
intensidades, dado que dependiendo del volumen
que tengamos de cada una de las nanoestructuras
posibles (CGO (011) y CGO(001) ) tendremos mas
intensidad. Calculamos ambas cuentas de intensida-
des (l(11)=726 l(0o1)=192) y teniendo en cuenta que
la suma de ambas tiene que ser el total del 100%,
obtenemos que un 79% de las nanoestructuras tie-
nen una orientacion (011) mientras que un 21% tie-
nes una orientacion (001). De forma que obtenemos
la poblacion relativa entre ambas estructuras.

Esta distribucién de poblacion se ha demostrado!!

que es debida a la concentracion de oxigeno en el
proceso de CSD al crear nuestra deposiciéon de capa
fina. Para una alta concentraciéon en oxigeno, se da
un crecimiento preferencial de los nanopuntos. En
cambio en una atmdsfera de baja concentracion de
oxigeno, y por tanto una mayor concentraciéon en
Argon e Hidrogeno se da una mayor poblaciéon de
nanohilos. En dicho proceso influye las vacantes de
oxigeno que se forman al variar la concentraciéon de
oxigeno.
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2.5. Analisis de Resultados Experimentales: Ob-
tencién de la relacidn epitaxial.

Se procede a la busqueda de la relaciéon epitaxial
usando las figuras polares para determinar en que
forma se ha dado el crecimiento estructurado entre
los nanohilos (CGO) y el substrato (NGO). Calculan-
do asi el angulo Phi (¢) de los nanohilos (CGO) y

comparandolos con el angulo Phi (¢) del substrato

(NGO). Encontrando asi pues como esta encajada la
capa respecto al substrato. Celda sobre celda, (Figu-
ra 2.51.a.), o bien, de forma girada respecto al eje de
crecimiento (Figura 2.5.1.b).

£ yd yd Z

Figura 2.5.1..a. Crecimiento Celda sobre Celda

Figura 2.5.1.b. Crecimiento girado entra capa y subs-
trafo.

En la imagen 2.5.1.b. veriamos que el angulo Phi
(@) entre la capa y el substrato estan desfasados un

angulo maltiple de /4 .

Pasamos a continuacion a buscar como se ha dado
el crecimiento epitaxial entre la capa y el substrato.

Recordemos que nuestro substrato esta orientado en
la direccion (001) (Figura 2.5.2.):

20=40.7 y=54.42
110

.-// - > it \\'“
; . e
p \\ 4
/ y ‘\\ \-\
HOA AR
{ 1 ,", 5 Y
[~ o) -
.' " Zz=iunlllh
S | - + [ - | -
| | { | II
= Ly e 1
\ LA S L
i ."'\ A / /
A &y
AY 4 J
NS A N
NGO (111) (Cibico) \,\ s P A

Figura 2.5.2.Determinacion de la orientacion del

NGO

Para un 26 =40,7° tenemos una reflexion cubica de
(111), y a 45° grados suyo en el plano 110 tendre-
mos la direccion (100) que sefialamos en el dibujo
anterior. Hemos determinado cuales son nuestras
direcciones del substrato respecto a las figuras pola-
res. Ahora vamos a comparar dichas direcciones del
substrato, con las direcciones de nuestra capa, de
forma que podamos saber como estan acopladas
ambas nanoestructuras. Para ello usaremos la figura
polar que unicamente contiene las reflexiones de las
direcciones de los planos de la capa (Figura 2.5.3.).

20-279 7=3537 Frame:45$ [110]

-
.

€GO (111) IR e

Figura 2.5.3. Determinaciéon de la orientacion del
CGO

Vemos a continuacién un esquema conceptual de las
direcciones cristalograficas de nuestra figura polar
sobre un plano a-b-c, con la intencién de clarificar la
determinacion de direcciones relativas.
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: 5473°
\ \
\ A
\ 45° 1
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! b by
[~ .-'/
HL"‘*-.‘1§__."_,..-="/ \110
100

Figura 2.5.4. Esquema conceptual de nuestra figura
polar 260 = 27,9° donde podemos ver las direcciones
cristalograficas.

Comparando ambas direcciones para el substrato y
de los nanohilos, encontramos que comparten las
mismas direcciones para sus ejes. Por tanto los na-
nohilos encajan celda con celda (recordemos la figu-
ra 2.5.1.a) con el substrato (Figura 2.5.5.).

Que es lo mismo que decir:
[1-10]ccomanchioy/[010Inco (Eje A)
[100]cconanoniioy//[100]nco (Eje B)

A
[00 1 ]NGO(substrato

N

A
[01 1 ]CGO (nanohilo)

> [O‘| O]NGO(substrato
L > N

[1'1O]CGO (nanohilo)
[1 00]CGO(nanohiIo) oo
[1 OO]NGO(sutrato)

Figura 2.5.5. Direcciones relativas substrato (NGO) y
los nanohilos (CGO,).

Por lo que tenemos que nuestros nanohilos creceran
en el substrato celda con celda, pero con dos opcio-
nes distintas de crecimiento con angulo de 90° entre
si (Figura 2.5.1.(a) y girado 90° Figura.2.5.1.(b)).
Ademas debido al parametro de celda que tenemos,
en la direccion [001] de nuestra capa de CGO no
tendremos desajuste estructural dado que tendran un
parametro de celda analogo al substrato de NGO,
mientras que en la direccién [110] tendremos un
desajuste estructural muy grande debido a una gran
diferencia de parametro de celda entre ambos.

c (b)
[011]ceo
[001]NGO ‘( 100
[011]ceo, @ [1-10]c _[_lCGo
2y
T / - 0]:098/ ano-hilo} € b
[100]ceq >, LGO [010InGo

4 Nano-hilo CGO g

a /
1]
[100]neo

Figura 2.5.6. Esquema de las direcciones posibles de
los nanohilos de CGO sobre el substrato NGO y sus
posibles direcciones de desajuste estructural ().

Para [110] tenemos que la distancia del parametro
de celda es de (7.73)/2 A. De forma que tenemos un
desajuste estructural (mismatch) para cada eje dado,
y ademas para cada orientacion distinta:

ORIENTACION A (Figura 2.5.6. (a) )

[001]cco//[100]nco (Eje A)

Ad dsustrato[OlO] —d e B (5,43/\/5) -541
B 5,41

&

gjeA — 4
: d d capa
=0.29
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[110]cco//[010]nco (Eje B)

Ad dsustrato[lOO] - dcapa _ (5,49/ \/E) - (7,73/ 2)

gamos un angulo de 45° dandose un crecimiento
epitaxial como ilustra la figura 2.5.1.(b)

‘9ejeB - T d

capa (7,7312)
=4107°

ORIENTACION B (Figura 2.5.6. (b))
[001]cco//[010]nco (Eje A)
Ad . dsustrato[OlO] - dcapa _ (5,49/\/5) -541

& = =
5,41

ejeB — 4
: d dcapa
=0.28

[110]cco//[100]nco (Eje B)
Ad dsust[lOO] - dcapa _ (5,43/\/5) - (7,73/ 2)

gejeB =0 =
d d (7.7312)

capa
- 6107

Sabemos que dsubstratofo10/= (5,49/\/5) =3.88 A y
que dsupstrato[100]= (5,43/ \/E) =3.84 A

En comparacion vemos que hay un desajuste estruc-
tural algo mayor en el caso de la orientacién A, pero
no mucho mayor que el de la orientacion B. Cosa
que nos cabria esperar dado que ambas contra-
orientaciones son equivalentes.

Como vemos tenemos un desacoplamiento inmenso,
casi de un 30%, lo cual daria lugar a tensiones resi-
duales extremadamente grandes. Se ha visto por
estudios en esta linea de investigacion*® que dicha
cantidad de desajuste estructural no solo no es
anormal, sino que es tolerado por este tipo de na-
noestructuras, relajandose en el eje paralelo al cre-
cimiento epitaxial mediante dislocaciones y asumien-
do dicho desajuste de forma perpendicular obtenien-
do una superficie totalmente libre de tensiones.

Pasamos ahora a calcular el desajuste estructural
respecto a los nanopuntos, teniendo en cuenta la
orientacion relativa de los ejes de los nanopuntos de
CGO respecto al substrato de NGO que seran igual
al caso de los nanohilos( como hemos visto en las
figuras polares), pero con direcciones cristalograficas
distintas de los ejes de los nanopuntos dado que los
nanopuntos crecen respecto al plano del substrato
en la direccion [001] (Figura 2.5.7.) lo que dara lugar
que a respecto los ejes de nuestros nanopuntos ten-

A
[001 ]NGO(substrato

\

A
[00 1 ]CGO (nanopunto)

[01 O]NGO(substrato

»
Ll

[100

[01 O]CGO (nanopunto)
[1 OO]NGO(sutrato)

Figura 2.5.7. Direcciones relativas del substrato NGO
respecto a los nanopuntos de CGO.

Tenemos por tanto, los siguientes ejes de crecimien-
to:

[1 1 0]CGO(nanopunto)//[o1 0]NGO (E]e A)
[1-1 O]CGO(nanopunto)//[/I 00]nco (Eje B)

O bien
[‘| 10]CGO(nanopunto)//[O1 0]NGO (Eje A)
[1 -1 0]CGO(nanopunto)//[1 00]NGO (Eje B)

Indistintamente, para el Eje A tenemos un desajuste
estructural de:

Ad _ dsustrato[OlO] - dcapa _ (5,41/\/5) - (5,43/\/5)
capa (5,41/+2)

Fen =g~ d
_ 410"

Para el Eje B, tenemos un desajuste estructural de:
_ Ad _ dsustrato[lOO] - dcapa _ (5,41/ \/E) - (5,49/\/5)
caa (5,49/+/2)

TG T g
=0.01

Tenemos un desajuste estructural despreciable y
equivalente para ambos ejes, lo cual explica la razén
por la que los nanopuntos crecen con formas cua-
dradas en cambio de crecer de forma cadtica.

También calculamos que de darse un crecimiento
celda con celda, tendriamos unos desajustes estruc-
turales en ambos ejes del 30%, por lo que es normal
que los nanopuntos busquen esta orientacion de
crecimiento.
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2.6. Conclusion del analisis mediante difraccién
de rayos X.

Hemos realizado un estudio de la epitaxia de nuestra
cerdmica nanoestructurada, definiendo cual es la
relacion epitaxial entre la capa (nanohilos y nanopun-
tos) y el substrato. Asi mismo hemos diferenciado
dos tipos de morfologias en nuestra capa, los nano-
puntos de orientacion [001] y nanohilos de orienta-
cion [011].

También hemos calculado el distinto desajuste es-
tructural (mismatch) debido a los nanohilos y nano-
puntos sobre el substrato. Todo ello como una medi-
da tedrica de las tensiones que se podrian dar lugar
si no tuviéramos en cuenta procesos de relajacion
desconocidos en el proceso.
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3. Andlisis mediante Microscopia elec-
tronica de transmision.

Decidimos hacer un estudio mediante microscopia
electrénica de nuestras muestras con la intencién de
estudiar por otra via las tensiones residuales y las
posibles formas de acoplamiento entre las celdas
que se dan en unos nanohilos y nanopuntos de CGO
(Cep9Gag10y.2) sobre un substrato de NGO (Ne-
GaO3).

La Microscopia electronica es una herramienta muy
potente para conocer la composicion y estructura-
cion, tanto interna como superficial, de un material.
Dado que permite tener una resolucion mucho mayor
que meétodos 6pticos. Como ejemplos de la micros-
copia electrénica podemos citar el SEM (Scanning
Electron Microscope) el cual nos permite visualizar la
morfologia superficial del material con la ventaja de
ser un proceso de visualizacion muy sencillo y sin
necesidad de preparaciones complejas de muestras.
Por otro lado no podemos obtener informacion sobre
la estructura interna, ni tenemos resolucion atémica.
También tenemos el STM (Scanning Tunneling Mi-
croscopy) y el AFM (Atomic Force Microscopy) los
cuales nos permiten estudiar la morfologia superficial
del material con resolucién atémica respecto z. Por
ultimo el método que nosotros hemos usado, el MET
o TEM en ingles (Transmisiéon Electron Microscope)
el cual nos permite estudiar la estructura interna del
material con resolucion atomica, ademas de obtener
informacioén estructural mediante dispersion elastica
de electrones, ED (Electron Dispersion), y dispersion
inelastica de electrones, EELS (Electrén Energy Loss
Analisis) y EFTEM (Energy Filtering TEM). También
un estudio de las propiedades quimicas mediante
EDX (Energy Dispersive X-ray analysis).

3.1. Introduccién al MET

Los principios basicos del MET podriamos decir,
siendo generosos, que son los mismos que la mi-
croscopia Optica, teniendo en cuenta que substitui-
mos los fotones, por unos elementos de una longitud
de onda mucho mas pequefia como son los electro-
nes. Los cuales nos permiten tener una capacidad de
magnificacion mucho mayor.

3.1.1. Funcionamiento basico MET

En la figura 3.1.1. podemos ver una visidon esquema-
tica de un TEM, donde un frente de onda plano de
electrones acelerados coherentemente (/Incident
Beam) inciden sobre la muestra (Specimen). Pasan-
do a través de la muestra generamos varias ondas
de Bloch. Esta es nuestra primera interaccion elec-
tron materia. Si la muestra es suficientemente fina,
en el plano de salida del objeto (Objective) la funcion
de onda f (x,y) sera la proyeccion cristalina potencial
de la muestra, obteniendo asi pues una imagen del
espacio reciproco. El frente de ondas incidente, al
difractara al atravesar el espécimen, pasara a ser un

frente de ondas esférico, el cual sera focalizado me-
diante lentes electromagnéticas (Objective).

Incident beam

Electron-matter
interaction

Specimen

Objective

Electron-matter
interaction

Back-focal plane
Objective aperture

Electron-matter
interaction

Image plane
Wu,v)=a[fuv)]

Figura 3.1.1. Esquema de un TEM en modo Imagen

De forma que, al llegar a nuestra lente objetivo ten-
dremos el haz incidente difractado en forma de un
frente de ondas esférico. Todo ello sera focalizado
mediante lentes electromagnéticas, al plano focal
posterior. Un transformada de Fourier en este punto
de la funcion objeto nos permitira saber las amplitu-
des difractadas de los diferentes haces F(u,v)P%.

Debido a que la interaccion entre los electrones ace-
lerados y el material es muy fuerte, tenemos una
difraccion del haz electrénico muy sensible a cual-
quier tipo de defectos en el material. Es por tanto una
técnica muy precisa de estudiar los defectos en un
material. Si tenemos un material cristalino con una
buena periodicidad entonces el patrén de difraccion
consistira en unas reflexiones de Bragg muy finas, de
forma que cualquier inhomogeneidad en dicha perio-
dicidad sera facilmente detectable.

Pasado nuestras lentes electromagnéticas, se crean
un nuevo haz de ondas esféricas a la salida del pla-
no focal posterior. En este lugar es donde colocamos
nuestra obertura del objetivo. La interaccién entre las
ondas esféricas ocurre en el plano imagen, dandose
de nuevo que en el plano imagen tenemos las trans-
formada de Fourier de las amplitudes de las ondas
difractadas F(u,v). Una transformada de Fourier pos-
terior volvera a restaurara la funcién objeto. En el
plano imagen es donde ponemos la pantalla del mi-
croscopio. En el modo imagen, que es la configura-
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cién que vemos en la figura 3.1.1. la intensidad en la
imagen TEM sera dada por el cuadrado de la doble
transformada de Fourier que hemos realizado en el
plano imagen y ademas una imagen alargada del
potencial cristalino proyectado podra ser visualizado
con un incremento N veces por parte del alargamien-
to:

N-f(xy)

3.1.2. Poder resolutivo real de la Microscopia
Electrénica de Transmision.

Como hemos comentado con anterioridad los mi-
croscopios electronicos son analogos a los micros-
copios opticos teniendo en cuenta que en cambio de
fotones tenemos electrones, y que en cambio de
lentes Opticas, tenemos lentes electromagnéticas.
Estas lentes opticas (de forma casi andloga a las
electromagnéticas como veremos a continuacion)
dan lugar a aberraciones en el eje del haz de fotones
debidas a la difraccion de la luz con la lente, esto
limita la maxima resolucién, dandonos un “techo” en
la resolucion, definido por la ecuacion de Rayleigh:
R= 0.674
sin g

Donde [/ es el angulo de semi-coleccion y A la

longitud de onda. Si este principio fuera totalmente
aplicable a la microscopia electrénica al tener los
electrones una longitud de onda mucho menor que
los fotones tendriamos una resolucién de aproxima-
damente 1 pm. Este no obstante es un caso ideal
para un microscopio electrénico ideal, que por des-
gracia no existe. Para un caso real hay pardmetros
que debemos de tomar en cuenta como aberracio-
nes. Actualmente en el mejor de los casos un MET
tiene una resolucion de 0.1 nm, suficiente como para
poder “observar” un atomo pero no obstante ni mu-
cho menos la resolucion tedrica ideal.

Debido a las aberraciones electromagnéticas de
nuestras lentes, no obtenemos un punto focal infini-
tesimal y nitido, sino un disco de la imagen con un
didmetro d.

Se estan haciendo muchos esfuerzos para controlar
las vibraciones y derivas electromagnéticas, siendo
esto una de la lineas de investigacion/ optimizacion
mas importantes actualmente dentro del campo de la
microscopia.

3.1.3. Interaccion Electrén-Materia

Siguiendo la analogia respecto a la microscopia 6pti-
ca, en un microscopio optico sin que los fotones sean
absorbidos por la materia y esta irradie nuevos foto-
nes no se podria ver nada (de ahi el problema de la
deteccion de los agujeros negros). Del mismo modo
no podemos tener ningun tipo de imagen en micros-
copia electronica sino interaccionan la muestra (es-
pécimen) y los electrones. Y si interaccionan de al-
gun modo este modo es chocando, y es seguro que

los electrones seran dispersados al chocar por la
materia. Podemos dividir esta dispersion en dos ti-
pos, la dispersién elastica donde tenemos interaccion
con la materia pero sin perdida de energia y la in-
elastica en la cual tenemos una perdida de energia
que puede ser medida. La interaccion electrén-
materia es muy fuerte, por lo que necesitamos para
poder conseguir mediciones satisfactorias necesita-
mos que nuestras capas de material sean especial-
mente finas para que los electrones dispersados
salgan fuera del material y no sean reabsorbidos™".

Vemos a continuacion, figura 3.1.3.1., una represen-
tacion esquematica de las distintas interacciones que
pueden tener lugar por parte de la materia y los elec-
trones. Ademas de la informacién y los métodos que
podemos usar para recolectar dicha informacion.

Electron beam

SEM
$E and BSE Characterfstic
Xerays
TEM
-~
#’/// fnteraction
' /" “ velume
o ]
|
i |II .
," L o Equivalent
i s SEA
[ 4 fnteraction
;r velume
h
[KS A
| =y Lo
[
Elastically ) in-elastically
scattered scattered
efectrons ' alactrons

Transmitted beam
funscatterad)

Figura 3.1.3.1. Interacciones Espécimen ~ electrén
posibles y las técnicas de microscopia electrénica
que obtienen informacién de estas interacciones.

Como vemos en la imagen si bombardeamos la
muestra con electrones parte de los electrones seran
reflectados por la materia (Backscattered Electrons);
estos electrones seran usados en el SEM (Scanning
Electron Microscopy). Aquellos electrones que no
sean reflectados perderan una parte de su energia
cinética debido a la interaccién con los electrones
que forman el material de la muestra. La energia
perdida puede ser emitida en forma de rayos X. Es-
tos rayos X contendran informacion sobre los atomos
que han producido dichos rayos X, ademas de infor-
macién quimica sobre el material. La técnica de ana-
lisis EDX (Energy Dispersive X-ray analysis) recolec-
ta dichas emisiones para obtener informacion.

Una cantidad significativa de electrones atravesaran
la muestra, y algunos de estos seran asi mismo dis-
persados tanto inelastica como elasticamente. Los
dos modos de operacién de TEM, imagen (Imaging)
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y difraccion (Difraction), usan los electrones disper-
sados elasticamente. Los electrones dispersados
inelasticamente como resultado de la ionizacion de
los atomos por parte de los electrones primarios son
medidos por EELS (Electron Energy Loss Analysis) y
mediante EFTEM analisis (Energy Filtering TEM
analysis), para obtener informacion quimica de los
atomos que han sido ionizados.

3.2. Preparacién de muestras

Exiten dos tipos diferentes de muestras, las cuales
tienen procesos de preparacion diferentes entre si.
Estos tipos son llamados comunmente por su nom-
bre en ingles “Planar-View” y “Cross-section View”.
El tipo de muestra a preparar, y por tanto su prepa-
racion, es en funciéon si queremos ver la muestra
atravesando la muestra (Planar-View) o bien lateral-
mente (Cross-Section) (figura 3.3.1) que es la unica
forma de obtener imagenes de la nanoestructura de
crecimiento entre capa y substrato.

Cross
‘_ .
Section

L~

Figura 3.3.1. Direcciones de vision y tipo de mues-
tras derivadas debido a esto.

Principalmente para la realizacién de este proyecto
se llevo a cabo la preparacion de muestras de tipo
Planar-View, pero también se realizaron en colabo-
racion con otros proyectos del ICMAB la preparacion
de muestras tipo Cross-Section.

Pasamos a explicar en mayor profundidad ambos
procedimientos de preparacion en la seccidon de
apéndices.

Planar/

View

3.3. Imagenes obtenidas mediante MET

Seguidamente vamos a ver y explicar varias image-
nes tomadas mediante microscopia electronica de
transmision. M.E.T.

Sin entrar en detalles sobre la teoria general de vi-
sionado de imagenes mediante MET pasamos a
mostrar imagenes tomadas sobre la muestra prepa-
rada Ce201 (Nanohilos [011], Nanopuntos [001] de
Cep9Gap1Oy, sobre un substrato de NeGaOs;
[011]ororrembico )SObTeE la que gira este proyecto.

Estas imagenes fueron tomadas mediante MET
300KV Philips CM30 con un espectrometro Link LZ5
(Figura 3.4.1) en los Servicios Cientifico-Técnicos de
la Universidad de Barcelona ( www.sct.ub.es) durante
dos sesiones distintas bajo la direccion de Alessan-
dro Benedetti.

Figura 3.4.1. TEM 300KV Philips CM30

Nos centraremos en el analisis de las direcciones
relativas para contrastarlo con los analisis hechos en
difraccion de rayos X y la busqueda de la relacion
epitaxial existente entre la capa y los substratos.
Ademés ensefiaremos varios tipos de morfologias
tipicas que encontramos en nuestras imagenes.

3.4. Relacion epitaxial entre Substratoceo_Y
las Nanocapas

Para analizar las imagenes utilizaremos la Transfor-
mada de Fourier en zonas acotadas de nuestra ima-
gen que comprendan la nanoestructura (o suma de
nanoestructuras) del material que queremos estudiar.
La Transforma de Fourier, nos dara una imagen del
espacio reciproco de la muestra de donde podemos
obtener informacion cristalografica como el espacia-
do, utilizando el programa DigitalMicrograph de Ga-
tan y sus herramientas de analisis. Esto puede ser
comparado con la informacion tedrica que podemos
extraer de una simulacién si sabemos el eje de zona
del material y si tenemos un mapa del espacio reci-
proco con los espaciados entre planos para ese tipo
de celda. Comparando dichos ejes y sus espaciados
con la Transformada de Fourier y los espaciados que
obtenemos de esta, podemos obtener las orientacio-
nes y parametros de celda de la zona que estamos
observando. Asi mismo una vez determinada de esta
forma las orientaciones del substrato y de los nanohi-
los/ nanopuntos podemos compararlos entre si, en-
contrando la relacion epitaxial entre ambos.

Ponemos a en la pagina siguiente unas imagenes
donde se ve en primer lugar la imagen obtenida me-
diante MET, donde tenemos un recuadro que indica
que zona acotada estamos estudiando. Seguidamen-




34

te en la parte derecha superior tenemos la Transfor-
mada de Fourier de ese trozo de imagen, donde
podemos ver la imagen del espacio reciproco. Sobre
esta imagen hemos marcado los puntos que son las
direcciones en el plano cristalografico.

Vale la pena mencionar que las distancias en el es-
pacié reciproco y el real se relacionan mediante su
inversa de forma que una espaciado grande en el
espacio reciproco es indicativo de una distancia pe-
quefa en el espaci6 real. Lo cual como vemos en
nuestras imagenes ya es un indicativo de la razén a
la que es debida que veamos que los nanohilos tie-
nen una direccion de crecimiento preferencial.

Tenemos que comentar que aunque obtenemos
valores entre la lista de distancias planares y la de
los puntos de la Transformada de Fourier muy cer-
canos no todos lo son exactamente iguales. Esto se
puede achacar a varias cosas. La primera de ella es
que tuvimos que calibrar las imagenes de nuevo de
forma que introdujimos un error asociado al escala-
do. Por otro lado, hacemos una simulacién no ten-
sionada de nuestra celda, y la comparamos a una si
tensionada. Por lo que tenemos valores distintos.
También tenemos muchas lineas de muaré que pue-
den influir y se ha observado mucho desorden en la
estructura.

Gracias a las consideraciones que hacemos sobre
los planos que tenemos podemos hacer considera-
ciones de las relaciones epitaxiales y encontrar el
desajuste estructural (mismatch, o error de coinci-
dencia). En los analisis hechos para difraccion de
rayos X, hemos considerado la estructura del NGO
como una estructura pseudo-cubica, al visualizar las
imagenes de las Transformadas de Fourier, vemos
que la aproximaciéon no estaba desencaminada (Fi-
gura 3.4.).

Figura 3.4. Transformada de Fourier

3.4.1. Comparacién de Substrato (NGO) v (CGO)
nanohilos: A) NGOsugsTtraTO

En la pagina siguiente, vemos en la (Figura 3.4.1.
(c)) una representaciéon de la celda del NGO y a su
lado (Figura 3.4.1. (d)) una representacion del espa-

ciado reciproco con un eje de zona [011], gracias al
cual (y junto las fichas donde tenemos el d,y respec-
to cada hkl) determinados que planos representan
los puntos sefalados en las Transformada de Fourier
(Figura 3.4.1. (b)). Los cuales representamos in-
dexados (Figura 3.4.1. (e) ).

3.4.2. Comparaciéon de Substrato (NGO) y (CGO)
nanohilos: B) CGOnanoHILOS

Hacemos lo mismo para los nanohilos de Oxido de
Cerio dopado con Gadolinio (conjunto de figuras
3.4.1.) teniendo en cuenta que en su transformada
de Fourier también tenemos el espacio6 reciproco del
substrato y que debemos de ignorarlo al hacer el
analisis.

3.4.3. Nanopuntos de CGO direccién [001]

Por desgracia no fuimos capaces de obtener image-
nes de alta resolucion validas para los nanopuntos.
Existia en el MET mucha deriva y aberraciones que
hacian invalidas cualquier tipo de transformada que
hiciéramos sobre los nanopuntos. De todas formas
adjuntamos unas imagenes de dichos nanopuntos
(Figura 3.4.3.), de su mapa del espacié reciproco y
de su celda con orientacién [001].

3.4.4. Nanopuntos de CGO direccién [111]

Encontramos en dos ocasiones nanopuntos con
direccion [111]. Estos puntos son tan escasos que no
fuimos capaces de prever su existencia mediante
difraccion de rayos X. Al igual que en el apartado
2.4.1. ponemos una imagen ilustrando su forma, su
transformada de Fourier, la imagen de la estructura
atémica de la celda de CGO en la direccion [111], su
mapa del espacio reciproco y por ultimo una imagen
sobre la transformada.

No hacemos un estudio del desajuste estructural
dado que la formacién de este tipo de puntos es algo
casi anecddético, no influird en gran medida a la crea-
cion de dislocaciones.
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3.4.1. Comparacion de Substrato (NGO) v (CGO) nanohilos: A) NGOsugstrato

~gen de la Transformada de Fou-
~ rier y los datos de los espacia-
dos obtenidos mediante el Mi-
crograph, con los mapas del
espacio reciproco que tenemos
para un eje de zona [001] co-
rrespondiente al substrato NGO.

Figura 3.4.1.(a) Imagen Nanohilo y substrato Realizada mediante TEM.

Obtenemos los siguientes planos (Figura 3.4.4. (e):

0y
N e
S @
® 3.4.1. (c) Estructura de celda del NGO (substrato)
A2 Zone axis : [0,0.1]
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3.4.1.(d) Espacio Reciproco de la celda
3.4.1. (e) Planos encontrados del substrato con eje de zona[ 001] del NGO-substrato
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3.4.2. Comparacion de Substrato (NGO) v (CGO) nanohilos: B) CGOnanoHiLOS

. Figura 3.4.. (b) Transforma de
. Fourier de un nanohilo y substra-
to.

Esta es la Transformada de Fou-
. rier de los nanohilos, donde ve-
mos su red reciproca. ldentifica-
mos cuales son sus direcciones
cristalograficas sabiendo que el
eje de zona del CGO [011] me-
diante un mapa del espacié reci-
proco con los espaciados entre
planos. Podemos obtener sus di-
recciones y parametros de celda,
comparando a‘bas informacio-

= Pl

=T - . :_5_ - T e
Figura 3.4.2.(a) Imagen Nanohilo y substrato Realizada mediante TEM.

\

Obtenemos los siguientes planos para el CGO (nanohilos):
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3.4.2. (e) Planos encontrados del nanohilo 3.4.2.(d) Espacié Reciproco de la celda con eje de

zona[ 011] del CGO-nanohilo
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3.4.3. Nanopuntos de CGO direccién [001]

20 nm

Figura 3.4.3. (a) Nanopunto de CGO [001] Figura 3.4.3. (b) Nanopunto de CGO [001]

Zone axis : [0,0,1]

440
[ ]
2,-40 4,-20
[ ] [ ]
0,-4,0 2,20 4,0,0
[ ] ® [ ]
-2,-4,0 0,-2,0 2,00 420
[ ] [ ] [ ] [
a*
4,40 2,2,0 * 2,2,0 44,0
[ ] [ ] [ ] [ ]
*
-4,-2,0 -2,0,0 02,0 24,0
[ ] [ ] [ ] [
-4,0,0 -2,2,0 04,0
[ ]
4,20 24,0
[ ] [ ]
-4,4,0
o
Figura 3.4.3. (c) Estructura Figura 3.4.3. (d). Mapa del
atomica de la celda CGO para espacié reciproco de la orien-

la direccién [001] tacién [001] para el CGO.
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3.4.4. CGO (Nanopuntos con orientacién [111]):

' ~ Figura 3.4.4.(b) Transformada de
| Fourier de del nanopunto de
- orientacion [111] y del substrato.

Comparando de nuevo la ima-
gen de la Transformada de Fou-
rier y los datos de los espacia-
dos obtenidos mediante el Mi-
crograph, con los mapas del
espacio reciproco que tenemos
para un eje de zona [111] co-
rrespondiente al nanopunto de
CGO.

Figura 3.4.4..(a) Imagen Nanohilo y substrato Realizada mediante TEM.

Obtenemos las siguientes direcciones:

Zone axis :[1,1,1]

3.4.4. (c) Estructura de celda del CGO para la
orientacioén [111]
Zone axis : [1,1,1]

0-44 2,20 404
[} [ ] [ ]
022 20,2
[ ] [}

a*
2,-24 c* 224
‘% . [ ]
-2,02 02,2
[ ] [}

-404 =220 04,4
[ [ ] [ ]
422 242
[ ] [}

-44,0

3.4.4. (e) Planos encontrados del nanopunto con orien- 3.4.4.(d) Espacié Reciproco de la celda con eje de

tacion [111]. zona[ 111] del CGO-nanopunto con orientacion [111]
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3.5. Anadlisis de los Resultados Experimentales:
Comparacion _de Substrato (NGO) y (CGO) na-
nohilos: B) CGOnaNoHILOS:

Dadas los datos obtenidos anteriormente en el apar-
tado 3.4.1. y el apartado 3.4.2., podemos disponer-
nos a tratar de describir la relacién epitaxial entre el
substrato (NGO) y los nanohilos(CGO) que se for-
man.

Dado que tendremos dos tipos distintas de parame-
tros de celda buscaremos los desajustes estructura-
les (mismatchs) para ambos ejes. Fijandonos en las
imagenes de las Transformadas de Fourier de los
nanohilos vemos que tenemos diferenciados un eje
corto, que sera la direccion donde tenemos mayor
longitud de eje en el “rectangulo”, recordemos lo
comentado sobre las distancias en el espacio reci-
proco y en el espacié real, y un eje mas largo.

Tenemos asi pues:

[100]cco//[1-10]nco (Eje Corto)
[0-11]cco//[110]nco (Eje Largo)

Vemos la informacién anterior en un esquema (Figu-
ra 3.4.5) para clarificarlo:

A
011
o11] 41001]

> [0-11]cco

[110]nco
[1-10]nco
[100]cco

Figura 3.4.5. Direcciones relativas de CGO respecto
al NGO

Calculamos ahora el mismatch de ambos ejes, en
ambas opciones orientacion (A 'y B):

Orientacion A:

c _ d(l_lO)NGO B d(loo)ceo _ 3,864 5,41
ecorto_ A = — —
ejecorto d o0 541
=0.29
_ d(llO)NGO - d(O—ll)ceo _ 31864 - 3,825 —0.01
gejel argo-A — d == 3825 =V.
(0-11)¢eo !

Orientacion B:

d(o-ll)CGO - d(l_lo)NGO _ 3,825 - 3,864

. — =0.01
ejelargo-B d(]__]_())NGO 3,864

. _ Yo ~Yoone, _ 3864-541 0.29
ejelargo—B d 100 5,41 .

Obtenemos unos resultados analogos a los encon-
trados mediante difraccion de rayos X. Un desajuste
estructural minusculo del 1% para uno de los ejes y
otro de los ejes con un desajuste estructural muy
fuerte.

Asi mismo corroboramos que independientemente
de si tenemos una orientacion A o B, tendremos la
misma direccion relativa de crecimiento del nanohilo
entre este y el substrato.

Como cabia esperar por las imagenes de TEM com-
probamos como el eje largo, tiene un desajuste es-
tructural mucho menor. Lo cual explica que en nues-
tras imagenes veamos que los nanohilos que se
forman parecen tener un eje preferencial de forma-
cion. Esto es debido a que al tener mas facilidad
para crecer en esa direccion sin darse tanta tension,
ni un encajamiento tan duro, es energéticamente
mas favorable y una forma de eliminar las tensiones
residuales. Por lo que la tendencia natural es a dis-
ponerse en dicha direccion.

Por tanto las conclusiones que habiamos llegado en
el apartado de rayos X sobre las relaciones epitaxia-
les han quedado contrastadas por otra via como es
la microscopia electronica de transmision.

Comentar por ultimo, que en las imagenes que
hemos visto Planar-View de este crecimiento epi-
taxial, las lineas de muaré estaban totalmente relaja-
das correspondiéndole su tamafo al tamafio de su-
perposicién entre nuestro substrato y nuestra capa.
Otro indicio que nos indica la total relajacion del sis-
tema.
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3.6. Conclusiones del Andlisis por Microscopia
Electronica de Transmision.

Estamos muy satisfechos con los resultados obtenidos dado que nos han permitido ver la morfologia local de la
muestra, y comprobar empiricamente los resultados obtenidos mediante difraccion de rayos X.

Hemos definido las relaciones epitaxiales entre el substrato y los tipos de capa de CGO que tenemos (nanohilos,
nanopuntos [001] y nanopuntos [111]). Asi mismo hemos calculado el desajuste estructural para el grupo mas
importante del tipo de deposicién del CGO (los nanohilos de orientacién [011]), gracias a los cuales hemos podido
justificar la razon de la existencia de un eje mas largo, en el cual tenemos la direccion de crecimiento de los na-
nohilos viéndolo directamente en las imagenes que hemos visto mediante MET.

Hemos determinado un tipo de nanoestructura que no esperabamos encontrar. Los nanopuntos de orientacion
[111].

Asi mismo hemos visto una gran cantidad de morfologias propias de la capa como lineas de muaré, dislocaciones,
crecimientos de nanohilos en direcciones perpendiculares entremezcladas pero nunca creciendo una respecto a la
otra, etc.
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4. Comparacion de los resultados obtenidos mediante difraccion de rayos X y Microsco-
pia electrénica de transmision.

Estamos muy satisfechos, como hemos comentado anteriormente, con los resultados que hemos obtenido me-
diante dos vias tan interesantes como son la difraccion de rayos X y la microscopia electronica de transmision.
También estamos muy satisfechos de haber obtenido fielmente unos resultados analogos entre ambos métodos,
que nos hacen pensar que los planteamientos tomados y las suposiciones hechas eran correctas.

Como hemos visto para ambos métodos hemos encontrado que para la deposicién de nanohilos sobre un substra-
to, tenemos un desajuste estructural (o mismatch) de un 30% para el eje corto mientras que para el eje largo te-
nemos un desajuste estructural practicamente nulo. Esto determinara la direccién de crecimiento preferencial de
los nanohilos y el darse un eje preferencial de crecimiento en nuestros nanohilos.

5. Conclusiones

Como conclusion decir que hemos obtenido los resultados deseados en cuanto al estudio de las relaciones epi-
taxiales entre el substrato de Oxido de Neodimio-Galio (NdGaOs) respecto a los nanohilos de Oxido de Cerio do-
pado con Gadolinio (Ceq9Gdy 1O,). Asi mismo la cuantificacion del desajuste estructural, lo cual es una paso previo
a la determinacién de las tensiones residuales que provocan la formacion de dislocaciones.

También se ha estudiado el resto de morfologias del Oxido de Cerio dopado con Gadolinio (Cep.9Gdo.10,) deposi-
tadas sobre el substrato de Oxido de Neodimio-Galio (NdGaOs3), obteniendo dos tipos de morfologias diferencia-
das ademas de los Nanohilos [011], los Nanopuntos [001] y los Nanopuntos [111]. Incluyendo una cuantificacion
de su poblacion.

Por ultimo hemos visto que lejos de los valores predichos, la ceramica nanoestructurada que hemos estudiado no
esta sometida a un tensién residual en su superficie como cabria esperar. Por lo que podemos decir que la cera-
mica nanoestructurada que hemos estudiado tiene una alta capacidad de auto-relajacién.
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6. Observaciones personales

Estoy muy contento con todos los conocimientos adquiridos durante la realizacién de este proyecto. Desde méto-
dos de analisis e investigacion mediante difraccion de rayos X, a visualizacién y uso de MET pasando por prepa-
racion de muestras para microscopia electronica.

Ademas ha sido muy estimulante que el tema del que trata este proyecto, y la informaciéon que hemos obtenido
nunca se habia investigado hasta el momento. Los datos obtenidos podran ser usados en la linea de investigacion
del anclaje de vortices magnéticos en superconductores que esta realizando en estos momentos el Instituto de
Ciencia de los Materiales de Barcelona (ICMAB). Ademas estos analisis e investigaciones han sido realizados
exclusivamente para la realizacion de este proyecto.

También comentar que, aunque parezca obvio, los conocimientos adquiridos al cursar la ingenieria superior de
ciencia de los materiales me han resultados totalmente fundamentales para la realizaciéon de este proyecto y que
no solo he adquirido mas conocimiento sobre ciencia de los materiales en este proyecto, sino en métodos de in-
vestigacion, busqueda de informacién y trato humano.
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Apéndice | - Difraccién de Rayos X en 2 dimensiones

o Ecuaciones fundamentales para la medicion de la textura en XRD2

Para una muestra texturizada, la intensidad es funcién de vy, y de la orientacién de la muestra (w,y,®) con por
ejemplo I=l(w,y,®) que estd unicamente determinado por la orientacion de la funcion distribucion. Cada direccion
polar esta definida por el angulo radial a y el angulo azimutal . Los angulos a y 3 son funciones de vy, y de la
orientacion de la muestra (w,y,®) y 20 . La densidad polar y los angulos de las figuras polares (a,) son propor-
cionales a la intensidad integrada en los angulos:

g (@) = Ny P (@)

Donde |hk| (0!,5) es la intensidad integrada corregida por la absorcidn, polarizacion, background, etc.

P (aﬁ) es la funcién de distribucion de la densidad polar. La relaciéon entre los angulos de la figura (a,B), la
hkl
orientacién de la muestra (w,p,®) y el cono de difraccién (26,y) esta dado por :

ia-1
a=sin""h,

En cambio para el angulo azimutal tendremos dos funciones distintas:

ﬂ:cot‘l:—l si h,>0 para (0< 8 <x)
2

h .
,[5':7r+cot‘1h—1 si h, <0 para (7 < f<2xr)
2
Donde {hl, h,, h3} son componentes del vector unitario del vector de difraccion Hpy.
Dadas por las ecuaciones siguientes:

— sin w sin ¢ sin ¢ COSs @ sin i sin ¢ )
—cos il sin ¢

hy ay Ay ai|[p, —COS @ COS b — i @ cos ¢ —sing
hyl=| @y a» da, h,|=| sinwsinycos ¢ —cosw sin i cos¢h —cosfsiny |,
1 3 )
- - - b 4 . \ . cos il COS b
Iy ay; azp ay)Lh: —Cos w sin ¢ —sin w sin ¢ —cos fcos y
—site cos COs m COs ifr sin o

fiy=sin A(sin ¢» sin ¢ sin @+ cos ¢ cos w) +cos # cos y sin ¢h cos i —cos # sin y( sin ¢ sin i cos w —cos ¢ sinw),
hy= —sin #( cos ¢ sin f sin @ — sin ¢ cos w ) —cos # cos y cos ¢b cos i+ cos H sin y(cos ¢ sin i cos w+sin ¢ sinw ),
hy=sin # cos i sin w—cos # sin y cos ¢ cos w— cos # cos y sin .
Por tanto la intensidad de difraccion a lo largo del anillo de difraccién es convertida en una densidad polar a cada a

y cada 3 desde y, w, y, ®, y 26 angulos. La intensidad relativa de la figura polar puede ser normalizada dado que
representa una fraccion de la intensidad difractada total en la esfera polar.
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Apéndice Il - Difraccion de Rayos X en 2 dimensiones

° Recoleccion de informacion en DRX2

Es importante desarrollar una buena técnica de recoleccién de datos para de esta forma tener la mejor cobertura
posible ademas de no tener informacién redundante.

Por ejemplo la Figura polar creada con unos valores de 26=40°,w=20°, y=35.26°(xg=54.74° ) con D=7 cm con un
escaneado de ® en cinco paso. Obtenemos para ®=0 la figura polar de la figura.A.1. que vemos a continuacion:

) GADDS: General Arca Detector Dillraction System ¥4.1.03 Copyr. 1997 20014

0 GADDS: Gener ol Area Detetor Diffracbion System V4,103 Cogyr. 199720013

Project e Edt Collect Process Analyze Peaks Special User Hep Project Fle Edt Colect Process fnshye Pesks Specisl Lker Hep

Figura.A.1. Figura polar con centro vacié  Figura.A.2. Figura polar centrada en A.

La Figura polar que vemos tiene un agujero blanco en el centro. La densidad polar en el centro representa la di-
fraccion perpendicular al plano de la superficie de la muestra. Por tanto el angulo con el centro es de a=90°, sien-
do la condicion para conseguir el centro de la figura polar lleno hacer la recoleccion de dato para realizar la Figura
polar con:

hy=sin # cos i sin w—cos # sin y cos i, cos w

—cos fcos ysin=1.

Para evitar redundancias en la recolecciéon de datos, la mejor estrategia es poner el punto A en el centro de la
Figura polar:

h% =sin # cos i sin w — cos @ sin ¥, cos ¢ cos w

—cos f cos y, sin = 1.

Obteniendo la Figura polar que vemos en la figura.A.2.
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Apéndice Il - Difraccion de Rayos X en 2 dimensiones

. Tratamiento de la informacion en DRX2

En la siguiente figura vemos una franja de difraccion de una muestra de aluminio para el estudio de su textura.

7 GADDS: General Area Debector Diffraction System Y4.1.03 (u'll‘m

4

(R @oo)

| 1113200 11) (222)
L1k
i Ll diffraction
! ing 20y
: range
& |I |
] all
¢ 1 :
bw /] /¥ | {high
hac kgreum ! [ -] ; backgroun
i

Figura A.lll.3. Franja de difracciéon de una muestra de aluminio

El detector esta a una distancia de 6 cm. Obtenemos cinco anillos de difraccion de los planos cristalinos (111),
(200), (220), (311) y (222), que podemos medir simultaneamente. Tenemos rodeando a cada anillo un background
(trasfondo) anterior (low background) y otro posterior (high background). Cada anillo esta definido por su angulo

20 — ¥ . En la figura anterior podemos ver estos rangos comprendidos en cajas. Como hemos visto anteriormente
la integracion de la intensidad de difraccion para varios angulos y se puede representar graficamente (hacer un
mapping) en una figura polar, dada por las ecuaciones explicadas anteriormente.

Vemos a continuacion las figura polar de (111) y (222), obtenidas dado el proceso de la franja de difraccion que

vemos en la figura anterior. Su morfologia analoga es debida a que (111) es el mismo plano que (222) siendo
idénticos.

(111) (222

Figura.A.lll.4. Figura polar de los planos (111) y (222) de una muestra de aluminio
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Asi mismo también podemos obtener informacion de la textura y el tamafio de grano a partir del procesamiento de
los datos de la franja de difraccion. La figura siguiente muestra dos franjas de muestras del aleado y -TiAl, una

con un grano mas largo y débil texturizacion, y otra con grano pequefio pero una gran texturizacion.

Gamesal Ares Detedlor Copye 199790 Duukies GADDS: Gononal Arna Detector Diffrechon VA2 190798 Biakes.

"
-
I_',_‘-"‘"'
e

Figura.A.lll.5. Franja A Figura.A.lll.6.Franja B

Podemos ver como por la franja de difraccién obtenida que la Franja A (figura A.5.) es de la muestra con un grano

alargado y poca texturizacion, mientras que la Franja B (figura A.6.) es de la muestra con una estructura de grano
fina y una gran texturizacion.
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Apéndice IV - Difraccion de Rayos X en 2 dimensiones

o Obtencion del Espectro de Difraccion de la muestra

Tomamos una difraccion en tres pasos de 30° en dos theta( 268 ) con una Chi ( y ) fija de 90° para el CGO en pri-
mer lugar:

Prolect File Edit Collect Process Analyze Peaks Special User Help

031207

\PROYECTO\031207_Ce201_01_001.gfrm
02/13/08 17:50:56
Creatad 12704507
Mag,Quad [1]
Omaga 2.500
width 15.000
Counts 1980155
Time (s) 1799.6
Distance 14.950
Size 1024

Frame was taken at
2-Theta 0
Omega

Phi

Chi

Distance 12 .000
FloodF1d LINEAR
Spatial LINEAR
1024x1024No HISTAR

Figura A.IV.2. Franja de difraccion del CGO desde dos theta 20° hasta dos theta 50°

DDS: Genera ea Detector Diffractio L1,
ProJect File Edit Collect Proress Analyze Peaks Specisl User Help

031207

\PROYECTO\031207_Ce201_01_002 .gfrm
02/13/08 18:04:51
Created 12/04/07
Mag,Quad 0 0
Omega 17.500
width 15.000
Counts 2212739
Time (s) 1799.6
Distance 14.950
Size 1024

Frame was taken at
2-Theta 0

Distance 12.000
FloodrF1d LINEAR
Spatial LINEAR
1024x1024No HISTAR

Figura A.IV.3. Franja de difraccion del CGO desde dos theta 50° hasta dos theta 80°



Prolect File Edit Collect Process Analyze Pesks Specal User Help

031207

\PROYECTO\031207_Ce201_01_003.gfrm
02/13/08 18:06:28

Created 12 /04707

LELMGTET] 1] 0

Omega

width

Counts

Time {s)

Distance

Size 1024

Frame was taken at

Distance 12.000
FloodF1d LINEAR
Spatial LINEAR
1024x1024No HISTAR

Figura A.IV.4. Franja de difraccion del CGO desde dos theta 80° hasta dos theta 110°

Para el NGO tenemos las siguientes franjas:

{2 GADDS: General Area Detector Diffrac 1.
Prolect File Edt Collect Frocess Analyze Peaks Special User Help

301107

C:\PROYECTO\301107_NGO_01_001.gfrm
02/13/08 19:06:20

Created 11/30/07

LEGMIDED 1} 0

Omega

width

Frame was taken at
2-Theta

Distance 12.000
FloodF1d LINEAR
Spatial LINEAR
1024x1024N0 HISTAR

Figura A.IV.5. Franja de difraccion del NGO desde dos theta 20° hasta dos theta 50°



L2 GADD eneral Area Detector Diffractio

ProJect File Edit Collect Process Analyze Peaks Special User Help

301107

C:\PROYECTO\301107_NGO_01_002.gfrm
02/13/08 19:07:53
Created 11/30/07
Mag,Quad 0
Omega 17.500
width 15.000
Counts 504957
Time (s) 1799.6
Distance 14.950
Size 1024

Frame was taken at
2-Theta 50.000
Oomega

Phi

Distance 12.000
FloodF1d LINEAR
Spatial LINEAR
1024x1024No HISTAR

Figura A.IV.6. Franja de difraccion del NGO desde dos theta 50° hasta dos theta 80°

-

{1 GADDS: General Area Detector Diffractio .
Prolect File Edit Collect Process Analyze Peaks Special User Help
301107

C:\PROYECTOY301107_NGO_01 003.gfrm
02/13/08 19:09:08
Created 11730407
Mag,Quad 1]
Omega 32.500
width 15.000
Counts 1620589
Time {s) 1799.6
Distance 14.950
Size 1024

Frame was taken at
2-Theta R

Distanca 12.000
FloodrF1d LINEAR
spatial LINEAR
1024x1024Ne HISTAR

Figura A.IV.7. Franja de difraccion del NGO desde dos theta 80° hasta dos theta 120°

Como vemos obtenemos puntos y no franjas. Resultado esperable dado que trabajamos con monocristales y no
con policristales, los cuales son los que dan las franjas.

Seguidamente haremos una integracién desde Chi, de los puntos que vemos en la franja de difraccion. llustrare-
mos graficamente el proceso para una de las franjas de difracciéon unicamente (por razones obvias).

Para ello en el programa GADDS utilizamos el comando Peaks >Integrate >Chi, seleccionando la area la cual
queremos integrar, como vemos en la figura siguiente:



1,2,3,4=5elect edge;

Figura A.IV.8. Integracion de Chi para obtener | vs 2 theta.

Integramos en el area seleccionada:

ProJect Fie Edit Colect Process Analyze Pecks Special User Help

L
]
h =
e
]
5
i
t
¥

031207

\PROYECTO\0312

02713708
Created
Mag,Quad
Omega
width
Counts
Time (s)
Distance
Size

2th
2th
chi
chi

Distance
FleodFld
Spatial

19:1

1204707
1 0

32.500
15.000
1639840
1799.6
14.950
1024

72 800
76.800
-103.70
-76.300

12.000
LINEAR
LINEAR

1024x1024No HISTAR

031207

\PROYECTO\031207_Ce201 01 003.gfrm

M=Move; ENTER,L button=Integrate; ESC,0 buttons=Quit

02/13/08 19:16:08

Created
LEGHIES |
Omega
width
Ccounts
Time (s)
Distance
Size

2th begi
2th ens
chi begi
chi en

Distance
FloodF1d
Spatial

12/04f07
1 0

32.500
15.000
1639840
1799.6
14.950
1024

72.800

12.000
LINEAR
LINEAR

1024x1024No HISTAR

Figura A.IV.9. Figura de la integracion de Chi

07_Ce201 01 003.gfrm
5:28

Seguidamente obtenemos un fichero en formato difraccplus, que mediante el programa XCH convertimos a un
fichero que ASCII que pueda ser leido por programas de gestion de datos como son el OriginPro o bien el Eva
Pro.

Mediante el EvaPro, fusionamos las distintas integraciones para los diferentes pasos, y las representamos grafi-
camente, como vemos en las figuras siguientes:
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NGO

Lin {Counts)
H
|

g

1| IS

. — —
I e A ——
o

T T T T T T T T

. w n » « L] ] » = w0

2-Theta - Scale
EEINGO - File: DS120T_NGO_B1 raw - Type: ZTh alone - Seat: 3500 *. End: 67200 *. Stap: 0.000 *- Soep time: 1107 5 - Temp.: 15 °C (Room) - Teme Stated: 0z - 2-Theta: 3,500 *- Theta: 10215 *. Chic 038
Opergtoons - Background 0 (00,000 | Rarge Op Mepe | Range Op. Merge | impot

Figura A.IV.10. Intensidad vs 2 theta de la difraccion de NGO

Ce201

1100

1000

Lin {Counts})
g g g

H

100
| | I S

] T T T T T T T T T T T T T T T T T T T
4 ] n ] i w L m L w

2-Theta - Scale
EAICI00 - Fitm: 091707_Cod ) 00 rms - Type: 3Th abena - Stan: 3000 . G 67 300 * - Svep: 0000 * - Svep tima: 17087 5 - Teerg, | 26 °C (Roarn) - Time Started: @ ¢ - 2-Theta) 2000 *- Theta: 10376 * - Chit 0,
Opsrstions | Backgreund 0,000 0 000 | Rangs Op. Mergs | Fangs Op, Mg | brgon

Figura A.IV.11. Intensidad vs 2theta de la difraccion del CGO

Seguido de lo cual unimos ambas graficas para facilitar la visualizacién, y la comparacion entre los distintos picos.
Dividimos la intensidad por el numero de cuentas para tener una idea relativa de la intensidad entre picos del
CGO y del NGO.
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Ce201/NGO

Counts)

Lin
§
L

2-Theta - Scale
2 - Type ITh Soe - T8N J 000 *- B 57 200 - Sep D000 "- ap e 17907 § - Tamg - 26 "C (Room) - Timee Stated 0 5 - 7-Thets: 2000 *- Thata 10275 " On: 8
0,060 0,008 | Fange Op. Merge: | Fangs Op. Merge | lmport
D01 1w - Typa: 2% alorw - S 3400 *. nek 07,200 *- Shag: 0.000 * - Seeptima: 1790.7 5 - Tamp.: 33 *C (Foom) - Tome Scated: 0 5 - 3-Thata: 3400 *- Theta: W0.225 - O 6.38
0.000.0.000 | Range Op. Merpe | Rangs Op. Mesge | mport

Figura A.IV.12. Intensidades de NGO y CGO vs 2 theta para las susodichas difracciones
En los apéndices vemos las imagenes de los espectros ampliadas.

Seguidamente viene el tedioso trabajo de comparar los picos que obtenemos con las fichas que tenemos del
Powdifrac. Es importante acceder a una base de datos actualizada para trabajar con unas fichas que realmente
reflejen los aspectos cristalinos del material que estamos estudiando, sobretodo con materiales que podriamos
llamar “exdéticos”. Adjuntamos en los anexos las fichas que usamos para determinar los planos cristalograficos a
los que pertenecen los picos encontrados.

Estas fichas estan realizadas sobre polvo policristalino, mientras que nosotros tenemos monocristales y ademas
texturizados. Por lo que Unicamente se veran los planos preferenciales en los que la muestra esta texturizada. Esa
es la razén para el gran numero de picos existentes en nuestras fichas y que veamos tan pocos en neutros espec-
tros. Segun los datos obtenidos vemos que la direccion preferencial del CGO es (110) (que es la misma que
(220)).

Ce201/NGO
- 220 NGO
220 CGO
S (47.051)
o 110 NGO
. (23.75°) 330 NGO
PICO FANTASKMA —
L ‘ (73.66°)
_—F_-__- o th%WJ”;ﬂ:ﬁ“%

2-Theta - Scale
ERCeaDt - Fie: D3 1207_CelD_01 coww - Type: ITh abomse - Snan: 3000 - B 7200 *- Sep: 0000 - e vme: 1796.7 5 - Temg . 25 T (Rooomi) - Teme Stared: 0 5 - I-Theta: 3000 *- Thesa- 10.275 =~ O §
Ooarmess Bacharcosd O 000 0 000 | Fanae (o s | Foarcs Co Marse | lrecn

Figura A.IV.13. Espectro de Difraccion de la muestra indexado
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Apéndice V - Difraccion de Rayos X en 2 dimensiones

o Obtencion de las Figuras Polares

Pasamos a continuacién a realizas las figuras polares, para ello hacemos una difraccion especial de la muestra en
la cual rotamos la muestra respecto Phi (figura A.V.1.) del elemento CGO.

w4l

¥ O
- aw

\.\\
",

[

-,

..XL ~ L fe id X-ray
i -’ ,

EDK 4"'" ‘ﬁ"}x

P &,

Y
@)

Figura A.V.1. Angulos de rotacién y translacién de la muestra

Concretamente la giraremos 360°, haciendo una medicidn para cada dos grados. De tal forma que obtenemos una
coleccién de 180 archivos GFRM, correspondientes a cada paso de 2 grados en el angulo ¢ , donde veremos un
medio circulo que es la imagen de los datos recibidos por el detector.

Seguidamente analizamos estos datos utilizando un programa llamado Multi-Tex (también conocido como area)
(también de la compafiia Brukers). Vemos en las siguientes figuras (Figura A.V.2. (a) y (b)) su forma:

121207_Ce20_01_002.gfrm

B2 E[ H++ef ]

Sectors:

15 00°.00° v 0000 || Jumg
bt}

@l @al i 2

P (30.0°, 30.0°:0 (88.0°, 178.0°1.0

Figura A.V.2.(a) Vision de las tres pantallas del MulTex area. La pantalla izquierda es un visor de la franja para un
Phi dado. La derecha superior es vision de la esfera polar. Y por ultimo la derecha inferior es la consola de co-
mandos, que nos sirve para controlar el programa.

Vemos a continuacion (Figura A.V.2.(b)) un sumatorio del maximo de todas las intensidades de nuestras franjas
que encontramos haciendo un barrido en todas nuestras franjas:
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Figura A.V.2.(b) Vision general de las intensidades de la muestra.

Hacemos un primer barrido de todas las franjas buscando donde vemos picos de intensidad. Apuntando el Phi (¢ )

dado (o sea se la franja dada), el Chi ( )y el dos theta ( 26 ). Agrupandolos de tal forma que los que tengan los
mismos valores de Phi y dos theta estén dentro de la misma categoria dado que se refieren a la difraccion de un

mismo plano cristalogréfico:

20 Phi | 1er Frame Frames NOTAS
389 7245 6 33,51,52,78  No vélida
40,7 54,42 19 64,109,154
19,9 54,61 25 70 No valida
334 4,76 43 44,88,89,133,

134,178, 179
37 71,41 43 No valida
27,9 35,37 45 90,135,180 Débil
42,3 56,89 86 176 No valida
25,7 26,67 90 180
34,7 49,01 120 146

Hemos considerado como no validos las polefigures con reflexiones cortadas por el limite de Phi.

Seguidamente vamos a hacer las figuras polares de cada difracciéon girando respecto Phi, centrdndonos en una
intervalo de dos theta que englobe cada uno de los picos que hemos obtenido del recuento, para ello utilizaremos

el comando /Figura polar Evaluation

vemos en la siguiente imagen:

.. Seleccionando el area que engloba el pico mediante el cursor, como
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sEcCHsE I

Figura A.V.3. Frame View seleccionando el intervalo dos theta que incluye el pico

Seguidamente damos comienzo a la integracion de los distintos frames (superposicion de los diversos intervalos
dos theta para todo el giro respecto Phi).

Obteniendo del programa la figura polar para el pico ese pico en concreto. Extrapolando estas imagenes con las
figuras estereograficas de orientacion (011) y contrastando estos datos a la informacion obtenida en las fichas con
las difracciones esperadas para un polvo policristalino encontramos de nuevo los planos preferenciales que tiene
nuestra deposicion y el angulo respecto al eje Hy.

NGO (220) + CGO (220)

Figura A.V.4. Figura polar del pico situado en 2 theta 40,7°

De esta forma determinando, como anteriormente, que tenemos una orientacion preferencial de los planos en la
direccion (110) tanto en el NGO como el CGO.
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Vemos una coleccion de las figuras, que hemos obtenido:

20=40,7 y=54,42 Frame =19

NGO (220) + CGO (220)

20=33,4 y=4476 Frame =43

CGO (200);NGO: (020),(112),(020)



20=279 y=3537 Frame =45

CGO (111)

NGO (111)

NJaann®2Y
NSsSzs074




20=347 y=49,01 Frame =120

NGO (021)
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Apéndice VI - Difraccion de Rayos X en 2 dimensiones

° Reflexiones fantasmas

Tenemos varios efectos de la integraciéon y del uso del programa GADDS sobre nuestra Polefigures y sobre el
espectro de difraccion. Pasaremos a explicar en primer lugar unas llamadas “colas” en las polefigures. Tenemos
que al hacer la integracion de una figura polar tomamos un intervalo en Chi para integrar ( Figura A.V1.1.) respecto
a uno de los frames.

Figura A.VI.1. Espectro de integracion para la Figura polar.

Obteniendo la siguiente polefigure (Figura 2.4.1.2.), con unos planos “fantasmas” que no se corresponden con
ninguna reflexion.

Figura A.VI.2. Polefigure de 20 =33,4, y =44,76 con el rango de integracion de la figura 2.4.1.1.

Estas reflexiones de planos fantasmas, son las llamadas colas de integracion debidas a que integramos un espec-
tro de Chi dado mayor del correcto (zona coloreada azul en la figura A.VI.1.) y esto puede dar lugar a coger en la
integracion a las reflexiones de otros picos para esa area dada.

Afinando el area de integracion obtenemos una polefigure (Figura A.VI.3.) como la anterior pero sin reflexiones de
planos afiadidos.
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Figura A.VI.3. Polefigure de 260 = 33,4, y =44,76 con un rango de integracion acotado.

Por otro lado observamos la reflexion de la que se nutre nuestras reflexiones fantasmas. Conocida la estructura
cubica del CGO vy la estructura ortorrombica del substrato NGO, es sorprendente que obtengamos figuras polares
como las siguientes Figura A.V1.4. donde solo tenemos dos reflexiones y ellas asimétricas.

Cuando tenemos estructuras de multiplicidad 4, y no hay objeto que tenga multiplicidad dos.

Figura A.VI.3. Polefigure de 20 =34,7, y =49,01

Ademas vemos que no se corresponden con ningun pico del espectro.

Teorizando a que podrian ser debidas estas reflexiones podemos indicar que dado la forma ortorrombica del subs-
trato, se podria estar dando un efecto de maclado en esta direccién dentro del substrato. Esto asi mismo explicaria
la razén por la que obtenemos una intensidad tan baja. Si quisiéramos no ser tan valientes podriamos decir que es
debido a la existencia de mucho desorden dentro del sistema, que el instrumental estaba averiado o quizas pudie-
ra ser debido a la existencia de imperfecciones que podrian dar lugar este tipo de fenémenos de multiplicidad dos.
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Apéndice VII- Difraccion de Rayos X en 2 dimensiones

° Picos fantasmas

También se da un hecho bastante sorprendente cuando analizamos el espectro que es derivado totalmente del
método en el cual tratamos los datos. Por suerte finalmente encontramos a que era debido la aparicién de varios
“picos fantasmas” en el espectro de difraccion.

Estos picos fantasmas son debido a la hora de integrar hemos integrado en una gama muy grande del Chi (y) (re-
cordamos la figura 2.3.8 para ver el intervalo de integracién) en cambio de hacerlo unicamente sobre ese plano, al
tener estructura del substrato ortorrombica y la capa cubica, también hemos cogido reflexiones correspondientes
a planos 45° grados del plano (Figura A.VIIl.1.) pertenecientes a otros planos.

LATEA UETECTOT LITTTACTION SYSTEM V41,10 LOPYE. 1777 £U0 3 OIUKET

7 fnsee Pody Zpeod User Heb

Figura A.VII.1. Rango de integracién del GADDS con indicacion de las reflexiones pertenecientes a otros planos.

Vemos en la pagina siguiente (Figura A.VIl.2.) una figura explicativa donde se ven los diferentes pasos de integra-
cion para obtener el espectro de difraccién de la capa CGO, las reflexiones que se dan a 45° de la zona de inte-
graciéon normal, el espectro erréneo que obtenemos al integrar todo el espectro y seguidamente un espectro
habiendo integrado adecuadamente el Chi junto con el efecto que tendria la integracion total (representado en otro
color) para ver que el efecto no es ni mucho menos insignificante.

Vemos un grafico analogo a la ultima grafica de la figura A.VIl.2. donde tenemos una comparativa del espectro
erréneo con el espectro bien integrado, pero en este caso para el substrato NGO (Figura A.VIL.3.).
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Figura A.VII.3. Comparativa del Espectro de difraccion para el substrato para un caso donde tomamos todo el
espectro de Chi y otro donde unicamente tomamos el rango normal.

Vemos una diferencia de 10 veces menos de intensidad integrando unicamente el rango normal de Chi.

Es mas al realizar las polefigures, creemos que se podria haber dado este mismo efecto. Debido a que dificilmente
la muestra se encontrara en una Chi perfecta en el eje de giro de forma que al girar respecto Phi nos encontrara-
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mos cierta inclinacién que diera lugar a este mismo efecto. Si se diera esta caso se tendria que dar para unas
intensidades muy, muy bajas como parece ser el caso (Figura A.VII1.3.).

Figura 2.4.1.4. Polefigure de 20 = 25,7, y =26,67

Hemos identificado esta figura con dicho hecho dado que tienen ambos el mismo dos theta, pero esto no explica
que tenga una multiplicidad de dos.
Por lo que esta polefigure especial podria ser dada por otras razones como dislocaciones o maclas.

Vemos por ejemplo las imagenes en la parte superior de los pasos de la integracion, de derecha a izquierda de
20=5° a 35°,26=35° a 65° y de 20=65° a 95° para el espectro de difraccidon de la capa CGO, tomando todo el es-
pectro de Chi. Indicadas con un circulo blanco las reflexiones, no contenidas en el plano paralelos a la superficie.
Estos circulos sefalan los picos fantasmas que dan lugar en el espectro de difraccion realizado por el GADDS vy
que realmente no existen para el plano. Vemos en la parte inferior el mismo espectro, pero habiendo integrado
adecuadamente el rango de Chi. Vemos que han desaparecido dichos picos fantasmas y regulado las intensida-

des.
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Apéndice VIlI- Difraccion de Rayos X en 2 dimensiones

eEspectro de difraccion y Fichas Cristalograficas Ampliadas
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Apéndice IX- Anélisis mediante Microscopia Electrénica de Transmision

e A.IX. Método de Preparacion de muestras.

Planar-View

Como se ha comentado con anterioridad el tipo de muestra Planar-View, es un tipo de muestra en el que estamos
interesados en ver la microestructura del material mirandolo a través suyo de forma perpendicular al plano de ad-
hesion capa/substrato. Por ello debemos de reducir el grosor del material lo maximo posible y seguidamente bom-
bardearlo i6bnicamente oblicuamente, para conseguir la maxima difusion elastica de electrones una vez los visuali-
cemos usando el TEM. Todo ello de forma adecuada para asegurarnos que al perforarlo, los bordes dicho agujero,
tengan un espesor casi nulo y que el espesor de la muestra al alejarnos de dicho agujero crezca muy levemente
de forma que tengamos una gran area de trabajo que podamos visualizar adecuadamente. Pasamos a presentar
el proceso de preparacion de una forma esquematica en la pagina siguiente (Figura A.IX.1.).

Utilizamos una sierra circular de filo de diamante para cortar, de forma longitudinal en las direcciones horizontal y
transversal, dicha muestra en 9 partes cuadradas distintas de aproximadamente 1,6 mm de costado (Figura
A.X.1. (b) ). Para realizar el corte dispondremos la muestra en un porta muestras de cristal. Uniremos al porta
muestras, la muestra utilizando cera en la intercara del porta muestra/muestras. Para ello depositaremos el porta
muestras en el calentador con una pequefa porcién de cera especial, para la adhesion de muestras de microsco-
pia, encima. Una vez la cera se haya derretido, pondremos con cuidado la muestra encima suyo. Asegurandonos
de apretar con las pinzas muy suavemente mientras frotamos la muestra sobre el porta muestras. De forma que el
exceso de cera sea expulsado hacia el exterior de la intercara porta muestras/muestra. Consiguiendo asi que el
grosor de la capa de cera sea los mas homogénea posible y que la muestra este lo mas paralela posible a los
bordes del porta muestras para conseguir un corte perpendicular.

Cabe notar que para que la capa depositada sufra lo minimo posible la pondremos de cara al puerta muestras, en
contacto con la cera quedando protegida (Figura A.1X.2.). De esta forma sufrira menor cantidad posible debido al
ataque con la sierra y el pulido posterior.

SUBSTRATO - NGO

CAPA — CGO ‘\7
CERA

PORTA MUESTRAS

Figura A.IX.2. Colocacién de Muestra/ Porta Muestra en Planar-View

Vamos a colocar la muestra sobre el porta muestras centrandola verticalmente y hacia el extremo horizontalmente,
sin llegar a él. De esta forma al colocar el porta muestras en el soporte la muestra deberia de estar alineada con la
sierra, tratando que la tangente del circulo de la sierra fuera totalmente paralelo a la superficie a cortar. De esta
forma se produciran un menor numero de rebabas y el corte sera mucho mas fino. Por otro lado si ponemos la
muestra resguardada en el interior de la superficie del porta muestras nos encontramos que estara mas protegida
contra posibles roturas. También es importante el centrar bien la muestra dado que esto va a facilitar el conseguir
un tamafo de los cuadrados de muestra mejor.

La idea es conseguir cortar la muestra, en unos cuadrados de 2,5mm x 2,5mm, de forma que aprovechemos la
muestra tanto como podamos respetando un tamafno minimo que sera el que necesitaremos para trabajar ade-
cuadamente. El centro de la muestra, en el caso que se haya conseguido por deposicidon quimica, es la parte mas
valiosa dado que tiene un groso mucho menor dado que por capilaridad tiende a depositarse mas en los bordes de
la muestra. Por tanto hay que ser cuidadosa con esta parte de la muestra.

Para que el corte sea adecuado se necesita que la sierra tenga un filo sin dientes (lo dientes provocaran saltos en
la muestra, lo que no nos interesa), que este bien alineada para conseguir un corte uniforme que no malmeta la
muestra, dando lugar a rotura o grietas, que este lubricada en todo momento, y que la muestra este bien sujeta
(para reducir la vibracion podemos poner un poco de papel en la pinza que sujeta al puerta muestras) . Todo ello
ademas de poner un ritmo de corte lento (20 rpm a 40 rpm) para no estresar la superficie de la muestra. Si hace-
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mos todo esto conseguiremos que el corte sea regular, no dandose rebabas o bien tensién que dieran lugar a
grietas, roturas, desprendimientos de la capa respecto al substrato.
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Figura A.IX.1. Esquema sobre la preparacion de muestras Planar-View:

(a) (b) (c)
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Las muestras son unos rectangulos de Smm x Smm y un grosor de 400 nm (Figura A.IX.1. (a) ). Utilizamos

Figura A.IX.3. Sierra Circular

Haremos en total 4 cortes. Dos longitudinales y dos transversales (figura A.1X.1. (b) ), con mucho cuidado que no
se desprenda ningun trozo al cortarse la muestra y de dejar que se corten por completo las muestras antes de
retirarlo.

Todo el proceso se lleva a cabo lubricando con etanol el proceso. No utilizamos aceite, agua u otros lubricantes
dado que sospechamos que las ceramicas son hidréfobas, y podrian tener reacciones indeseadas al someterlas a
agua o lubricantes que tuvieran componentes dafiinos.

Conseguir tener una muestra cortada de forma regular, dafiando lo minimo posible la muestra vemos que es de-
terminante para el éxito en los siguientes procesos de pulido.

Seguidamente retiramos la muestra que queramos preparar (pasaremos a referirnos a partir de este punto como
muestras, a los trozos en los que hemos partido la muestra) volviendo a calentar el porta muestras mediante la
placa calefactora y retirando el trozo de muestra que vayamos a preparar. Cabe decir que mantener los trozos que
no usemos adheridos al porta muestra es una forma cémoda de tenerlos protegidos y de transportarlos. Una vez
que la cera se haya reblandecido, retiraremos con cuidado la muestra con una pinza (su tamafo actual nos permi-
te el manipularla todavia con pinzas) y las depositaremos durante una hora en un recipiente con etanol para lim-
piar la muestra de posible suciedad debida al corte o a la misma cera.

Pasada la hora, retiraremos el trozo de muestra del bafio de etanol. Lo visualizaremos poniéndolo sobre un porta
muestra mediante una lupa éptica, de forma que veamos si ha sufrido algun tipo de rotura, desplazamiento de la
capa respecto el substrato o bien alguna grieta. Una vez comprobado esto, pasaremos a pegar la muestra al pirex
de una forma analoga a como hemos pegado la muestra al porta muestras. Poniendo especial atenciéon a la canti-
dad de cera que ponemos que se la menos posible, creando la capa mas fina entre el pirex y la muestra. De esta
forma podemos hacer una estimacion del grosor de dicha capa y tenerlo en cuenta en el momento de ir puliendo la
muestra. También es importante dado que en el caso que la capa no fuera homogénea, se nos podria hacer una
cufa al realizar el pulido. Una cosa dificiimente detectable a la par que muy peligrosa. También es importante que
la muestra quede tan arras del borde recto del pirex como podamos, retirando con cuidado con el escarpelo cual-
quier tipo de cera en este lugar. Esto es debido a que después miraremos lateralmente la muestra con el micros-
copio 6ptico para determinar su grosor y nos interesa que este lo mas cercano posible para poder visualizar lo mas
nitidamente posible el grosor.

Cabe comentar una mejora desarrollada e introducida por una compafiera del ICMAB, Patricia Abellan, al pirex
para hacer mas facil la adhesion, mirar el grosor, que no se den cufias, etc. que es poner una pequefa capa de
vidrio sobre el pirex pegada con resina. De forma que le da una plataforma a la muestra.

Una vez que tenemos adecuadamente adherida la muestra al pirex, pasamos a ponerlo en el tripode ( figura
A.IX.4.).
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Figura A.IX.4. Tripode

El tripode es una herramienta que nos permite ir controlando la inclinacién de la muestra y el plano de pulido me-
diante la regulacion de dos patas micrométricas las cuales podemos ir regulando para tratar que en todo momento
la muestra sea pulida lo mas paralela posible a la superficie donde hemos depositado la capa. De no ser asi co-
rremos el riesgo que se nos hiciera una cufia y tener una vision torcida de la muestra, no completamente a través
de ella al mirarla usando el TEM.

Si pudiéramos considerar que el tripode es nuevo y tiene los tacos de sus patas perfectos, en ese caso se po-
driamos regular dicho tripode dando un punto cero en funcién de la altura de los tacos de las patas. Y seguida-
mente ir viendo la cantidad de muestra que hemos ido puliendo e ir acortando las patas esa misma cantidad igua-
lando constantemente la altura para que no se hiciera cufia.

Por desgracia una vez que empiezas a pulir, las patas aun siendo de teflén, también son pulidas y no de una for-
ma homogénea dado que pulimos sobre una lija que girar circularmente con diferentes velocidades de giro depen-
diendo de lo proximo del radio al centro de giro de la lija. Por esto, es mas util utilizar un sistema en el cual noso-
tros mismos vamos buscando que el tripode este nivelado. Para ello es importante tener una superficie plana que
sepamos que esta totalmente recta y poner con mucho cuidado el tripode sobre esta superficie. En el caso era
una mesa con una superficie de marmol. De forma que poniéndolo sobre la mesa y regulando las patas podamos
hacer una estimacion visual mediante el angulo y el reflejo si la muestra esta nivelada. Este procedimiento lo repe-
tiremos constantemente para asegurarnos que la muestra esta siendo pulida de forma plana y nivelada. Durante la
realizacion de este proyecto se hicieron varios tipos de niveles con burbujas de agua para ayudar a facilitar dicha
visualizacion, como unas calzas para las patas del tripode para prevenir su deterioro.

Como comentabamos, nivelamos el tripode mirandolo lateral y longitudinalmente. Una vez que nos hemos asegu-
rado que esta plano empezamos su pulido. Para ello nos servimos de unos discos de lija y una maquina de pulido
circular (figura A.IX.5). Adherimos por capilaridad de los discos de lija a la superficie de nuestra pulidora mojando
el disco con un poco de etanol para seguidamente depositar la lamina de lija encima y extraer el etanol que sobra
mediante una rasqueta. Por efecto de capilaridad quedara pegada a nuestra lija. Pasaremos nuestra rasqueta
hasta que hayamos quitado cualquier tipo de burbuja, para que la superficie de pulido sea lo mas plana posible.

Figura A.IX.5. Pulidora Circular
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Una vez tengamos la pulidora lista empezaremos a pulir la muestra. Para ello seguiremos un orden de lija con
grano mas gordo a grano mas fino. De forma que empezaremos puliendo a una velocidad de pulido muy grande,
dado que los granos de la lija son mas grandes y arrancan mas material. Y progresivamente al hacerse la muestra
mas y mas fina iremos cambiando a otro tipo de lijas mas finas, para de esta forma realizar un pulido mas suave
que no deje en el material ningun arafazo o en la que corramos riesgo que consuma o rompa la muestra.

Concretamente empezamos usando en un principio para reducir de 400 £M una lija de silice de 400 a 600 grids.

Donde con cuidados realizando formas de “ochos” o la del simbolo “infinito”. Durante esta etapa se pueden crear
arafazos o fisuras en el material, de forma que tras las primeras muestras pasamos a realizar esta parte del pro-
ceso con la pulidora eléctrica rotatoria utilizando la lija de 30 #m (La diferenciamos dado que es la lija de color

verde manzana) a unas 100 r.p.m. hasta llegar a los 100 ¢zm. Tardamos en hacer esto aproximadamente 20 minu-

tos. Al ir puliendo con la pulidora rotatoria vamos cambiando el eje de pulido en 90° de la muestra para que esta
no sufra complicaciones debido a que la velocidad y direccion de giro dependen del radio respecto al eje central
del disco rotatorio. Durante todo el proceso rociamos la lija con etanol para limpiar la muestra y la lija, y para que
sirva de lubricante.

Cada 10 minutos aproximadamente, pararemos de pulir para comprobar mediante la lupa 6ptica que nuestra su-
perficie no esta siendo dafiada, comprobaremos el grosor y que no se hayan formado cufias. Seguidamente volve-
remos a nivelar la muestra utilizando las patas micrométricas del tripode. Corrigiendo cualquier tipo de cufia que
se pudiera hacer dado. Asi hasta llegar a los 100 xm.

Para calcular el grosor utilizaremos una guia en nuestra lupa donde cada separacion de una regla sobre impresa a
la imagen que tenemos son 20 1M de forma que tendremos un error de +/- 20 M y siempre tendremos en cuen-

ta que tenemos una capa de cera de por lo menos 10 #M y hasta 20 g#M (méas de 20 yM es inaceptable para

realizar el pulido). Cabe decir que en un principio llegaba a tardar hasta 10 minutos realizando las comprobaciones
anteriores para finalmente no tardar mas de 3 minutos.

Una vez alcanzados los 100 M cambiamos de lija, a la de 15 um (la cual tiene un color Tierra Oscuro). Pulimos
utilizando esta lija hasta 50 ¢m, usando una velocidad de giro de la pulidora de 100 r.p.m. son aproximadamente

de 30 a 40 minutos. Asi mismo cada 5 minutos hacemos las comprobaciones de la superficie, grosor y nivelado.
Haremos estas comprobaciones a lo largo de todo el proceso de pulido

Cabe decir que cuanto mas fina es la lija que usemos el ritmo de pulido bajara dandose tiempos de pulido mas
largos.

Llegados a los 50 yMm pasamos a usar la lija de 6 um (Color tierra claro), hasta llegar los 30 ¢Mm. Este proceso

tarda aproximadamente de 40 a 60 minutos. En este punto la cera que tenemos en los costados de la muestra
empiezan a ser un problema para visualizarla, por lo que con mucho cuidado usando un escarpelo retiraremos la
cera sobrante para poder asegurarnos tanto transversal como longitudinalmente que la muestra no forma una
cufia. Para ello mediremos el grosor respecto ambos extremos de la muestra segun sea nuestra vista lateral o
longitudinal, siempre deberian de tener un grosor analogo. Si no es asi, se esta dando un principio de cufia. Tam-
bién debemos de ser cuidadosos dado que en este punto la muestra es manifiestamente transparente y eso hace
dificil tanto su visualizacion (problemas al enfocar los bordes) y también vemos la cera de la intercara. Lo cual nos
puede llevar a pensar que tenemos roturas o grietas sin ser cierto. También debemos de tener especial cuidado al
irnos fijando en las esquinas de la muestra dado que debido al pulido son dafiadas facilmente y puede ser el punto
de comienzo de una fractura en la muestra.

Llegados a los 30 m pasamos a usar la lija de 3 M, hasta llegar a los 20 #Mm . Esta etapa empieza a ser critica

por lo que ponemos especial cuidado en hacer dichas comprobaciones de grosor, nivelado e integridad de la
muestra. En este proceso se puede llegar a tardar de 1 a 2 horas.

Llegados a los 20 ¢m cambiamos de lija, pasamos a usar una lija de 1 #m (violeta oscuro), para llegar finalmente
a los 10 um. Este punto en critico dado que aunque tengamos muy poca velocidad de pulido, al ser tan fina la

muestra cualquier golpe puede dar lugar a que se rompa o que acabe totalmente pulida. Aqui también influye mu-
cho si hemos hecho una estimacion adecuada de la cera que hemos puesto. En las primeras muestras la capa
que solia poner era demasiado grande, lo que daba lugar a perder una muestra tratdndola de adelgazarla y con-
sumirla entera por considerar un grosor de cera la mitad del que teniamos.

Una vez llegados a los 10 M. Calentamos ligeramente la muestra y la dejamos en un bafio de etanol para sepa-

rarla de la cera. El calentar la muestra es debido a que esto permite acelerar el proceso de limpieza de la cera. De
todas formas se recomienda, dejar la pieza en un bafio de etanol en un lugar seguro durante 24 horas. De esta
forma nos aseguramos que el etanol se come por completo la cera que adhiere la muestra, dejando Unicamente
pequefios residuos. Este punto también es critico dado que nuestra capa es tan fina que no sabemos diferenciar
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que lado es el del substrato y cual el de la capa. Si alguien manipulara la muestra o el bafo de etanol que le
hacemos podria desprenderse, rompiéndose o bien perdiendo la referencia de que lado es la capa y cual el subs-
trato. Si esto pasara, al realizar el ataque i6nico nos encontrariamos que habria un 50% que el ataque barriese la
capa depositada si ponemos esa cara hacia los haces de iones.

Una vez que tenemos la muestra lista la extraemos con sumo cuidado del bafio de etanol, y la ponemos sobre la
placa calentadora para acabar de fundir cualquier cantidad de cera que quedase. Nos disponemos asi pues al
anillado de dicha muestra. Tenemos que poner especial cuidado en manipular la muestra dado que tiene un gro-
sor que la hace no manipulable usando pinzas. Para su transporte y manipulacion utilizaremos un succionador,
que sostendra la muestra succionandola.

Pasamos a preparar el anillando para ello existen bastantes métodos, dependiendo del pulso y habilidad. Basica-
mente se trata en poner pegamento en los extremos de una anilla de cobre con un agujero de 1 mm de radio en
su centro para pegar lo mas centrada posible la muestra.

Probados los sistemas existentes, el que mejor resultados le ha dado al escritor de este escrito es el de pegar
directamente la arandela sobre la muestra cuando esta muestra esta todavia adherida al pirex de forma que tene-
mos seguridad para aguantar la muestra y en saber que capa tenemos ademas de no tener que manipular en
demasia la muestra con los riesgos que ello conlleva. Por otro lado, tiene la desventaja de que dejaremos nuestra
capa sin la proteccién de la anilla y en el momento de pegarla en el soporte para introducirla en la maquina de
ataque iénico (PIPS) tendremos que adherir de forma analoga nuestra cara al soporte de la forma que hemos ad-
herido la muestra al pirex, lo que da lugar a tensiones debidas a la cera que pueden llevar a la fractura de la mues-
tra. Ademas tenemos la arandela de cobre sobre la muestra, de forma que un haz de iones mal centrado y calibra-
do, puede arrancar muchas particulas de cobre ensuciando la muestra. Esta es una solucién de minimos depen-
diendo del pulso y pericia del operario, que puede dar buenos resultados. Por tanto ponemos la anilla sobre la
muestra todavia adherida al pirex, pero y habiéndose dado el bafo de etanol. Para la adhesién utilizamos una
resina epoxi, que reacciona polimerizando al darle calor. Por lo que tenemos un intervalo de uno o dos minutos
antes que la adhesion sea total para jugar con la anilla. La centramos como mejor nos interese tratando de coger
en su parte central la parte mas interesante para ser andlizada y que en sus bordes tenga suficiente contacto co-
mo para no soltarse o romperse.

Seguidamente se le deja haciendo un tratamiento térmico durante 24 horas sobre un teflén, avisando que no se
debe tocar. O bien 60 minutos en una mufla a 300 grados.

Mirando con la lupa 6ptica utilizamos un trozo de celulosa empapado en acetona para limpiar la muestra finalmen-
te, con muchisimo cuidado, de algo de pegamento o suciedad que pueda haber caido encima de la muestra.
También se puede usar una limpieza de plasma de la muestra, lo que recomendamos encarecidamente. Tras lo
cual ya tenemos la muestra lista para ser perforada mediante ataque ionico.



75

Cross-Section

El método de preparacién Cross-Section es mucho mas laborioso y complicado que el sistema Planar-View. Esto
es debido a que tenemos muchos mas pasos que en la creacion de una Planar-View aunque comparten muchos
puntos en comun que no describiremos con tanta rigurosidad para no repetir la misma informacion.

En primer lugar tomamos la muestra de 5mm por 5mm con 500~400 nm de grosor (Figura A.IX.6. (a) ) y la corta-
mos en 2 mitades idénticas lonchas de aproximadamente 2,5 mm cada una (Figura A.1X.6. (b) y (c) ) siguiendo la
metodologia de una Planar-View.

Seguidamente tomamos estos dos trozos y utilizando la misma resina que usamos para el anillado pegaremos
ambos trozos como si fuera un sandwich poniendo especial cuidado en que los trozos queden totalmente centra-
dos uno respecto al otro. La cantidad de pegamento debe de ser lo suficiente como para mantener bien ancladas
nuestras piezas pero con la dificultad anadida de no podernos pasar de la cantidad que ponemos. Ponemos el
“sandwich” dentro de una prensa la cual se encargara de mantener presionadas ambas capas entre si para que
quede con un grosor homogéneo de pegamento (el pegamento que sobre sera expulsado hacia el exterior). Pasa-
do el tiempo de secado (normalmente se deja 24 horas secandose dado que la prensa tiene componentes plasti-
COs que no aguantarian un tratamiento térmico en la mufla) retiraremos el sandwich de la prensa.

Nos disponemos a cortar el sandwich en 3 partes iguales siguiendo su eje longitudinal (Figura A.IX.6. (d) ). De esta
forma obtendremos 3 trozos donde tendremos el substrato en el exterior del corte mientras que en el centro del
corte tenemos la capa que queremos estudiar y una fina pelicula de pegamento.

Cabe notar que dada las caracteristicas de este tipo de muestras de poseer un procedimiento de corte mas preci-
so se podrian extraer de una Unica muestra mas muestras experimentales (quizas 4 o 5 muestras), pero dados los
sistemas que tenemos Unicamente somos capaces de extraer dicha cantidad de muestras sin exponer la integri-
dad de nuestras muestras resultantes.

Vamos ahora a pulir dichos trozos. Para ellos seguiremos un procedimiento analogo al que hemos usado para las
Planar-Views con la salvedad que vamos a pulir ambas caras dado que nos interesa mirar a través de la muestra.

En primer lugar puliremos la cara A de la muestra con las consideraciones analogas a su visualizacion, limpiado y
cuidado a las hechas en las Planar-view. Hasta 250 #m con lija de Silice 400 grids. Hasta 150 #m mediante lija

con tamafo de grano de 30 1M (Verde). Seguidamente hasta 100 ¢m con lija de 15 M (Tierra Oscura). Después
hasta 80 ¢m con la lija de 6 gum (Tierra Claro). Continuamos hasta 70 ¢#m con la lija 3 #m (Rosa).Y por ultimo
para esta cara hasta 50 um con la lija 1 um (Violeta). Con este tamafo todavia es posible manipularla con las

pinzas (actividad que realizamos con muchisimo cuidado). Despegamos la muestra del pirex usando la placa cale-
factora. Seguidamente giramos la muestra para pulir la cara B. Pulimos hasta 30 um utilizando la lija 6 gm (Tierra

Claro). Después hasta 20 gm utilizando la lija 3 ¢m (Rosa). Continuamos hasta 10 #m con la lija 1 gm (Violeta).
Ya tendriamos la muestra lista para la puesta en rendija y el ataque idnico.

Cabe decir que estos proceso de pulido es si cabe mas delicado todavia dado que no estamos trabajando con un
trozo rigido de muestra, sino con dos trozos unidos entre si mediante un pegamento. La muestra no nos sirve si se
dobla debido a que se despegan de los bordes, o si simplemente se separan. Esto suele jugar malas pasadas

dado que al retirar la muestra puede que ceda separandose. También suele pasar que un trozo de la muestra se
fracture, quedando la muestra inservible.

Utilizariamos un proceso analogo a la Planar-View en lo que se refiere a la puesta en rendija.



Figura A.IX.6. Esquema sobre la preparacion de muestras Cross-Section:
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Puesta en rendija

Una mencion especial a este pasoé del proceso dado que como hemos comentado anteriormente es uno
de los puntos criticos. Durante el desarrollo de este proyecto se llevo un estudio de cuales son los méto-
dos de puesta en rendija 6ptimos para un proceso de preparacion segun un compromiso de habilidades
y disposiciones. Se trato de pulir una muestra la cual en un principio ya estaba puesta en la rendija en el
caso de una Planar-View, con resultados nefastos. Dado que la muestra se estresaba mucho al llevarse
acabo el proceso de pulido, era dificil calcular su grosor y visualizar si se estaba formando cufa. Aunque
sin duda era el método mas facil para poner una rendija dado que no existia dudas de en que lado esta-
ba la capa ademas de ser facilmente manipulable la muestra. También se estudio el proceso generaliza-
do en el cual nosotros pulimos nuestra Planar-View y seguidamente la retiramos del pirex, controlando
en todo momento donde esta nuestra capa para meterla en un bafio de etanol. Una vez limpia pegarla
en la rendija. Cabe decir que aunque este es el método 6ptimo y mas usado, es también el que conlleva
mas dificultad, experiencia y riesgo que la muestra “muera”, dado que estamos manipulando una lamina
de 10 #m de grosor (retirandola del vidrio, moviéndola a un bafio de etanol, pegandola en una rendija de

cobre, etc.), la cual si por desgracia se cae no podemos saber donde esta su capa. En fin es un método
que cuesta mucho tiempo de dominar y hace falta un pulso firme (el cual quién escribe esto carece).

Por tanto se opto por una opcién mucho mas conservadora como fue la de pegar la arandela de cobre
cuando la muestra esta todavia pegada al pirex, lo que la hace facilmente manipulable aun dado su re-
ducido grosor. Asi mismo sirve para darle robustez mecanica, dado que al retirarla del vidrio muchas
veces la muestra se rompe.

Ataque ionico.

Otro de los puntos criticos es el del ataque iénico de la muestra. En este punto bombardeamos la mues-
tra con iones para de esta forma ir arrancando de una forma muy suave el material para conseguir aguje-
rearlo. Buscamos agujerear el centro de la muestra para de esta forma tener un borde de grosor practi-
camente cero, de forma que seamos capaces de obtener mucha informacion atravesarlo con electrones.
Pero si el agujero es demasiado grande, los bordes son demasiado grandes y no podremos extraer nin-
gun tipo de informacion. El problema es que al formarse los primeros bordes las cargas quedan atrapa-
das alli de forma que los iones atacan preferencialmente los bordes, malbaratando la muestra en cues-
tion de minutos.

Este proceso se lleva a cabo con una maquina llamada PIPS (Precision lon Polishing System, de la mar-
ca GATAN ) (Figura A.1X.7.).
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Figura A.IX. PIPS (Precision lon Polishing System)

Este es sin duda la parte mas critica del proceso de preparacion dado que el operario apenas influye en
ella. Que el haz de iones este bien calibrado, que nuestra maquina este limpia, que el vacié que hay en
la cAmara de ataque sea bueno, son factores que influyen mucho sobre el resultado final.
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Normalmente un proceso de ataque idnico tiene una duracién de entre 4 y 16 horas, dependiendo de la
robustez de la muestra, el tipo de muestra, del grosor, del angulo de inclinacion con el que atacamos la
muestra y la potencia con lo que lo hacemos.

Debemos de retirar la muestra cada hora en la primera parte del proceso para comprobar que la muestra
no ha sido agujereada. Una vez que veamos que la muestra esta muy castigada, lo cual podria ser un
indicativo de que la formacién de un agujero esta proximo debemos de visualizar la muestra cada media
hora. Para el tipo de muestras que nosotros utilizamos, que son transparentes, la visualizacién del aguje-
ro es un problema dado que es muy dificil verlo con claridad por transmision y casi imposible verlo direc-
tamente por reflexion. Por lo que debemos de retirar la muestra cada vez y revisar la muestra. Lo cual
hace el proceso muy tedioso y no te permite hacer nada mas.

Por ello estamos desarrollando una camara integrada que nos permita ver en tiempo real cual es la evo-
lucién de perforacion de la muestra. Permitiéndonos verlo, tomar imagenes y hacer videos utilizando un
ordenador portatil.



