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INTRODUCCION

El desarrollo de nuevos materiales es una necesidad que tiene el hombre para mejorar su
estilo de vida y resolver los problemas que afectan a su sociedad. Esto seguira siendo asi, a pesar
de vivir en una época en que con el avance cientifico y desarrollo tecnolégico alcanzados,
pareciera que ya no hay mas por descubrir. Afortunadamente, la inquietud por conocer mas
sobre los procesos fisicos y quimicos que ocurren en la materia, tanto desde el punto de vista
tebrico como experimental, mos ha permitido conocer mas sobre el papel que juega la
microestructura en el comportamiento de los materiales.

La manera de estudiar la estructura cristalina de los matenales es mediante técnicas de
difraccién, ya sea de rayos X, de electrones o de neutrones, dependiendo del tipo de material o
la necesidad especifica que se tenga por conocer cierta caracteristica estructural del material.

En este trabajo de tesis se utilizd principalmente, la difraccion de electrones para
caracterizar la microestructura de los sulfuros metdlicos: In,ZnS; y MoS;. La técnica
convencional o tradicional para realizar este tipo de estudios es la Difraccion Electronica de
Area Selecta (SAED), la cual nos permite obtener patrones de difraccion consistentes de un
arreglo de puntos (el haz directo y varios haces difractados) de diferente intensidad. La posicién
de los puntos en el patrén de difraccién va a depender del tipo de estructura cristalina presente
en ¢l material y de la direccién del haz de electrones incidente respecto a la muestra.

Una técnica méis completa para realizar estudios cristalograficos es la Difraccion
Electronica por Haz Convergente (CBED), la cual permite obtener patrones de difraccion
consistentes de un arreglo de discos en cuyo interior hay generalmente variacion de intensidad,
lo cual es una ventaja respecto a SAED, pues esta variacion de intensidad permite obtener
mucho mas informacién estructural de regiones ain mas pequeiias de la muestra; por ejemplo,
permite determinar las simetrias (grupo puntual y grupo espacial) de fases cristalinas e identificar
posibles defectos en el material. Ademis, esta técnica refleja el caracter tridimensional de la
difraccién, pues permite visualizar varias capas de red reciproca (zonas de Laue), con lo cual es
posible realizar un mejor analisis estructural.

En este trabajo se habla principalmente de CBED. Se habrin de considerar las
caracteristicas de los patrones CBED (como interpretarlos), la informacion que éstos
proporcionan (c6mo medirlos) y el procedimiento a seguir (como obtenerlos) en un microscopio
electronico de transmision (ME) para observar la gama de detalles que presenta este tipo de
patrones. Para hacer un estudio mas completo de las caracteristicas estructurales (sistema
cristalino, red de Bravais, grupo puntual, tipo de defectos, etc.) de los sulfuros aqui estudiados,
se utilizo también la Microscopia Electrénica de Alta Resolucion (HREM), la cual permite




obtener imagenes de resolucion atémica, es decir, imigenes que muestran planos atomicos y la
proyeccién de columnas atémicas a lo largo de la direccién del haz de electrones. Este tipo de
estudios es bastante 1til ya que permite visualizar la red directa del material.

Con el fin de interpretar mejor nuestros resultados experimentales, se realizaron
simulaciones por computadora de patrones CBED y de imagenes obtenidas por HREM; para ello
se ha utilizado principalmente software comercial basado en la teoria dinamica de la difraccion
de electrones.

Fue en 1938 cuando se publicé por primera vez un trabajo en el cual se utilizé la técnica
CBED. En é, W. Kossel y G. Mbollenstedt estudiaron unas micas'). Sin embargo, pasaron
muchos afios sin que se siguiera trabajando en ella debido, principalmente, a que era necesario
tener un sistema de vacio muy eficiente. Asi, con el desarrollo de mejores microscopios
electronicos a partir de la década de los setenta, ¢l numero de trabajos relacionados con la
técnica CBED se ha ido incrementando”, segim se aprecia en la siguiente grafica, la cual
muestra el nimero de publicaciones para los primeros cincuenta afios de trabajo con CBED:
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Los patrones CBED son conocidos también como patrones Kossel-Mollenstedt. En el
caso de que los discos del patrén se traslapen, se tendra un patrén Kossel. En este tipo de
patrones, asi como en los SAED, suelen aparecer lineas Kikuchi, las cuales se forman debido a
que dispersién inelastica, producida por los dtomos del cristal, puede ser difractada. Ademas,
otro tipo de detalles que aparecen en los patrones CBED son, principalmente, bandas de
Kikuchi, zonas de Laue, lineas de Gjonnes-Moodie (lineas de extincién dinamica), franjas de
espesor y lineas HOLZ (Higher Order Laue Zones). Estas caracteristicas, presentes en los
patrones de haz comvergente, serin visibles solo para determinadas caracteristicas de las




muestras y bajo ciertas condiciones experimentales. Asi, diferentes detalles en el patron CBED
son sensibles a diferentes parametros del cristal, por ejemplo, la intensidad de las lineas HOLZ y
las reflexiones mas externas son mas sensibles a las posiciones atomicas y a factores de
temperatura (factor de Debye-Waller), mientras que las reflexiones mas internas, lo son a efectos
de enlace, en tanto que la posicion de las lineas HOLZ, lo es a los parametros de red.

Un area de investigacion en la actualidad es el desarrollo de nuevos materiales, con la
cunal se trata de comprender y predecir sus propiedades en términos de mecanismos atémicos. Es
aqui donde CBED, ademas de HREM, contribuyen al estudio de materiales, dando informacion
cristalografica a una escala atomica.

Dado que este trabajo de tesis trata sobre el estudio de estructuras cristalinas por
diversas técnicas de Microscopia Electronica de Transmision (TEM), se ha decidido dedicar el
primer capitulo de la tesis a la discusién de los conceptos fundamentales de la Cristalografia, los
cuales son introducidos generalmente en los cursos de Fisica del Estado Solido. En é€l, se hablara
del concepto de red reciproca y de la ley de Bragg, temas de gran importancia por su utilidad en
la comprension del fenémeno de difraccién. En este capitulo se trata también, la nomenclatura
que habra de utilizarse en los capitulos siguientes.

En el capitulo dos se describen los métodos de crecimiento, y el procedimiento
experimental utilizado para obtener las muestras de los sulfuros metalicos estudiados en esta
tesis. Ademas, se mencionan las caracteristicas estructurales, propiedades fisicas y aplicaciones
de estos materiales.

El capitulo tres constituye la base para este trabajo. En €l se habla de TEM, la cual nos
permite identificar fases cristalinas en regiones sumamente pequefias (del orden de micras). En
este capitulo se describe la formacion de patrones de difraccion e imagenes por medio de la
Optica Geométrica, asi como la fundamentacion matematica, via las teorias cinemaitica vy
dinamica de la difraccion, las cuales explican los principales detalles observados en micrografias
como las presentadas en nuestro trabajo. También se explican las caracteristicas e importancia de
los patrones obtenidos al aplicar la Transformada de Fourier a una imagen obtenida por HREM.

Con lo tratado en el capitulo tres, se tienen las bases para abordar la tematica del capitulo
cuatro, a saber, CBED. Aqui se explica como se forma este tipo de patrones de difraccion via la
Optica Geométrica, qué caracteristicas presentan y qué tipo de informacion estructural puede
conocerse a partir de los detalies que aparecen en ellos. Ademais, se explica el camino a seguir
para obtener informacion sobre simetrias, distancias en espacio reciproco, etc.

El capitulo cinco trata sobre la simulacion de imagenes. Aqui se mencionan los métodos
de calculo de imagenes, y los parametros que intervienen en una simulacion de imagenes de alta
resolucion y de patrones CBED. Se presentan las simulaciones por computadora de nuestros
sulfuros, para mostrar las diferencias que presentan al cambiar las condiciones en que fueron




obtenidas. Diferentes programas de cémputo se han utilizado para mostrar el alcance y las
limitaciones que presenta cada uno de ellos.

En el capitulo seis se describe el procedimiento experimental, tanto de la preparacion de
muestras como de la operacion del ME, y se presentan los resultados que permitieron
caracterizar microestructuralmente los sulfuros metalicos analizados en este trabajo. Los
resuttados obtenidos proviemen del empleo de diversas técmicas, tales como la microscopia
electronica de alta resolucién y la difraccién electronica, tanto de area selecta como por haz
convergente, entre otras. Aqui se presentan las fotografias que permitieron obtener informacion
cristalogrifica de nuestros materiales. Ademis, se presentan algunas fotografias “erroneas” para
indicar 1o que no se debe hacer, y evitar asi, errores de interpretacion, los cuales podrian
llevarnos a resultados incorrectos.

En el capitulo siete se hace una discusion del trabajo de tesis y se exponmen las
conclusiones a las que se llegaron, después de haber estudiado, tanto tedérica como
experimentalmente, la microestructura del In;ZnS, y MoS; por diversas técnicas de TEM.
También, se dan algunos comentarios y sugerencias para quien esté interesado en comenzar o
continuar con estudios similares a los presentados en esta tesis.

En el apéndice A se presentan las siglas (en inglés) usadas a lo largo de este trabajo, asi
como una pequeiia descripcién de los aspectos mas importantes que éstas denotan. El apéndice
B contiene la informacién que se proporciona em las tarjetas JCPDS correspondientes a los
sulfuros aqui estudiados. En el apéndice C se dan las relaciones para obtener informacién en
espacio reciproco de algunos sistemas cristalinos.

Las referencias se presentan al final del trabajo, y estin agrupadas por capitulo para
facilitar su localizacion.



CAPITULO 1

FUNDAMENTOS DE
CRISTALOGRAFIA




1.1. Elementos de Cristalografia

Dado que el tema central de este trabajo es sobre el analisis estructural de algunos
sulfuros, consideramos importante dedicar este primer capitulo para tratar los conceptos, ideas y
notacién mas usados en Cristalografia, los cuales habrén de ser utilizados en los capitulos
siguientes.

Es bien sabido que la clasificacion de los materiales en cristalinos y no cristalinos (o
amorfos) se da en base al ordenamiento que presentan los dtomos que constituyen al material.
Mientras mayor sea ¢l ordenamiento atomice en un material, mayor serd su cristalinidad. En los
solidos no cristalinos se puede hablar de order, pero sélo a corto alcance, mientras que en un
cristal, ademas debe existir orden a largo alcance.

Pero veamos con mas detenimiento lo que se entiende por un cristall?. Para ello
necesitamos hablar primero sobre lo que es una red, el cual es un concepto matematico que
indica un conjunto infinito de puntos distribuidos de tal forma que cada uno de ellos tiene
alrededores idénticos. Para entender este concepto de red, imaginemos que pudiésemos pararnos
en un punto cualesquiera y ver siempre hacia una misma direccién, después, nos movemos a otro
punto y no nos podriamos dar cuenta de que hubo us cambio de posicion, ya que se veria
exactamente lo mismo que se veia en el otro punto.

En 1848, Bravais se dio cuenta de que existen inicamente 14 formas de colocar puntos
en ®* que cumplan con la condicién de alrededores idénticos, por lo que son conocidas en
Cristalografia como redes de Bravais®, las cuales se muestran en la figura 1.1. Ahora bien, si a
cada punto de la red le asignamos uno o varios atomos (o moléculas), lo cual habra de constituir
una base, entonces tendremos ya un concepto fisico para indicar la periodicidad que presentan
los dtomos en una gran cantidad de materiales; a esto se le conoce como cristal o estructura
cristalina, es decir:

CRISTAL = RED + BASE

La red definida para una estructura cristalina dada es la red directa, la cual se define en
términos de un conjunto de vectores base, llamados ejes cristalogrificos, a saber, a, b, ¢. Las
direcciones de estos vectores coinciden con el sistema de coordenadas elegido para el sistema
cristalino particular, y la magnitud de cada uno de ellos es proporcional a la distancia
traslacional que se repite a lo largo del eje apropiado. Asi, cualquier punto en la red directa
puede ser representado por (ua,vb,wc), donde u, v y w son enteros.

© Una de las tareas para efectuar el analisis estructural de los suifuros In,ZnS, y MoS,, fue determinar el tipo de red de

Bravais al que pertenecen. Se encontré que corresponden a una red hexagonal, segin se desprende de los resultados
presentados en el capitulo 6.




Los vectores a, b, ¢, conforman la celda unitaria del cristal, la cual es la porcién mas
pequena del cristal que contiene toda la simetria de éste, y que al desplazarla a lo largo de los
ejes que contienen a los vectores base, se llena el espacio para reproducir el cristal; 1a celda
unitaria sera primitiva si ésta contiene un sélo punto de red.
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Fig. 1.1. Las 14 redes de Bravais y el sistema cristalino al que pertenecen.

Considerando que el j-ésimo 4tomo dentro de la celda unitaria tieme coordenadas
(X;,¥;,Z), se puede calcular el factor de estructura F(6) de la celda unitaria a partir de la siguiente
expresion:

F(B) — ijCZﬁ(hxj+kyj+Izj)
j

donde f; = f(0) es la amplitud de dispersién atomica, la cual indica qué tanto dispersa el j-ésimo
atomo y esta dada por:
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f(e)= 22 (;15) (Z-1y)

aqui, ¢l primer término representa la dispersion Rutherford por parte del nicleo atomico, y ¢l
segundo representa la dispersion por parte de la nube electronica; f;, denota el factor de
dispersién para rayos X. La determinacién del factor de estructura es muy importante pues
permite calcular la intensidad de cierta reflexion, ésto debido a que la intensidad es proporcional
al cuadrado de F(0); luego, comparando la intensidad teérica con la observada en un
experimento de difraccién, se puede saber, en principio, si el modelo estructural considerado en
la celda unitaria es el correcto.

Los planos de red son planos paralelos equidistanfes en el cristal. Estos planos de red
pueden ser caracterizados por los lamados indices de Miller. Dado que estos indices son de uso
comin en TEM, conviene explicar como se asignan éstos para representar una familia de planos
cristalinos.

Un plano cristalino puede ser definido por la interseccién del plano con los ejes
coordenados. La distancia desde el origen al punto de interseccion enm cada eje, puede ser
representada por m;, m,, m;; al tomar los reciprocos de estos valores, podemos multiplicar cada
uno de ellos por el mcd, to cual nos dara tres nimeros enteros que guardan la misma relacion
que m;, m;, m;. A los 3 enteros asi determinados, se les conoce como indices de Miller y se
representan con las letrash, ky 1

El e¢je de zona [uvw] nos indica la direccién que resulta de la interseccién de planos con
diferentes indices de Miller, o sea, que el eje correspondiente a la direccion [uvw] esta contenido
tinicamente en los planos (hkl) que cumplan la relacion: hu + kv + 1w = 0.

Es importante mencionar la convencion™ que existe para conocer los diferentes usos que
se les da a los indices de Miller (h, ky1),yau, vyw:

a) (hkl) indica un conjunto particular de planos cristalinos.

b) {hkl} indica una familia de planos cristalograficamente equivalentes.@

¢) [uvw] indica una direccion cristalografica particular.

d) <uvw> indica una familia de direcciones cristalograficamente equivalentes.

e) hkl indica la reflexion desde un conjunto de planos. También representa las coordenadas de
un punto de red reciproca.

° Un conjunto de planos son cristalograficamente equivalentes si al aplicarles las mismas operaciones de simetria, no
hay manera de distinguirlos.




Para indicar un signo negativo en algin indice, se acostumbra poner una rayita encima de
él. En el caso de direcciones, los indices no necesariamente son enteros. Por otro lado, si el
sistema cristalino es hexagonal, es necesario usar cuatro indices de Miller en vez de tres; ahora
tendremos (hkil), donde el tercer indice esi= - (h + k).

1.2. Simetrias cristalinas

Cuando se desea caracterizar estructuralmente un material cristalino, no basta conocer,
ademas del tipo y proporcion de elementos presentes, los parimetros de red y el tipo de red de
Bravais dnicamente, sino se debe especificar el grupo espacial al que pertenece, lo cual significa
que debemos conocer las propiedades de simetria que presentan los dtomos en la celda unitaria.

Si un punto se encuentra en la posicién (x,y,z) de la celda unitaria, entonces por la
simetria de la celda unitaria tendremos otro punto en la posicién (x',y',z'). Este tipo de puntos, es
decir, aquellos relacionados por operaciones de simetria, se conocen como puntos equivalentes.

Los simbolos para indicar simetrias estin basados en los 32 grupos puntuates®, y surgen
de las varias formas en las cuales puntos equivalentes pueden ser arreglados con respecto a un
punto de referencia. Ademas, estos simbolos son muy importantes para representar las simetrias
presentes en los patrones de haz convergente y entender las tablas de Buxton, segiin se vera en
la seccion 4.2.2. El grupo puntual es un atributo importante de un cristal especifico ya que
controla 1a forma de un cristal facetado y muchas de sus propiedades fisicas, por ejemplo,
médulo eldstico, expansion térmica, resistencia eléctrica, etc..

Los elementos de simetria macroscopicos son elementos relacionados a puntos y son de
naturaleza bidimensional. Estos elementos de simetria son un plano espejo (denotado por m) y
los ejes de rotacion (denotados por n). El plano espejo es un plano de simetria pues indica que el
arreglo que hay enfrente de él, existe también detras de él, mostrando en ambos casos, la misma
simetria. Un eje de rotacion de orden n, nos indica que al rotar la red 360%n, obtendremos el
mismo arreglo de puntos en la red que el que habia antes de rotarla. En una estructura cristalina,
los ejes que se pueden tener son: 1, 2, 3, 4, 6.2 Otros elementos de simetria son:

a) el centro de inversién, el cual indica que cada punto de red que se encuentre en cierta
posicién, es movido a través de un punto central al lado opuesto generando un punto
equivalente. Esto equivale a una rotacién de orden 2 seguida de una reflexion en el plano
perpendicular al eje de rotacion.

b) la rotacion-inversion, la cual consiste en una rotacién seguida de una inversion o una
inversion seguida de una rotacion. Un eje de rotacion-inversion se denota con una rayita encima
del namero que indica el orden de la rotacion.

© Sélo en los cuasicristales es posible un eje de rotacion de orden 5.




¢) la rotacién-inversion 2, la cual es equivalente a una reflexion.

Combinando los elementos de simetria anteriores, es posible generar los 32 grupos
puntuales. Para conocer los simbolos de los 32 grupos puntuales, asi como la relacién entre los
diferentes simbolos (Internacional, Schoenflies, etc.) usados para denotarlos, se puede consultar
el libro de Jackson!*),

Los elementos de simetria son definidos en términos de puntos y manipulaciones de éstos.
Cuando la simetria del arreglo de atomos en una red es considerada, el arreglo de elementos de
simetria sobre una red espacial es lamado un grupo espacial. En otras palabras, la combinacién
de las 14 redes de Bravais y los 32 grupos puntuales da origen a los 230 grupos espaciales.
Luego, para indicar la simetria de cualesquier material cristalino, debemos decir a cual de los 32
grupos puntuales y a cual de los 230 grupos espacialeso, pertenece el material.

Es conveniente aclarar lo que un simbolo de simetria representa, es decir, qué tipo de
simetria nos indica. Por ejemplo, 2mm puede tener diferentes interpretaciones, ya que: 2mm es
uno de los grupos de difraccién, 2mm es uno de los grupos de difraccion de proyeccién, 2mm es
uno de los grupos puntuales, etc.. En cada caso el simbolo es el mismo, pero ¢l significado es
diferente ya que se esta haciendo referencia a una simetria diferente. Ya que se trabajara con
cristales que pertenecen al sistema hexagonal, cuando se diga que el grupo de difraccion es
6mm, significa que se tendra un eje de rotacion de orden 6 si se observa la red en la direccion
[0001], y habran dos planos espejo perpendiculares entre si. En el caso de grupos puntuales, si
se tiene 6/m, significa que hay un plano de simetria perpendicular al eje 6; si se tuviera 6m,
significa que se tendria ur plano de simetria conteniendo al eje de orden 6.

Un cristal centrosimétrico es aquel que tiene un centro de simetria. En este caso, al elegir
un vértice (como origen) de una celda unitaria, debe cumplirse que a un atomo de cierto
elemento en la posicion r, le corresponda otro del mismo tipo en la posicidn -r. Una propiedad
importante de un cristal centrosimétrico es que su factor de estructura es un numero real. Un
cristal no centrosimétrico, sera aquel que no presente un centro de simetria. Los grupos
puntuales junto con un centro de simetria son conocidos como grupos de Laue.

® En la referencia 3 de este capitulo se da una descripcién muy completa de las caracteristicas de cada uno de los 230
grupos espaciales.




1.3. Estructuras especiales

Cuando se desea crecer un material cristalino, la probabilidad de que éste sea 100 %
cristalino es practicamente nula, debido a que pueden crearse defectos o quedar impurezas en él.
Esto lleva a la necesidad de conocer el tipo de defectos, o nuevas estructuras que puedan
formarse en los materiales, ya que esto permitird entender el tipo de propiedades fisicas y
quimicas que ellos presenten, y por lo tanto, las aplicaciones que puedan temer. Algunas
caracteristicas estructurales que suelen presentarse en materiales que crecen en forma de capas,
como los sulfuros aqui estudiados, son las fallas de apilamiento, las cuales consisten en el
rompimiento de 1a secuencia de apilamiento de capas atomicas; por ejemplo, si tenemos una capa
A vy otra B, la secuencia ABABAB... nos indicaria un crecimiento homogéneo del cristal, sin
embargo, si se tuviera una secuencia ABABBAB... se tendria una falla de apilamiento en el
cristal. Otro tipo de estructuras son los politipos, que por su importancia y frecuencia de
aparicion seran abordados en la préxima seccion.

1.3.1. Politipismo

El politipismo surge a través de las diferentes formas de apilar unidades compatibles, las
cuales en el caso de materiales politipicos simples, consisten de capas hexagonales. La
compatibilidad de las capas conduce a diferentes variantes de apilamiento, lo cual causa
diferentes modificaciones estructurales (politipos) en el material, es decir, un politipo es una
secuencia de apilamiento de capas atomicas, la cual se repite periddicamente en el material.

Inicialmente, como s6lo se conocian pocos politipos en materiales cristalinos, se
considerd al politipismo como un fenémeno excepcional, sin embargo, desde la década pasada se
ha incrementado la evidencia de politipos en materiales. El niimero de sustancias politipicas y la
variedad de tipos estructurales en las cuales se han observado politipos, se ha ido incrementando
y parece ser ilimitado.

Varios modelos han sido sugeridos para explicar la naturaleza y el origen del
politipismo®!. La mayoria de ellos asumen completa compatibilidad de las unidades estructurales:
las capas preservan su estructura en todas las secuencias de apilamiento y, como consecuencia
de esta suposicién, el periodo de traslacion a lo largo de la direccion de apilamiento es un
multiplo de cierta unidad, a saber, la distancia entre capas. En este modelo se considera que los
stomos dentro de una sola capa unidad tienen alrededores idémticos y también que
coordinaciones de segundo orden 6 superior de los itomos no dependen de la estructura
cualquiera que sea el apilamiento de capas. En tal modelo idealizado de estructuras politipicas, la
variacién de energia reticular para politipos deberia ser extremadamente pequefia, si es que la
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hay. En este modelo ninguna explicacién simple puede ser dada para la formacion de politipos y
para la estabilidad de la estructura basada en la variacién de energia reticular.

Varios modelos sobre politipismo han sido propuestos para justificar el modelo
puramente geométrico de politipos. Primero, Jagodzinsky mostro', usando termodinamica del
equilibrio, que hay algunas variantes especificas de apilamiento: las variantes completamente
ordenadas y aleatoriamente desordenadas son consideradas para estabilizar la entropia. Esto da
una base termodinamica razonable para el politipismo pero este modelo de entropia no puede
predecir cuando un material dado formari una 6 cierto numero de estructuras politipicas. El
modelo tampoco describe la estabilidad relativa de las estructuras observadas. Otra explicacion
sugerida para el politipismo, esta basada en un modelo puramente geométrico del mecanismo de
dislocacién de tomnillo del crecimiento cristalino’®. De heého, este modelo puede explicar como
se forman las secuencias de apilamiento, pero no explica 1a naturaleza del fenémeno ni tampoco
porqué unicamente ocurre en algunos cristales isotipicos.

Los politipos se denotan normalmente, de acuerdo a la notacion de Ramsdell, por nS,
donde n indica el nimero de capas atéomicas a lo largo de cierta direccion en una celda unitaria y
S representa el sistema cristalino (por ejemplo, T para el trigonal, H para el hexagonal 6 R para
el romboedral) al que pertenece el politipo. En el caso de los politipos 2H y 4H, una tercer letra,
a, b, ¢, etc., es usada para denotar distintas estructuras con secuencias de apilamiento diferente.

El enlace entre dtomos dentro de una capa es fuerte (enlace tipo covalente), mientras que
el enlace entre capas es débil (enlace tipo Van Der Waals). Por consiguiente, materiales
estructurados en capas pueden ser ficilmente adelgazados en ¢l plano basal para dar laminillas

muy delgadas, las cuales son adecuadas para su observacion por Microscopia Electrénica de
Transmision.

1.4. El concepto de red reciproca

Con el fin de facilitar el estudio de estructuras cristalinas, y sobre todo, la interpretaciéon
de los patrones de difraccion electrénica, se ha desarrollado el concepto matematico de espacio
reciproco, el cual se conocia ya en Algebra Lineal como espacio dual.

Para una red directa definida por los vectores a= a,, b= a; y ¢= a3, es posible representar
cualesquier vector en esta red por:

R =n,a; + n,a; + nzas

donde ny, n; y n3 son enteros.

Se puede construir una red diferente, a partir de la red directa, usando los vectores a;*,
a,*, a;*, vy los enteros h, k, 1, tal que:
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R* = ha;* + ka,* + las*

El conjunto a;*, a,*, a;* constituye la base de una red reciproca para el conjunto a,, a,
a3 si se cumple que a; - a;* = §;;, lo cual nos conduce 2 las siguientes relaciones®:

a* =(a:x az)/V a* = (azx a))/'V a*=(axa)v ... (1.1)

donde V = a; - (a; X a;) es el volumen de la celda unitaria. Este tipo de relaciones nos permite
construir la red reciproca de cualesquier red de Bravais o defecto cristalino; por ejemplo, la red
reciproca de un espacio constituido por celdas unitarias tipo FCC (ciibica centrada en las caras),
nos daria un espacio reciproco conformado por celdas unitarias tipo BCC (ciibica centrada en el
cuerpo), y viceversa. Actualmente este tipo de tareas se simplifica enormemente con el uso de
software, por ejemplo, del programa CaRINe!” utilizado por nosotros. Las unidades en espacio
reciproco son las inversas de las utilizadas en espacio directo. Asi, si el parametro de red de
algin cristal esta dado en A, el parimetro de red en espacio reciproco estara dado en Al

Dos propiedades fundamentales de la red reciproca, las cuales pueden ser demostradas
facilmente'®), son las siguientes:

a) Todo vector g de red reciproca de coordenadas hkl, es perpendicular a la familia de planos
(hkl) de la red directa cuyos indices de Miller son precisamente los enteros h, k, 1.

b) El médulo de un vector gmq de red reciproca es inversamente proporcional a Ia distancia
interplanar dy.

Cuando los electrones con vector de onda k, inciden sobre un cristal, los electrones
difractados podran ser observados tinicamente en direcciones dadas por los vectores de onda k
que cumplan con la ley de Bragg:

k=k,+g ... (1.2)

donde g es un vector de la red reciproca del cristal. Si |k| = |k, |, entonces los electrones son
dispersados elisticamente, lo cual impone una restriccion a los valores que el angulo de
dispersion puede tomar. Si 26 es el angulo entre k, y k, entonces:

lgl =2|kolsen(®) ... (1.3)

© En algunos textos de Fisica del Estado Solido aparece un factor de 27 en las relaciones dadas en (1.1), lo cual se hace
para relacionar el vector de onda y la red reciproca. Asi, nosotros consideraremos k = 1/, en vez de k= 2n/A.

12




lo cual es simplemente una consecuencia del principio de conservacion de la energia. Con esto,
la ecuacion (1.3) puede ser expresada geométricamente mediante la construccién de la esfera de
Ewald, la cual consiste en dibujar k, de tal manera que uno de sus extremos toque un punto O de
la red reciproca, el cual se elige como origen. Asi, una esfera de radio |Kk,| es dibujada haciendo
que su centro coincida con el otro extremo C del vector de onda incidente k,. La condicidn para
que exista difraccién se satisface cuando la esfera intersecta algiin otro punto G de la red
reciproca dado por g. La onda difractada esta dada entonces, por k, + g, tal y como se muestra
en la figura 1.2.

Una propiedad importante del punto C es que éste pertenece a una frontera de la zona de
Brillouin, la cual es el bisector perpendicular de g, y su utilidad en la comprension de las
propiedades eléctricas y electronicas de los materiales es de gran importancia.

C

Fig. 1.2. Construccion de la esfera de Ewald para interpretar geométricamente
la ley de Bragg.

Para el caso de electrones sometidos a un voltaje de 100 kV, la magnitud del vector de
onda incidente es de aproximadamente 27 A, lo cual es bastante grande comparado con el
espaciamiento en red reciproca, el cual es de algunas décimas de A, Como resultado se tiene
una esfera de Ewald grande y un angulo de Bragg pequefio. En este caso, se puede considerar
que la curvatura en la vecindad de OG es muy pequefia. Cuando se desprecia la curvatura de la
esfera, la seccion a través de OG puede considerarse como plana; a ésto se le conoce como
Aproximacién de Proyeccién o de Capa Cero. Sin embargo, si se considera la curvatura de la
esfera, se tendra que considerar la cantidad S,, llamada error de excitacion, si es que deseamos
que se siga cumpliendo la ley de Bragg. En este caso, la ecuacion (1.2) quedara como:
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k=k,tg+8S,

En la ecuacién (3.10) se da una expresién para determinar la magnitud del error de
excitacién S,. Mientras mayor sea esta magnitud, menor seré la intensidad de Ia reflexion g.°

De acuerdo a la figura 1.2, el eje de zona perteneciente a los planos cristalinos que
generan el plano de red reciproca indicado, seria aquel que coincida con el vector de onda que
pase por el origen, es decir, aquel que sea perpendicular a dicho plano de red reciproca. En la
seccion 3.2.1 se indicara como determinar [uvw].

© Esto se puede observar en un patrén de difraccién electronica (PD) tipico, ya que mientras mas alejadas estén las
reflexiones del centro del PD, éstas serdn cada vez menos intensas, lo cual era de esperarse, ya que a medida que uno se

aleja del centro O de la figura 1.2, la esfera de Ewald dejara de intersectar mas puntos de red reciproca, haciendo que
1a excitacién de las reflexiones en el PD sea cada vez mas débil.
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CAPITULO 11
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2.1. Obtencién del In,ZnS, por transporte quimico

En 1950, Hahn sintetizé por primera vez calcogenuros ternariost', es decir, compuestos
del tipo ITb-ITIb,-VIb,, tal como el In,ZnS,. El calenté la mezcla de los compuestos IIb-VIb y
IIIb,-VIbs 2 una razén molar igual en alto vacio, y obtuvo muestras en polvo de compuestos
ITb-11Tb,-VIbs.

Las muestras del In,ZnS, fueron obtenidas empleando el método de reacciones por
transporte quimico (también conocido como transporte en la fase de vapor) desarrollado por
Schifer'?. Para crecer estas muestras se siguié el mismo procedimiento utilizado por Nitsche®™
quien crecié por primera vez en 1960, monocristales de In;ZnS; a partir de una mezcla
estequiométrica de In,S; y ZnS en un gradiente de temperaturas de 1000 °C a 700 °C,
empleando yodo como agente de transporte.

La muestra de In.S;, como uno de los materiales de partida, fue preparada pasando HS a
través de una solucién de InCls, la cual habia sido preparada disolviendo indio metalico de alta
pureza en una solucién de HCL Las muestras en polvo de InoS; y ZnS fueron mezcladas a una
razén molar igual, y la mezcla de aproximadamente 5 g fue colocada en un extremo de un tubo
de cuarzo de 2 cm de didmetro y 15 cm de largo. Después se afiadié gas yodo en una cantidad de
5 mg/cmt’ y el tubo fue evacuado y sellado. Para evitar la volatizacion del yodo, el tubo fue
enfriado con aire liquido durante la evacuacién. El tubo sellado fue colocado en un homno,
lograndose tener dos zonas de temperatura diferente colocando una pared diatérmica a la mitad
del tubo. Las temperaturas de reaccion fueron las mismas usadas por Nitsche, es decir, T,= 750
°C y To= 700 °C. El tubo fue mantenido a estas temperaturas por 100 horas después de
calentarlo uniformemente durante 12 horas a 1000 °C. Las reacciones quimicas que se supone
ocurren durante el proceso de calentamiento son:

ZnS + In,S; + 41, = Zal; + 2Inl; + 28,
Znl; + 2Inl; + 285 = ZnIn, Sy + 41

Las muestras del In,ZnS, asi crecidas, son en forma de hojuelas delgadas planas de color
amarillo, las cuales son relativamente fragiles. En la figura 2.1 se presenta una micrografia
obtenida por Microscopia Electrénica de Barrido en la que se manifiesta el crecimiento laminar
del sulfuro. Lo que interesa al realizar estudios por Microscopia Electronica de Transmision es
tener aisladas las laminillas del material; en la seccion 6.1.1 se describe el procedimiento
empleado para tal fin.
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Fig. 2.1. Imagen del In,ZnS, obtenida por Microscopia Electronica de Barrido
en la que se aprecia claramente su estructura laminar.

2.2. Propiedades fisicas del In,ZnS,

El In,ZnS, es un semiconductor tipo n que presenta un ancho de banda minimo™ de 2.86
eV. La densidad picnométrica de este material®™ es de 4.38 g/cm®.®

Estudios por espectroscopias Raman ¢ infrarroja en el In,ZnS,, han sido bien estudiadas
desde la década de los setenta'®”). Los cristales de In,ZnS, son luminiscentes; se ven de color
rojo cuando se excitan con luz ultravioleta’®. El estudio de este sulfuro es de gran importancia
pues ha existido gran interés en él debido a sus posibles aplicaciones en Optica No Lineal®. Este
sulfuro tiene buenas propiedades de fotoconductividad" y otros efectos interesantes tales como
el almacenamiento de carga'''.

La resistividad eléctrica aumenta si disminuye la temperatura de crecimiento del
material'2. Valores dptimos de 10" Qcm fueron obtenidos para cristales crecidos alrededor de
700 °C. La conductividad eléctrica medida a lo largo del eje ¢ y perpendicular a él, es altamente
anisotropica. Esto se debe no solo a la anisotropia en la estructura cristalina, sino a la existencia

de fallas de composicién[13] en la estructura del In,ZnS,.

® Bianchetti' da un valor diferente de Ia densidad. El reporta 4.83 g/cm’, a pesar de que al dar este valor, cita la
referencia de Lappe'®..
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2.3. Caracteristicas estructurales del In,ZnS,

En la década pasada se publicaron varios articulos sobre el In,ZnS,, tanto tedricos como
experimentales. A pesar de eso, se han encontrado serias diferencias en varios experimentos’
1l pnor ejemplo, en valores de resistividad dc, lo cual puede deberse a que las condiciones
experimentales no fueron las mismas (ya que no reportan las condiciones de humedad, el efecto
de 1a luz o la posible reaccién del material con los electrodos). Sin embargo, nosotros creemos
que debido a que en el sistema ZnS-In,S; pueden formarse diversos po]itipos["], entonces la
microestructura del material puede ser diferente, y esto sera fundamental en las propiedades y
comportamiento que este semiconductor presente. De aqui la importancia que tiene el estudio de
politipos en el sulfuro InoZnS..

Ademis de los estndios tedricos sobre politipismo en el compuesto ternario InzZnS,, en
la literatura se reportan algunos estudios experimentales para estudiar la microestructura del
material, principalmente por técnicas de difraccién de rayos X. Asi, una contribucién de nuestro
trabajo, sera la identificacion de politipos por diversas técnicas de Microscopia Electrénica de
Transmisién en el In,ZnS,, la cual se presenta en la seccién 6.2.2 de este trabajo.

Ha sido reportado que el In,ZnS, tiene una celda unitaria hexagonal con parametros de
red a = 3.85 A y ¢ = 37.0 A; sin embargo, el valor de ¢ no ha sido bien establecido, ya que
algunos autores reportan diferentes valores en este parametro de red: ¢ = 37.06 Al ¢ =369
Al ¢ = 37.02 A", Este material cristaliza en forma de capas apiladas a lo largo del ¢je ¢,
siendo frecuente que durante su crecimiento se presenten secuencias de apilamiento de capas
atdmicas en diferente orden, es decir, existen diferentes politipos en la estructura del material.
Entonces, cada politipo exhibird una simetria cristalina diferente, dando origen a diferentes
grupos espaciales. En la tabla 2.1 se mmestran los politipos observados'”! en la fase ternaria
Zn,In;S;3+m. En esta tabla aparecen las variables Z y N, las cuales conviene explicar.

Cuando se mezclan mZnS e In,S; se forman las fases de composicion mZnS:In,S; =
Zn,In;85 (m = 1, 2, 3, ...). Para la misma m de la correspondiente fase, diferentes estructuras
cristalinas son posibles. Ellas contienen algin nimero entero de unidades formulares Z = 1, 2, 3,
... . El nimero de capas de dtomos S en la celda unitaria de tal estructura e N = Z(3 + m).
Asi, dependiendo del valor de m y Z, estructuras unicamente con un nimero definido de capas
de atomos S son posibles. Tales estructuras forman las familias de politipos de la fase dada
Zn,In,S34m, las cuales difieren en ¢l nimero de empaquetamientos Z para la misma composicién.
En este caso, es decir, cuando Z varia, los politipos se caracterizan por el parametro de red c.

Luego, una caracterizacién cristalografica completa de este sulfuro, deberdi mcluir,
ademis de la determinacion de los parametros de red, del grupo puntual y grupo espacial, la
identificacién de los politipos que se hayan formado. Todo esto se tratara en el capitulo seis.
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Tabla 2.1. Politipos observados en el compuesto ZnxInzSz.m.

Dimensiones de Ia Grupo
Numero Fases Z celda unitaria: N espacial
a(A) c(A)

1 ZnIn,S, (I) 1 3.85 12.34 4 P3ml

2 ZnlIn,S, (I)a 2 3.85 24 68 8

3 ZnIn,S,(IDb 2 3.85 24 .68 8

4 ZnIn,S, (I)a 3 3.85 37.02 12 R3m (5)

5 ZnIn,S, (IMb 3 3.85 37.02 12

6 ZnIn,S, (IlT)c 3 3.85 37.02 12

7 ZnIn,S, (IV) 4 3.85 4936 16

8 ZnIn,S4 (V) 5 3.85 61.70 20

9 ZnIn, S, (VDa 6 3.85 74.04 24

10 ZnIn,S, (V)b 6 3.85 74.04 24

11 ZnIn, S, (Ve 6 3.85 74.04 24

12 ZnIn,S, XM)a 12 3.85 148.08 48

13 ZnIn,S, (XIDHb 12 3.85 148.08 48

14 ZnIn,S, (X1V) 14 3.85 172.76 56

15 ZnIn,S4(XXIV)a 24 3.85 296.16 96

16 ZnlIn,S,(XXIV)b 24 3.85 296.16 96

17 Zn,In,S; (IT) 2 3.85 30.85 10

18 Zn,In,S; (I)a 3 3.85 46.27 15 R3m (9)

19 Zn;In,Ss (II)b 3 3.85 46.27 15

20 Zn,In,Ss (VDa 6 385 02.55 36

21 Zn,In,Ss (V)b 6 385 92.55 36

22 Zn3In,S¢ (Da 1 3.85 18.50 6 P-3m1 (8)

23 Zn;In,S¢ (Db 1 385 18.50 6

Considerando las posiciones atomicas dadas por Lappe™), y que se presentan en la tabla
2.2, en la figura 2.2 se muestra la celda unitaria del In,ZnS, asi como su proyeccion sobre el
plano diagonal (110), la cual indica la secuencia de apilamiento de capas de dtomos S a lo largo
del eje ¢, es decir, se sigue la secuencia ABCACABCBCAB. La estructura cristalina de esta fase
se construye en base a un empaquetamiento hexagonal compacto de atomos S, en el cual los
atomos In ocupan los huecos tetraedrales y octaedrales, mientras que los dtomos Zn estdn
situados tnicamente en huecos tetraedrales. Con los valores dados en la tabla 2.2, se puede

comprobar que el In,ZnS, es un cristal no centrosimétrico.
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Fig. 2.2. (a) Celda unitaria del In,ZnS,, (b) su proyeccion en la direccion [110], mostrando
la secuencia de apilamieno ABCACABCBCAB de los atomos S a lo largo del eje ¢,
y (c) estructura en capas, vista a lo largo de la direccion [110], al considerar 4x4x1

ceidas unitarias del In,ZnS,.
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Tabla 2.2. Posiciones atomicas en ¢l In,ZnS,.

Indio (In) Azufre (S)
y z x y z

0 0 0.16 0 0 0.04

0 0 0.93 0 0 0.29

1/3 2/3 0.8267 0 0 0.45

1/3 2/3 0.5967 0 0 0.87
2/3 1/3 0.4933 1/3 2/3 0.7067
2/3 1/3 0.2633 1/3 2/3 0.9567
3 23 0.1167
Zine (Zn) 1/3 2/3 0.5367
x y z 2/3 1/3 0.3733
0 0 0.39 2/3 1/3 0.6233
1/3 2/3 0.0567 2/3 1/3 0.7833
2/3 1/3 0.7233 2/3 1/3 0.2033

2.4. Obtencion del MoS, por el método de transporte

Las muestras del MoS; (molibdenita) fueron obtenidas siguiendo el procedimiento
empleado por Pifia'"®. Se comenzd con MoS, comercial 99.99 % puro; mas tarde se uso Mo con
99.99 % de pureza, de Atomergic Chemetals Corp.. Como se queria crecer MoS; por el método
de transporte, se uso I; 99.5 % puro de Merck Products, como material de transporte. Los
elementos fueron mezclados en cantidades estequiométricas y mds tarde introducidos en
ampolletas de cuarzo. Se utilizaron dos ampolletas de diferentes tamafios, una de 2.25 c¢m de
diametro interior y 22 cm de longitud, y la otra con didmetro interno de 2.1 cm y 15 cm de
longitud. La cantidad de material preparado en la ampolleta grande fue de 7 g, mientras que para
la ampolleta chica se prepararon 2 g. Los resultados fueron los mismos en ambos casos.

Inicialmente, la ampolieta fue evacuada a una presion de 10° Torr y posteriormente
sellada. Se obtuvieron los mismos resultados al evacuar a 107 Torr usando una bomba difusora
o cuando se usé una bomba mecanica a 10 Torr, tan sélo llenando la ampolleta con gas argén y
evacuando nuevamente mas tarde a 10 Torr. Este proceso fue repetido varias veces con el fin
de reducir el oxigeno en la ampolleta, ya que se sabe que a altas temperaturas ¢l oxigeno se
combina con el molibdeno, generando oxidos cristalinos en forma de agujas, lo cual se trato de
evitar. Una vez que el material fue mezclado estequiométricamente en la ampolleta y el oxigeno
fue completamente evacuado, la ampolleta fue sellada. La mezcla fue agitada por algunos
minutos, esparcida horizontalmente en la ampolleta e introducida al horno.
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Un pequefio incremento en la temperatura es recomendado debido a la fuerte reaccion
exotérmica entre los elementos. Se aplicé un incremento de 50 °C/h hasta que 700 °C fueron
alcanzados. La mezcla tuvo que ser mantenida a esta temperatura por lo menos 72 horas, para
asegurarse que todo el material habia reaccionado”.

El disefio del horno es bastante simple. Incluye un tubo de cuarzo de 5 cm de didmetro
interior; alrededor de este tubo, se coloco una resistencia Kanthal.

Se obtuvo un polvo negro fino no cristalino, el cual fue usado como material de partida
para el crecimiento cristalino. Para crecer el Mo$S;, el material fue introducido en la ampolleta de
cuarzo evacuada y el proceso de crecimiento del cristal comenzo.

Lo que se observo, fie que cuando se utilizé6 MoS; amorfo como material de partida, no
hubo crecimiento cristalino; sin embargo, cuando se utilizé Mo y S como materiales de partida y
se prepararon como se indico arriba, si hubo crecimiento cristalino. E1 material obtenido es en
forma de “bulto” de color gris, conteniendo en su superficie secciones planas brillantes. En la
figura 2.3 se puede apreciar la morfologia de este sulfuro.

£
Fig. 2.3. Imagen del MoS$, obtenida por Microscopia Electronica de Barrido en la que
se aprecia una morfologia bastante uniforme de los cristales.

Con el fin de aseguramos de que no quedaran impurezas de I, en el MoS,, la muestra fue
analizada usando la técnica de EDS (Energy Dispersive X-ray Spectrometry), la cual se basa en
la deteccién de rayos X caracteristicos emitidos por la muestra, debido a la excitacion de ésta
por un haz de electrones. Esto es importante, ya que la presencia de I puede modificar su
estructura cristalina v cambiar sus propiedades. Un espectro representativo de la muestra se
presenta en la figura 2.4.
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Fig. 2.4. Espectro EDS de lg muestra del MoS;, el cual no revela la presencia de I,.

La muestra también fue analizada por difraccion de rayos X. Para ello, se usé la muestra
sin moler, lo cual sirvid para revelar que hubo un crecimiento preferencial en la direccion de los
planos (002), tal y como se aprecia en la figura 2.5. Asimismo, se aprecia la estrechez de los
picos debido a que el tamafio de grano no tiene importancia en este caso, pues se estudid un
monocristal; se observa también que no aparecen todos los picos correspondientes a la tarjeta
37-1492 de la JCPDS (ver apéndice B) que se toman como referencia en el difractograma,
debido a que al no moler la muestra, ésta no quedé policristalina y por lo tanto la altura de los
picos no coincide, mas si sus posiciones.
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Fig. 2.5. Difractograma de rayos X de la muestra del MoS,, el cual revela una alta
cristalinidad con crecimiento preferencial de los planos (002).
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2 5. Caracteristicas estructurales del MoS-

El MoS, presenta una estructura hexagonal en capas. Los parimetros de red son a =
3.1604 A y ¢ = 12.295 A. El volumen de la celda unitaria es de 106.37 A®. Los atomos se

. . . . . [
encuentran en las posiciones (consistentes con P63/mmc) siguientes :

Mo: H(1/3, 2/3, 1/4) S: H1/3, 2/3, u; 2/3, 1/3, u-1/2)

donde u = 0.629. Los 4tomos S rodean a los itomos metalicos que estan en las esquinas de
prismas trigonales equilateros rectos, los cuales comparten bordes verticales uno con otro para
construir capas perpendiculares al eje c. Los cristales de MoS, se construyen repitiendo las
capas unas encima de las otras de acuerdo a la forma de apilamiento del empaquetamiento
hexagonal compacto. En la figura 2.6 se muestra el apilamiento de celdas unitarias para mostrar
la estructura en capas del MoS,. La distancia entre capas de Mo es 6.41 A. La distancia S-S
entre capas dobles es 3.66 A, 1a cual es aproximadamente la suma radial de azufres idnicos. Las
otras separaciones S-S son mucho menores; los 4tomos S mas cercanos en un prisma trigonal
estin separados 2.98 A. La separacién Mo-S es 235 A. Todas estas distancias pueden ser
verificadas con el modelo estructural aqui considerado, usando el programa CaRIne!*'. La
formacion de politipos en este compuesto también es posible.

Fig. 2.6. (a) Esquema de la estructura en capas del MoS, al considerar 5x5x2 celdas unitanias, y
(b) 1a celda unitaria del MoS,. Ambos esquemas son vistos a lo largo de la direccion [110].

® £| libro de Wyckofi® reporta u+1/2 en la tercera coordenada del S, lo cual es incorrecto. Nosotros hemos utilizado

u-1/2, ya que para este valor, las proyecciones de S y Mo en la celda unitaria coinciden con las sefialadas por el mismo
autor.
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2.6. Aplicaciones del MoS,

El MoS$; ha sido ampliamente estudiado debido a sus aplicaciones en el area de Catalisis.
La reaccién catalitica mas importante en la que interviene el MoS; es la hidrodesulfuracién®*?%),
aunque otras reacciones son también importantes. Por ejemplo, es util para la hidrogenacién en
la recuperacion de aceites pesados comteniendo azufre. Otra area en la que el uso del MoS;
puede ser de interés, es en reacciones de metanaciént?’ >,

Los catalizadores de MoS;-alimina para hidrotratamiento son normalmente promovidos
con Co 0 Ni. Se dice que la fase mixta Co:Mo:S 6 Ni:Mo:S es la fase activa, aunque la
estructura superficial no ha sido bien comprendidal®’>*. Los catalizadores de MoS;-silice
actualmente siguen siendo objeto de estudio.

La orientacién de las particulas de sulfuros metalicos sobre el soporte podria ser también
crucial en las propiedades cataliticas™. Asi, un conocimiento preciso del crecimiento cristalino

del MoS$; es sumamente necesario"c ).
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CAPITULO lII

PRINCIPIOS DE
MICROSCOPI1A
ELECTRONICA




3.1. Teorias de 1a difraccion electronica

Cuando se habla de Microscopia Electronica, uno siempre piensa en que se trata de una
técnica que permite aumentar el tamafio de cuerpos microscopicos y ver sus detalles en una
micrografia obtenida en un microscopio electronico de transmision (ME). Sin embargo, la
interpretacién de fotografias obtenidas por Microscopia Electronica de Transmision (TEM) no
es tan simple, ya que se requiere de experiencia visual y sobre todo, de un conocimiento de las
teorias sobre la formacion de imagenes.

Sabiendo que una imagen es una distribucion de intensidades, lo que debemos entender es
como y porqué se forman diferentes distribuciones de intensidades para dar diferentes contrastes
en una imagen. Existen diferentes teorias para entender la fisica de la formacion de imagenes,
algunas de las cuales seran tratadas mas adelante; sin embargo, todas ellas pueden ser agrupadas
en dos grandes teorias: la Teoria Cinematica y la Teoria Dinamica.

3.1.1. Teoria Cinemaitica

Al considerar la interaccion entre el haz de electrones y la muestra cristalina, lo que uno
desea conocer es la variacion que sufre la funcién de onda asociada a los electrones incidentes
cuando éstos atraviesan la muestra difractante. Esto en principio, se logra resolviendo la
ecuacion de Schrodinger, y para tal fin, deben hacerse una serie de aproximaciones para
simplificar el problema y obtener soluciones lo mas exactas posibles.

La primera aproximacion, conocida como la Teoria Cinemitica de la difraccion, fue
propuesta por Hirsch!'! en 1960. En esta teoria, se supone que la intensidad del haz transmitido®
es mucho mayor que la del haz difractado, y que no hay interaccién entre estos haces.

Representando al material cristalino por un potencial V(r), la funcién de onda y de un
electron que se mueve dentro del cristal con energia eE, satisfard la ecuacion de Schrodinger:

—h? ]
g;tz—mv2—eV(r)J\u= eEy ... (31)

donde b es la constante de Planck, E es el voltaje de aceleracion, m es la masa del electrén y ¢ es
su carga.

® Es comiin en Microscopia Electronica, llamar haz transmitido al haz que no sufre desviacion del eje éptico cuando
atraviesa la muestra, sin embargo, creemos que es mas conveniente llamarlo haz directo, ya que fisicamente, los haces
difractados también son haces transmitidos, sino, no seria posible verlos en un patrén de difraccion.
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Si consideramos un cristal ideal, entonces debido a su periodicidad perfecta, podemos
expresar a V(r) como una serie de Fourier:

V)=V, + ngeiz"g" ..... (.2)
g

donde V, representa el potencial medio en el cristal. Cada uno de los coeficientes de Fourier V,
es responsable de la reflexién por una familia de planos y contiene la informacion necesaria
como para poder distinguir determinado cristal de entre algunos otros. En la seccion 4.2.3 se
veri como determinar experimentalmente estos coeficientes por medio de la técnica de
Difraccion Electronica de Haz Convergente.

Haciendo que’® E' = E + V, y considerando V, > 0, eE' = b’k,’/2m y V'(r) = V(r) - V.,
entonces podemos reescribir (3.1) como:

8n2me
V2iy+4nk 2y=— " vViE)y 0 e (3.3)

2
haciendo U(r)= g V'(r), tendremos:
U(r) = Z Ugeiz‘ltg-l"
g

2me
donde U, = zz—Vg; U, = 0. Con esto, la ecuacion (3.3) guedara como:

V2W+4n2k02w= —41:2U(r)\y ..... (3.4)

Suponiendo que la dispersion electromica es demasiado debil, se pueden hacer las
siguientes aproximaciones:

a) Un electron puede ser dispersado sélo una vez, es decir, que no existe interaccion dindmica
entre los haces.

b) El haz incidente practicamente no sufre disminucién de su intensidad al pasar a través del
cristal.

Si no hay dispersién, ¢l término derecho de (3.4) es cero y su solucidn es:

W, = eZm'k, r
o
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lo cual indica que después de atravesar al cristal, la funcion de onda del haz electrénico sigue
siendo plana.

Al considerar U(r) como un término perturbativo, se puede aplicar la aproximacion de
Born®®), que en nuestro caso consiste en reemplazar el término U(r)y(r) por U(r)y., es decir, la
funcién de onda verdadera por la funcién no perturbada. Ahora U(r)y, describe unicamente a
los electrones que se han desviado del haz incidente, los cuales no seran afectados ya por el
potencial. Bajo estas consideraciones, la ecuacion que debe resolverse ahora es:

2 2ni(k_+g)yr
V2\u+47:2]@:02\4;:—4'r|:2U(r)l|Jr0 =-47 ZUge o
g .

La solucién de la ecuacién homogénea es \,, mientras que para la ecuacién inhomogénea

tendremos diferentes y,, dependiendo del numero de haces difractados g. Asi, la solucion
general de (3.5) la podemos representar como:

W= WO+ZWg
g

Esto quiere decir que la onda electronica dentro del cristal esta compuesta por la onda
incidente , y por varios haces difractados y,. Con el fin de simplificar la solucién de (3.5), se
considera que sélo dos haces (el directo y uno difractado) aparecen en el patron de difraccidn, es
decir, que la intensidad de los demas haces difractados es muy débil y puede despreciarse. A ésto
se le conoce como Condicion de Dos Haces, y la manera de conseguirla en un ME se explica en
la seccion 6.1.3. Luego, al trabajar en Condicién de Dos Haces, tendremos que y = y, + y,. La
W, tiene la forma:

2xi(k_+g)-r
Yg=¢ge T (3.6)

donde ¢, es la amplitud del haz difractado. Esta onda difractada es el resultado de la
superposicion de muchas ondas planas. Al sustituir esta expresion de y, en (3.5) y dividiendo
entre la exponencial de (3.6) se obtendra:

V2, +idn(k, +g)-Vog +4nllk,? - (ko +8)°|pg=—4n’Uy, .- - (3.7

Haciendo una serie de consideraciones y simplificaciones, (3.7) puede ser reescrita’”
como:

o G ko2 —(k, +g)° U
—& 4 tano —= —2mi —2 (ko *e) g=1ci——————g
oz ox 2k, +g|cosat lko +g|cosa
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En la seccién 1.4 se vio que la desviacién a la condicion de Bragg es el error de

excitacién S,, el cual satisface la relacion:

‘ ) ,
k, +g+Sg| =k,

desarrollando esta relacion cuadratica, tendremos:
2
ko +g +28gk, +glcosa+8,2=k,2 ... (3.9)

donde « es el angulo entre S; y k. + g. Como §; es muy pequefio en comparacion a |k, + g l,
podemos despreciar el término S,” en (3.9), con lo cual se encuentra gue:

ol o +g”

& 2|ko +g’ cosa

S

Ia cual es una expresién idéntica a la que aparece en el tercer término de (3.8), y que describe la
orientacion exacta del cristal con respecto al haz incidente.

Observando que el lado derecho de (3.8) tiene dimensiones del reciproco de longitud, se
define:

_L____’Ei‘__ ..... (3.11)

& Iko +g| cosal

donde &, es la llamada distancia de extincion. Haciendo Ug = | U3| e'%, y usando (3.10) y (3.11),
podemos reescribir (3.8) como:

Obg Obg
— - +tana ———2miS ¢, =

lt_i_ eiez
oz ox

Suponiendo una muestra homogénea, el origen de coordenadas puede ser elegido en
cualquier punto de su superficie, con lo cual ¢, no dependera de x, y (3.12) quedara como:

la cual se resuelve facilmente, dando:
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¢g _ Age:!msgz

y para conocer A,, s¢ toma en cuenta la condicién a la frontera de la onda difractada, a saber,
que en la superficie superior del cristal su amplitud es nula; luego, considerando Ay = 0 cuando z
= (, se encuentra finalmente que:

isen\wS. .z} . .
¢g _ ( g )e19,e21:18.z ..... (3.13)

Sgbe

Luego, sustituyendo (3.13) en (3.6), se encuentra finalmente la expresién para la funcién
de onda del haz difractado:

_isal802) fonas et sl

Ve T s 8

Con esta expresion podemos conocer la intensidad del haz difractado que emerge de la
superficie inferior del cristal de espesor t. La intensidad esta dada por:

senz(nsgt)
(s:24)°

Como al inicio de esta seccién se supuso que en el haz directo practicamente no habia
disminucién de intensidad, la expresion dada en (3.14) es vilida solo si I; << 1. Dado que esta
expresion depende de S, y t, veamos por separado el efecto de cada una de estas variables:

Ig:‘d’g‘z =

a) Cuando la orientacion del cristal es fija y el espesor t de la muestra es variable, se encuentra
que I, se anula cuando t = n/S; y es maxima cuando t = (n+1/2)/S,, donde n es un entero. La
variacién de la intensidad con el espesor se muestra en la figura 3.1.

b) Cuando el espesor es constante y la orientacion del cristal es variable, se encuentra que la
intensidad se anula para S; = n/t, donde n es un entero. Ahora, 1a variacién de la intensidad en
funcion de la desviacion a la condicion de Bragg sera como se muestra en la figura 3.2.
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Fig. 3.1. Variacién periédica de la intensidad en el haz difractado como funcion
del espesor t de la muestra cristalina.

L a

P e 4,85

Fig. 3.2, Variacién de la intensidad en el haz difractado en funcion
del error de excitacion S,

3.1.2. Limitaciones de la Teoria Cinem:tica

Con lo visto en la seccidn anterior, se puede decir que la Teoria Cinematica es valida sélo
para muestras muy delgadas, y se puede aplicar si la intensidad del haz difractado es pequefia
comparada con la intensidad del haz directo.

Cuando se estd en condicién exacta de Bragg, es decir, cuando S; = 0, se encuentra a
partir de la ecuacion (3.14) que:
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1o cual indica que la intensidad se incrementa de manera cuadratica conforme aumenta el espesor
t de la muestra! La condicion de que I, << I, se cumplir sblo para valores de t << §;/n. Ademas,
sit > &, se violaria el principio de conservacion de energia, ya que se tendria una intensidad
mayor que la inicial.

Dado que en la prictica un patron de difraccion tipico presenta varios haces difractados,
es necesario considerar otra teoria que sea capaz de explicar la intensidad observada en cada haz
difractado, asi como la disminucion significativa de intensidad en el haz directo. Por lo tanto, ¢l
caso de n haces restringe la validez de la Teoria Cinematica a espesores todavia mas pequeifios.

3.1.3. Teoria Dinamica

Para explicar la interaccién dimamica entre los haces que producen un patron de
difraccién electronica, se han desarrollado diversas formulaciones'! de la Teoria Dindmica de la
difraccién de electrones, a saber, la que considera a esta teoria como un sistema de ecuaciones
diferenciales y aquella que la considera como un problema de eigenvalores. En este trabajo se
hablara del primer caso, el cual fue desarrollado inicialmente por Howie y Whelan'®

Consideremos el caso en que solo aparecen dos reflexiones, es decir, que se esta en
Condicton de Dos Haces. Como en el caso de la Teoria Cinematica, lo que nos va a interesar es
conocer la funcion de onda e intensidad de cada haz, pero ahora considerando interaccion entre
ellos.

Para una onda incidente de amplitud ¢, y una onda difractada de amplitud ¢,, que inciden
sobre una capa de espesor dz dentro de una muestra cristalina, se espera que sufran un cambio
de amplitud después de atravesarla; la amplitud ¢, cambiara dd., y ¢, lo haré en dd,. Estos
cambios pueden ser calculados de la teoria de Fresnel de la difraccién, usando la aproximacion
de la columna. El resultado es un sistema lineal de ecuaciones diferenciales acopladas':

doo _ ¢o '¢ (2182

dz ‘50 & - (3.16)
Mi — _T,El_. ——ZmS oz
dZ - &o d)g +— E_,g ¢o

Estas ecuaciones son conocidas como ecuaciones de Howie-Whelan. Las soluciones de estas
. . [ ] . .
ecuaciones para un cristal perfecto” han sido encontradas por varios autoresi®, las cuales son:

® Las soluciones de las ecuaciones de Howie-Whelan para el caso de cristales imperfectos, han sido obtenidas per
Head!"!
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¢o(t)=[cos(£:x/1+m2)-— J%sm(ﬁm)]ems;
- (3.17)
15311(—13- 1+m2)
5 g S,!

% O=""7 7%

donde el parametro adimensional @ = S, se conoce como pardmetro de desviacion y denota la
desviacion de la condicién de Bragg. Luego, a partir de (3.17) se encuentra que la intensidad de
los haces difractado y directo esta dada por las siguientes expresiones:

‘Jl't'.2 Senz(TEth)
Eg®  (Sgm)’
Io =‘¢o|2 = 1"]¢'g~2

Ig =|¢g‘2 -

donde S;= (Sg2+E %) es el valor efectivo de Sy, el cual tiende a S, cuando S, << §,. Se observa
que (3.18) es idéntica a la expresion encontrada en la ecuacién (3.14) para el caso cinematico,
cuando nos desviamos mucho de la condicién de Bragg. Para hacer una comparacion con los
resultados cinemiticos, usemos las ecuaciones (3.18) para representar graficamente la variaciéon
de la intensidad en funcién del espesor t (ver figura 3.3). Se observa que ambas intensidades son
complementarias y que cuando S, =0, la intensidad del haz directo se anula para &,/2 (comparar
con figura 3.1).

Fig. 3.3. Variacién de intensidad en el haz directo (linea continua) y en €l
haz difractado (linea punteada) como funcidén del espesor.
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La distribucién de intensidad alrededor de un punto de red reciproca es diferente al caso
cinemitico. Ahora, segin se observa en la figura 3.4, la maxima intensidad corresponde a un
valor de S, # 0, y la envolvente tiene un semiancho de 2/5,, independientemente del espesor del
cristal (comparar con figura 3.2).

Fig. 3.4. Variacion de intensidad en el haz difractado como funcion de la
desviacién a la condicion de Bragg.

Hasta ahora no se ha dicho nada sobre la dispersion inelastica, la cual puede provocar una
disminucién en la intensidad de los haces, via el fenémeno de absorcion, el cual puede ser
introducido en la Teoria Dinidmica considerando al indice de refraccion cristalino como un

nimero complejo, de tal manera que el potencial cristalino puede ser expresado’® de la siguiente
forma:

o(r)es= @(r) +i0'(r)

donde @(r) es el potencial debido a dispersion elastica y es real, e ip'(r) es un potencial
imaginario debido al efecto de dispersion inelastica.

De manera analoga se pueden considerar complejas otras variables; por ejemplo, la
distancia de extincion &, — &, + i, la cual permite definir el coeficiente de absorcion normal
como 8, = 1/(2&,"). Sin embargo, cuando sélo se considera este tipo de absorcion, es decir,
aquella debida a un medio refractivo complejo, se encuentra que el contraste de una imagen no
depende del espesor, lo cual esta en contra de lo observado en la practica. Pero ésto no quiere
decir que no se deba tomar en cuenta, ya que si explica la disminucién de intensidad en el haz
directo conforme aumenta el espesor de la muestra.
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Con ¢l fin de explicar lo que se observa en la prictica, necesitamos introducir en la teoria
de dos haces la absorcién selectiva de las ondas de Bloch®, lo cual se consigue haciendo las
siguientes transformaciones:

f8) - f() +if(8), Uy Uy +ily, §z>E+iE)
donde:

, Ik,, +glcosa
&g =T
g

A este tipo de absorcion selectiva se le conoce como absorcidn anémala.

Para obtener las ecuaciones dinamicas con absorcién, se parte de las ecnaciones de
Howie-Whelan (ecuaciones (3.16)) y se introducen las transformaciones anteriores, lo cual da
como resultado:

i (S, +i/E,"
do(t)= (cosx—-——ﬂ-—z seny) € SCE
1+o
LSenX  omimt(S, /8"

L s

donde:

ra 2 int
x=—V1+0? + ———
& §g'dl+w2

Con estas nuevas amplitudes, se encuentra que las intensidades mostradas en la figura
3.3, se deben amortiguar.

® L as ondas de Bloch son ondas que se propagan dentro del cristal y que cumplen con el teorema de Bloch® de la
Fisica del Estado Sélido.
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3.2. Formacion de imagenes y patrones de difraccion

Una vez que se conoce la amplitud de la onda transmitida a través del objeto (cristal), es
posible calcular tanto el patron de difraccion, como la imagen de dicho objeto.

Considerando que la onda incidente vy, sobre el objeto es una onda plana, entonces de la
teoria de multicapas!’®! (ver seccién 5.2.2) se sabe que la onda resultante ¥ a la salida, tendra
una distribucion de fases relativas que dependen de las variaciones del potencial en el objeto. En
el caso en que se consideren colisiones inelasticas entre los electrones incidentes y los atomos
del objeto, se produciran cambios de amplitud debido a las pérdidas de energia que sufren los
electrones durante la dispersion multiple. ,

Existen diferentes técnicas para obtener imagenes y patrones de difraccion ep un ME. En
él es posible obterer imagenes de campo claro, de campo obscuro y de alta resolucion,
principalmente, mientras que en el modo de difraccion del ME, se pueden obtener diversos tipos
de patrones de difraccion electrénica, por ejemplo, patrones de difraccion de area selecta,
patrones de dispersion difusa, patrones de reflexion, patrones de microdifraccion, patrones de
difraccién electrénica de haz convergente, entre otros. Cada uno de ellos es mas favorable para
determinada aplicacion o necesidad en el estudio de estructuras cristalinas.

Para los propdsitos de este trabajo, en lo que respecta a las técnicas de difraccion, sélo
usaremos las técnicas de difraccion electronica de &rea selecta (SAED) y principalmente,
difraccion electronica por haz convergente (CBED). Por el momento basta decir que SAED es
buena para la medicion del &ngulo entre planos y direcciones cristalinas, asi como en la
determinacion de la posicion de reflexiones satélite. Sin embargo, esta técnica no es adecuada
para la medicion de parametros de red, simetrias y determinacion del espesor promedio de la
muestra analizada, siendo favorable para estos propésitos CBED, de la cual se hablara
extensamente en el capitulo 4.

Por convencion, la formacion de imigenes con electrones en el ME se discute en los
mismos términos ¢ incluso con los mismos diagramas usados para describir la formacién de
imagenes con luz en el microscopio éptico. Aqui seguiremos esta convencién. Asi, en la figura
3.5 se presenta ¢l trazo de rayos para mostrar, esquemiticamente, la formacion de imagenes y
patrones de difraccién en el ME. En €, los electrones son enfocados por medio de campos
magnéticos altamente concentrados, los cuales juegan el papel de lentes convergentes°.

® Existen diferentes tipos de campos, siendo el mas comin el tipo Glasser!™"). El tipo de diagrama de rayos, para cierto
modelo de ME, depende de la éptica electronica considerada en su disefio.
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Fig. 3.5. Diagramas de rayos, segun la Optica Geométrica, para ilustrar la formacion de
(a) imégenes y, (b) patrones de difraccién en el microscopio electronico.
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3.2.1. Indexacién de patrones de difraccién

Para obtener informacién estructural de los materiales estudiados por difraccion
electronica, es necesario considerar la ecuacion de la constante de cimara, la cual se puede
obtener de la geometria del eje optico y plano imagen en el ME, en relacion al eje del vector de
onda incidente y el vector de red reciproca. Aqui se supone que el eje optico y el vector de onda
son paralelos.

De la ley de Bragg sabemos que el dngulo de Bragg 05 estd dado por:
05 = sen”'(A/2d)

donde A es la longitud de onda de los electrones (A = 0.037 A para una energia electrénica de
100 keV), y d es el espaciamiento interplanar. Ya que en difraccion de electrones los angulos de
Bragg son pequefios (8 ~ 1°), podemos aproximar la funcion seno por la funcién tangente, lo
cual nos da:

A R
E ~tan(20g) = f

donde R es la distancia del haz directo a algin haz difractado, medida directamente sobre una
micrografia, y L es la longitud de cdmara (distancia de la muestra a la placa fotogrifica) del ME,
seglin se muestra en la figura 3.6.

l

(T Branes ditactres |
—>d<—
26
L
Haz difractado
G0N
R

Fig. 3.6. Diagrama para mostrar las variables que intervienen en la ecuacion
de la constante de camara.
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Luego, como primera aproximacién, la ecuacion anterior se reduce a la ecuacion de la
constante de camara:

Rd=AL (3.19)

que relaciona la distancia R medida en una micrografia, con la distancia d entre planos atomicos
de la muestra difractante.

Asi, para realizar estudios sobre la microestructura de los materiales, es necesario
conocer las condiciones en que se trabajo durante la observacidon de la muestra; ésto se puede
conseguir si se toma el patrén de difraccién (PD) de alguna muestra conocida. En nuestro caso,
se utilizd6 como estandar una pelicula de oro policristalino, el cual produce un PD formado por
anillos de diferente intensidad. Luego, para determinar la constante de cidmara via la relacion
(3.19), necesitamos medir el radio de cada anillo y multiplicarlo por la duy correspondiente®, con
lo cual tendremos una serie de productos r;d;; la constante de camara sera el promedio de estos
valores. Una vez conocida esta constante, al medir la distancia de los haces difractados al haz
central, podremos conocer la d de los planos que produjeron determinada reflexién (hkl). En el
caso de PD consistentes de puntos, los indices hkl deben poder ser sumados (sobre el PD) como
si fueran las componentes de un vector. Los indices reportados en las tarjetas JCPDS pueden
intercambiarse de orden y signo, dependiendo del sistema cristalino de la muestra que produjo el
PD. Mientras menor sea la simetria del sistema cristalino, mayor sera la restriccion en la
manipulacién de los indices. En el caso del sistema hexagonal (al cual pertenecen los sulfuros
aqui estudiados) se tiene la relacion:

donde a y ¢ son los parametros de red. Si se observa la relacién anterior, se podra notar que si
intercambiamos h por k, la d sigue siendo la misma, y si se le cambia de signo a 1, tampoco
cambia d, sin embargo, cuando se intercambia b por 1, si puede haber cambio en d; el que no
cambie d significa que la posicion de la reflexion en el PD no cambia. Una vez asignados los
indices a los puntos del PD, podemos determinar el eje de zona [uvw], es decir, la orientacion
del cristal respecto al haz de electrones incidente, para lo cual hay que realizar el producto cruz
con los indices de dos reflexiones (como si fueran vectores) del PD siguiendo la regla de la mano
derecha.

© En el libro de Edington!*®! se pueden encontrar las distancias interplanares d(A) para las reflexiones (anillos) de! oro
y algunos otros elementos.
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Con lo anterior, tendremos indexado al PD en la zona de Laue de orden cero (ZOLZ). En
el caso de tener zonas de Laue de orden superior (HOLZ), la indexacién de las reflexiones que
aparecen en estas zonas (anillos de Laue) es similar*,

3.3. Microscopia Electronica de Alta Resolucion

Para electrones, los angulos de dispersion son muy pequefios (~1°), asi que al atravesar
una muestra delgada (~100 A de espesor), la onda electrénica no sufre desplazamientos laterales
mayores a 1 A. Por lo tanto, como una primera aproximacion, se puede suponer que una onda
electronica atravesando una muestra delgada sufre un cambio de fase que depende de la
distribucién de potencial a lo largo de una trayectoria en linea recta a través del objeto (ver
figura 3.7). Asi, si la distribucién de potencial en el objeto es representada por una funcién
¢(xyz), una onda plana transmitida a través del objeto en la direccion z sufre un cambio de fase

que es una funcién de las coordenadas xy, proporcional a la proyeccién del potencial en la
direccion z:

oxy) = Jo(xyz)dz

Yo

88' (%O ¢ (xyz)
OO0 Q0

¢ (xy)

Fig. 3.7. Representacion de un objeto delgado en la aproximacién de objeto fase.

El cambio de fase de la onda electromica, relativo al de una onda propagindose en el
vacio (¢ = 0), esta dado por el producto de ¢(xy) y una constante de interacciéon o (igual a
n/AE), la cual define “la fuerza” de interacciéon de la onda electrémica con la materia.
Matemiticamente, el efecto sobre unma onda incidente en su cambio de fase esti dado
multiplicando la amplitud de 1a onda incidente por una funcién de transmisién:
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g(xy)=exp [-ico(xy)] ... (3.20)

Esta ecuacién es la llamada aproximacién del objeto fase (POA). En esta aproximacion se
ignora la dispersién lateral de las ondas, la cual puede tener efectos significativos en las
ijmigenes cuando se consideran espesores mayores a varias decenas de angstroms. Por esta
razén, los procesos de dispersién inelastica son también ignorados, y por lo mismo, la absorcion
de electrones es sumamente pequeifia y no tiene efectos en la imagen.

A pesar de sus limitaciones, la POA es util ya que enfatiza la naturaleza no lineal de la
dispersion electronica. Si la onda electronica pasa sucesivamente a través de una fila de atomos,
los cambios de fase se suman, y la naturaleza no lineal de la funcién (3.20) asegura que las
amplitudes de dispersion no se suman linealmente.

Para muestras lo suficientemente delgadas, la funcién de onda en la superficie de salida
de la muestra puede ser descrita como una fancién bidimensional wi(xy), 12 cual puede ser
representada como el producto de la amplitud de la onda incidente o(xy) y la funcion de
transmisién q(xy) de la muestra. La onda saliente tieme variaciones de fase y amplitud
relacionadas con la estructura de la muestra. Debido a estas variaciones, las ondas dispersadas
divergen hacia la apertura de la lente objetiva, por lo que el proceso de formacion de imagenes
serd entonces producir una representacion amplificada de yi(xy), ¥ fotografiar la distribucion de
intensidades (|y1(xy)*), de la cual alguna informacién acerca de la estructura de la muestra
puede ser obtenida o inferida. En general, el contraste (1 - |yi(xy)]®) consiste del potencial
proyectado modulado por aperturas y aberraciones debidas a las lentes. Para entender mejor el
contraste de una imagen de Microscopia Electronica de Alta Resolucion (HREM), ver seccion
3.4

Sin embargo, la obtencién de informacion acerca de la muestra no es tan simple, ya que
es necesario conocer todas las variables que intervienen en la formacion de la imagen. Por
ejemplo, si se desprecian efectos de absorciém, el unico efecto de una muestra delgada es
cambiar la fase de la onda incidente. Con la microg,raﬁao de una imagen HREM podriamos
obtener un difractograma optico, el cual consistiria de un conjunto de puntos de red reciproca
distribuidos periédicamente, de manera analoga a los patrones SAED. Con el difractograma
éptico podriamos determinar, por ejemplo, el desenfoque de la imagen y la direccién del haz
electrémico, lo cual seria de gran ayuda para interpretar la micrografia HREM. Asimismo, de una
micrografia o fotografia de este tipo, se puede determinar su transformada de Fourier a través de
software especial. Los patrones de difraccién optica y la transformada de Fourier rapida (FFT)
de micrografias HREM (obtenidas bajo condiciones optimas) son equivalentes a los patrones
SAED (ver seccion 5.4).

° Durante todo este trabajo, se utilizara la palabra micrografia para referirme a la placa o negativo de alguna imagen ¢
patron de difraccion, segan sea el caso.
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3.4. L.a Funcion de Transferencia de Contraste

Cuando una onda plana interactia con una muestra de potencial proyectado ¢(xy), puede
sufrir cambios en su amplitud y/o fase. Supongamos que tnicamente la fase de la onda ncidente
es modificada debido a su interaccién con la muestra. La onda electronica al final de su
interaccion con la muestra es Ws.(xy) (ver seccion 3.3), es decir:

Wa(xy) = exp[-iIoN0(xy)]

donde la constante de interaccién es o = 2rmeA/h’, y N, es el nmimero de unidades que se repiten
a lo largo del eje z. Si ahora esta funcion de onda pasa a través de una lente objetiva perfecta,
entonces se formara una imagen en el plano focal posterior de la lente, la cual es idéntica a la
funcion de onda que sale de la muestra. Esta imagen esta descrita por la funcidén yin(xy), donde:

Yim(Xy) = Wsai(Xy) = exp[-ioN,0(xy)]

Si ahora una lente con coeficiente de aberracion esférica C, es desenfocada por € (en A),
entonces la onda electrénica que se propague en la direccion u sufrira un cambio de fase
respecto a la onda propagéndose a lo largo de la direccién de Ia onda incidente, dado por''!:

x(u) = nedn® + nCA u*/2

de donde se observa que este cambio de fase y(u) depende del desenfoque, el coeficiente de
aberracion esférica, la longitud de onda de los electrones y la resolucion |u).

Ademas de los cambios de fase introducidos por la lente objetiva, las amplitudes de las
ondas dispersadas son moduladas por efectos de coherencia parcial del haz electronico. De la
Optica Fisica se sabe que hay principalmente dos tipos de coherencia parcial: la coherencia
temporal parcial debida a la aberracion cromatica, v la coherencia espacial parcial debida a la
convergencia del haz electrénico incidente.

Denotaremos a la funcion envoivente debida a la aberracion cromatica como E¢(u), y a la
funcion envolvente debida a la convergencia del haz incidente como E.{(u). Ademas, durante la
formacién de una imagen, se suele insertar una apertura de difraccion (ver seccién 3.2),
denotada por A(u).

Considerando los tres efectos anteriores (apertura, aberracion cromatica y convergencia
del haz) en una funcion D(u), tendremos:

D(u) = A(u)Ev(u)Eq(u)
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El efecto total del sitema optico sobre la onda electronica que se propaga a lo largo de la
direccion u puede ser expresado por la funcion siguiente:

D(u)exp[ix(u)] = A(u)Ev(u)Eo(u)exp[ix(u)]

Asi, la onda electrénica en el plano focal posterior de la lente objetiva puede ser
representada como:

Wim(u) = D{u)exp[ix(w)]ysa(u)

la cual muestra que las amplitudes de la funcién de onda Y. (u) sor atenuadas por la funcién

envolvente D(u), mientras que sus fases son cambiadas por x(u) debido a la lente objetiva.
La funcién T(u) definida como:

T(u) = D(u)sin[x(u)]

se conoce como la Funcion de Transferencia de Contraste (CTF), y es de gran importancia en la
interpretacion de imagenes HREM, pues permite en un momento dado, decidir si los puntos
(blancos o negros) que aparecen en una imagen de este tipo, corresponden o no a columnas
atomicas. Ademis, la CTF permite conocer el limite de resolucion del ME para ciertas
condiciones de operacién, por ejemplo, para cierto desenfoque. Para visualizar este tipo de
funcién, en la figura 3.8 se presenta la CTF para ciertas condiciones de simulacién de una
imagen HREM producida por el MoS..

V=4000kV Cs=20mm Def=-600.00A D¢ =150.00A Div=0.85mrmd

1.00

0.70

0.40

0.10

-0.20

0.50

0.80

= s a1 IR S B S N WA /8

0.06 0.14 0,22 0.30 . 0.38 0.46 0.54
Scattering Vector [A ]

Fig. 3.8. Funcién de Transferencia de Contraste (CTF) correspondiente a Ia imagen HREM
simulada en la parte superior izquierda de la fig. 5.7.
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CAPITULO IV

DIFRACCION
ELECTRONICA DE
HAZ CONVERGENTE




4,1. Formacién de patrones de haz convergente

En esta seccion se describird la manera en que se forman los patrones de Difraccion
Electronica de Haz Convergente (CBED), segin la Optica Geométrica. La manera de obtenerlos
(experimentalmente) en un Microscopio Electronico de Transmision (ME) se describe en la
seccion 6.1.2. Por el momento basta decir que los requisitos para obtener un patron CBED son:

a) Haz convergente en el ME.
b) ME y muestra limpios.
¢) Muestra de lados paralelos y region libre de defectos.

Las variables en el ME que controlan la formacién y visibilidad de patrones CBED son la
longitud de cimara, voltaje de aceleracion, tamaiio de la apertura condensadora C2, enfoque del
patrén, y tiempo de exposicion de la placa. Estas variables, asi como aquellas debidas a la
muestra, se describen en la seccién 5.5 donde se considera la simulacion de patrones CBED.

Una vez que se ha producido el haz de electrones, el tamafio de éste puede ser controlado
con las aperturas condemsadoras, principalmente con la apertura C2. La primera lente
condensadora controla también el tamafio del haz (spot size), mientras que la segunda
condensadora sirve para enfocar el haz sobre la muestra. Tanto la apertura como la lente
condensadora C2 se pueden usar para variar el angulo de convergencia del haz; sin embargo, si
el ME cuenta con una pieza polar potente debajo de la lente C2 (ver figura 4.1), la formacion del
haz convergente se facilitara enormemente.

Si quitaramos la muestra de la figura 4.1, podria pensarse que el haz convergente termina
en un “pico”, lo cual en la practica no sucede, ya que la “punta” del haz convergente tiene un
cierto diametro (probe size). Lo que se recomienda para obtener un patrén CBED enfocado, es
hacer que la punta del haz incidente quede a la mitad de la muestra, aunque también, para ciertos
propositos, se puede hacer que la punta quede por encima (overfocus) de la posicion ideal, o por
debajo (underfocus). ,

Subiendo o bajando la muestra, y enfocando el haz sobre ella, se puede variar el angul
de convergencia a. Este ingulo o puede ser determinado de un patron CBED, si se mide el
diametro a del disco, y la separacién b entre el haz directo y algin haz difractado (hkl)
producido a cierto angulo de Bragg O5; la relacién necesaria es®:

® Esta relacién se deduce facilmente ya que el diametro del disco en el patrén CBED es proporcional al angulo de
convergencia, y es valida si se trabaja en el modo STEM del ME.
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Fig. 4.1. Diagrama esquematico para mostrar, segun la Optica Geomeétrica, 1a forma en que
un haz electronico converge hacia la muestra y genera un patron de difraccion que
consiste de un arreglo de discos.

4.2. Caracteristicas y aplicaciones de los patrones CBED

Una vez estudiado cé6mo se forman los patrones de haz convergente, veremos en esta
seccidn qué caracteristicas presentan y qué informacién nos pueden dar sobre la estructura
cristalina de la region de la muestra que los produce.

Para hablar de los detalies que presenta un patron CBED tipico, tomaremos como
referencia al patron CBED del In,ZnS, mostrado en la figura 4.2.




“

anillo de Laue S

Fig. 4.2. Patron de Difraccion Electrénica de Haz Convergente (CBED)
de alta simetria en el que se senalan sus partes principales. Este
patron fue tomado en la direccion [0001].

El tamaiio de los discos estd determinado principalmente por ¢l angulo de convergencia
del haz, y es independiente del tipo de material que genera al patron CBED. La posicién de los
discos en el patrén depende principalmente del tipo de estructura cristalina y de la direccion del
haz electrénico en la muestra. La variacion de intensidad en el interior de los discos, debida a la
interaccidn dinamica del haz electronico con la mmestra, contiene informacién importante, lo
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cual representa una ventaja respecto a SAED. Dado que en el cono del haz incidente tenemos un
rango de direcciones, la variacion radial de intensidad en los discos difractados serd una funcion
del angulo de incidencia dentro del cono mismo.

La zona de Laue de orden cero (ZOLZ) es el conjunto de discos que rodean al circulo
central (haz directo), incluyendo a éste, y su numero depende principalmente del voltaje de
operacion del ME. Las zonas de Laue de orden superior (HOLZ) consisten de un conjunto de
circunferencias (anillos de Laue) formadas por reflexiones debidas a excitaciones de capas
superiores de red reciproca (ver figura 4.3). Por lo general, no hay reflexiones entre ZOLZ y
FOLZ (primer anillo de Laue); cuando este no sea el caso, la aparicion de reflexiones entre estas
zonas de Laue puede deberse a defectos planares en el cristal, principalmente gemelaciones y
fallas de apilamiento'. El didmetro de los anillos HOLZ da informacién estructural de gran
importancia, segun se explica en la proxima seccion. La visibilidad y nimero de anillos de Laue
en un patréon CBED se mejora si se logra disminuir la dispersion inelastica®. La presencia de
lineas y bandas de Kikuchi en los patrones CBED (ver figura 4.2) es de gran utilidad,
principalmente para la determinacién de simetrias, segun se explica en detalle en la seccion 4.2.2.

Gracias a la gama de detalles que aparecen en los patrones CBED, la técnica CBED tiene
aplicaciones muy diversas, entre las cuales las mas importantes (y que seran consideradas en este
trabajo) son:

a) Determinacion de elementos de simetria cristalina.”

b) Medicién de parimetros de red de estructuras.*

¢) Medicion de espesores de muestras.'”!

d) Evaluacién de componentes de Fourier del potencial cristalino.”>!

¢) Caracterizacion de defectos de red.”

Algunas otras aplicaciones de la técnica (y que no serin tratadas en este trabajo) son
acerca del analisis de interfases'®, estudio de materiales amorfos', determinacién de factores de
estructura'®'!], entre otras.

© Experimentalmente se logra disminuir la dispersién inelastica (para hacer mas visibles los detalles en todo el patrén
CBED) enfriando la muestra con nitrégeno liquido durante su observacion en el ME.
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Fig. 4.3. Interpretacidn geométrica de CBED. (a) Incidencia perpendicular del haz de electrones
en una muestra plana, (b) representacion de las zonas de Laue en términos de puntos de
red reciproca, y (¢) su proyeccion en el plano de difraccion.




4.2.1. Medicion de patrones de haz convergente

Dado un patrén CBED con anillos HOLZ, nosotros podemos usar la relacion dada por
Steeds!'”, para determinar el espaciamiento H de planos de red reciproca a lo largo de la
direccion del haz electronico incidente, segun la cual:

G=Qxm*>* .. 4.1)

donde: G =radio del anillo FOLZ (en A™).
k = magnitud del vector de onda = 1/A.

Como G es la magnitud de un vector de red reciproca para las reflexiones en el primer
anillo de Laue, sabemos de la seccion 1.2 que G = 1/dnu. Ahora bien, al usar la relacion de la
constante de camara, vista en la seccion 3.2.1, a saber:

AL = Rdhkl
obtenemos que:

Vdw=G=R/(AL) ... (4.2)

donde: R = radio del primer anillo de Laue (en cm).
dyi; = distancia interplanar de los planos (hkl) que produjeron la reflexion
en el primer anillo de Laue (en A).

Asi, igualando (4.1) y (4.2), tenemos que:
H =R*(2AL?%)

Con esto, hemos encontrado una relacion que da informacién cristalografica a partir de la
medicién del radio FOLZ del patrén CBED. Esto representa una ventaja respecto a los patrones
SAED, ya que puede darse el caso de que dos fases cristalinas diferentes (para dos ejes de zona
diferentes) presenten patrones SAED idénticos, lo cual dificultaria su identificaciéon por esta
técmica; en este caso, la determinacién de H a partir del patrén CBED experimental y su
comparacion con el valor calculado, permitiria solucionar este problema de caracterizacion
estructural. En nuestro caso, como los sulfuros aqui estudiados pertenecen al sistema hexagonal,
podriamos usar la relacién siguiente!' para calcular H:

H=[(u2 +v2 —uv)a? +(wc.:)2]—}/2
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El uso de la relacién anterior® podria ser util también, para discernir entre fases con
simetrias semejantes o iguales, debido a que para un mismo eje de zona, se pueden tener
diferentes valores de H. Una vez conocida la H, se puede determinar el volumen de la celda
unitaria primitiva en espacio reciproco'™®); el area de la base se obtiene de ZOLZ y la altura seria
H. La obtencién del volumen en espacio real es inmediata, y con ello, es posible identificar
alguna fase comparando el volumen determinado por CBED con el esperado (a partir de los
parametros de red).

De lo anterior, queda claro que la medicion del espaciamiento H a partir del anillo FOLZ,
no requiere un conocimiento previo de la orientacion de la estructura cristalina o dimensiones de
la celda unitaria. Sin embargo, si la estructura cristalina y el ¢je de zona del patrén CBED son
conocidos, el calculo de H es posible. Si la indexacion del patrén de difraccidn es correcta,
entonces los valores medidos (Hy) v calculados (H.) deberan ser idénticos, siempre y cuando el
factor de estructura del cristal permita reflexiones en todas las zonas de Laue. Si el factor de
estructura permite reflexiones sélo en algunas zonas de Laue debido a extinciones sistematicas,
entonces éstas estaran ausentes y los valores de H,, y Hc diferiran por valores enteros. Esto es
asi, ya que las ecuaciones para calcular H se derivan tnicamente de la teoria de la red reciproca.
Si la diferencia entre Hy, v H. no es un entero, entonces la indexacion de ZOLZ sera

[13]

incorrecta”’!, y por lo tanto, los indices del eje de zona también serin incorrectos.

4.2.2. Determinacion de simetrias por CBED

Uno de los objetivos de este trabajo fue identificar las simetrias cristalinas que presentan
los sulfuros In.ZnS; y MoS,, los cuales son compuestos que crecen en foma de capas apiladas a
lo largo del eje ¢, segin se sefiald en el capitulo dos. Para determinar las simetrias de grupo
puntual se utilizé la técnica de difraccion electronica en el modo de haz convergente (CBED), ya
que esta técnica ha mostrado ser el medio més sensible y preciso para determinar la simetria de
muestras cristalinas’’®. Esto es muy importante ya que la comprensiéon de muchos de los
fenémenos de interés en Fisica del Estado Solido, tales como ondas de densidad de carga,
transformaciones de fase y efecto Méssbauer, dependen del conocimiento de la simetria de las
fases presentes.

En un cristal, su simetria estd completamente caracterizada por su grupo espacial. La
determinacion del grupo espacial por difraccion de electrones se realiza en dos etapas. Primero
se determina el grupo puntual a partir de los experimentos de difraccion electronica, y entonces
se identifica el grupo espacial a partir del hecho de que los ejes de tomillo y planos de
deslizamiento dan origen a rasgos bien definidos (lineas de extincion dinamica o lineas G-M) que
pueden ser reconocidos en el patron CBED.

© Las expresiones correspondientes a los demas sistemas cristalinos se pueden ver'™! en el apéndice C.
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En un experimento de difraccion electronica de transmision con una muestra cristalina,
hay 31 simetrias posibles. Estas simetrias son conocidas como grupos de difraccién'”’. Estos
estan relacionados a las simetrias del cristal (los 32 grupos puntuales). Un mismo cristal puede
dar diferentes simetrias de difraccion cuando es orientado de manera diferente con respecto al
haz de electrones; asimismo, cristales de diferente simetria pueden dar origen al mismo grupo de
difraccién, esto debido a que algunos elementos de simetria del cristal pueden no aparecer en la
simetria de difraccion.

En un eje de zoma principal, la mayoria de los patrones de difraccion involucran
reflexiones en la capa cero (ZOLZ). Si no hubiera difraccion fuera de la capa cero, entonces la
simetria del patron CBED corresponderia a la simetria, no del cristal tridimensional, sino a la
proyeccion del cristal visto a lo largo del eje de zona.

Cuando la difraccion HOLZ es incluida, entonces la simetria del patron CBED refleja 1a
simetria completa, es decir, la simetria tridimensional del cristal. En un patrén CBED es a
menudo posible distinguir la simetria de proyeccion de la simetria tridimensional; cuando esto
sea posible, la informacion asi obtenida sera de gran valor.

Dentro de los discos ZOLZ de un patrén tipico, los rasgos que estan relacionados a la
simetria de proyeccion (el grupo de difraccion de proyeccion) son gemeralmente anchos y
difusos, mientras que los rasgos adicionales que estin relacionados a la simetria completa del
cristal (el grupo de difraccion) son lineas obscuras finas (lineas HOLZ), generalmente rectas. Las
lineas HOLZ son relativamente invariantes con cambios en el espesor de la muestra, mientras
que los rasgos de la capa cero tienden a hacerse mis estrechos conforme el espesor de la
muestra se incrementa.

Dado que la simetria de un cristal estd intimamente relacionada a la simetria de su patréon
CBED, conviene mostrar las simetrias que pueden presentar este tipo de patrones de difraccion.
Estas se presentan en la tabla 4.1. La simetria del patrén completo (WHOLE PATTERN) es la
simetria del grupo puntual bidimensional de los patrones mostrados en la tabla 4.1; ésto es util
ya que un solo patrén CBED exhibe esta simetria.

Los patrones CBED de alta simetria (en ejes de zona principales) son la clave y el punto
de partida para determinar simetrias en los materiales. Dado un patrén CBED, lo que se debe
hacer para determinar la simetria de grupo puntual, es usar las tablas de Buxton'”, las cuales se
presentan aqui en las tablas 4.2 y 4.3,
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Tabla 4.1. Representacion grafica de los 31 grupos de difraccién.
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Tabla 4.2. Grupos de Difraccion y Simetrias de Patrones de Haz Convergente.

Grupo de | Campo | Patrén Campo obscuro *G Grupo de
difraccion | clare completo | . . , n . | difraccién de
General Especial General Especial | proyeccién
1 1 1 1 nnguna 1 ninguna 1
13 2 1 2 ninguna 1 ninguna Ix

2 2 2 1 ninguna 2 ninguna 21z

2r 1 1 1 ninguna 2R ninguna 21y

21x 2 2 2 ninguna 21x ninguna 21x

mpg m 1 1 m 1 mg mlg

m m m 1 m 1 m mlg

mlg 2mm m 2 2mm 1 mly mlg
2mRmR 2mm 2 1 m 2 - 2mm1R
2mm 2Zmm 2Zmm 1 m 2 - 2mmlg
2rmmg m m 1 m 2r - 2mmlg
meIR 2mm 2mm 2 2mm 21R - 2Iman_

4 4 4 1 ninguna 2 ninguna 41g

4g 4 2 1 ninguna 2 ninguna 41x

41g 4 4 2 ninguna 21g ninguna 41y
4mRmR 4mm 4 1 m 2 - 4mml R
4mm 4mm 4mm i m 2 - 4mmlg
4pmmg 4mm 2mm 1 m 2 - 4mmly
4rnmlR 4mm 4mm 2 2mm 21R - 4mm1R

3 3 3 1 ninguna 1 ninguna 31k

31z 6 3 2 ninguna 1 ninguna 3ix
3mR 3m 3 1 m 1 mg 3!’!113_
3m 3m 3m 1 m 1 m 3mlg
3mlR 6mm 3m 2 2mm 1 mlR 3m1R

6 6 6 1 ninguna 2 ninguna 61y

6r 3 3 1 ninguna 2r nmnguna 61g

61y 6 6 2 ninguna 21r ninguna 61x
6émymy 6mm 6 1 m 2 - 6mmly
6mm 6mm 6mm 1 m 2 - 6mmly
6gmmR 3m 3m 1 m 21\ - 6mm1R
6mmlg 6mm 6mm 2 2mm 21x - 6mmlg

A continuacion se dara una breve explicacién de lo que significa cada columma de la tabla
4.2 de Buxton:

a) La simetria del grupo de difracciéon (DIFFRACTION GROUP) nos indica las relaciones de
simetria entre los discos difractados. Cada grupo de difraccion tiene un conjunto tunico de
propiedades, segin se puede ver en las columnas de la tabla 4.2. Para entender mejor este tipo
de simetria, ver la representacién grafica de los grupos de difraccion dada en la tabla 4.1.

b) La simetria de campo claro (BRIGHT FIELD) es la simetria exhibida dentro del disco del haz
directo (disco central del patrén CBED) cuando las lineas HOLZ estan presentes. La simetria de

52




campo claro de proyeccién es la simetria cuando no hay efectos HOLZ o despreciando
cualesquier lineas HOLZ que estén presentes.

¢) La simetria del patrén completo (WHOLE PATTERN) es la simetria de todos los rasgos
presentes en el patron CBED. Ya que los efectos tridimensionales deben estar incluidos, y
debido a que las limeas HOLZ no son siempre visibles en la capa cero, se debe tomar el patron a
baja longitud de cimara (para incluir reflexiones HOLZ). Cualquier rasgo visible en el patrén
CBED deberia ser incluido para cuando se quiera considerar esta simetria; por ejemplo, la
dispersién difusa, incluyendo lineas Kikuchi, deberian mostrar también la simetria apropiada.

d) Las columnas 4 y 5 dan la simetria dentro de cada disco de campo obscuro (DARK FIELD), es
decir, de cada disco difractado. Para examinar esta simetria es necesario llevar a cabo una
pequefia reorientacion de la mmestra, tal que el punto de Bragg esté situado en el centro de
cierto disco difractado. Ya que el punto de Bragg es el bisector perpendicular de la linea que une
el centro del disco difractado con el centro del haz directo, la reorientacion es pequefia para
haces difractados que estan cerca del haz directo. Para haces difractados cercanos, el
desplazamiento de la apertura objetiva o defleccién del haz DARK FIELD puede ser usado. El
patron CBED puede contener lineas espejo. Cuando la reflexion de Bragg elegida esté sobre la
linea espejo, se tendra el caso DARK FIELD ESPECIAL, sino, se tendré el caso GENERAL.
Cuando aparece “ninguna”, significa que no hay reflexiones especiales en este caso. Luego, la
columna 4 (GENERAL) da la presencia o ausencia del eje interno de rotacion 2, mientras que la
columma 5 (ESPECIAL) da la simetria interna de imagenes DARK FIELD correspondiendo a
imagenes formadas en reflexiones paralelas a alguna o a todas las lineas radiales de la tabla 4.1.
¢) El par de columnas contenidas en +G dan ia relacion de simetria entre las imigenes DARK
FIELD usando las reflexiones G y -G. La columna 6 da la relacion general (la cual puede ser
observada directamente de la tabla 4.1), mientras que la columna 7 da las relaciones adicionales,
las cuales se aplican cuando G es paralela a alguna o a todas las lineas radiales en la tabla 4.1.
Estas relaciones entre imigenes DARK FIELD G y -G son dadas usando los simbolos del grupo
de difraccion apropiado. Los diagramas correspondientes a 2, 2z y 21g son los mismos que los
dados en la tabla 4.1, pero los diagramas para m, mg y mlg son ligeramente diferentes de los
diagramas correspondientes en la tabla 4.1, donde los discos DARK FIELD no son *G, sino
unicamente relacionados por planos espejo'”. El simbolo 21g significa que los patrones estan
relacionados por una rotaciéon de orden 2 alrededor del centro del patron, separada de una
rotacién de orden 2 alrededor del punto de Bragg. El guion en la columna ESPECIAL significa
la ausencia de simetria de este tipo. Los términos general y especial tienen el mismo significado
dado en el inciso anterior.

f) La simetria del patrén completo de proyeccién es la simetria del patron CBED tomando en

cuenta unicamente los discos de la capa cero (ZOLZ), y despreciando los efectos de cualesquier
lineas HOLZ.
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. . . . @
Tabla 4.3. Relacién entre los grupos de difraccion y los grupos puntuales cristalinos.
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4
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32
3m
3Im
6
6
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622
6mm
6m2
6/ rmmm
23
m3
432

m3m

® Varios autores han presentado esta tabla haciendo referencia al trabajo original de Buxton®), sin embargo, en el

trabajo de Stoter'’”) no se presenta el grupo de difraccién 3mg, con lo cual, la asignacién del grupo puntual puede ser
errdnea si se utiliza la tabla dada por este autor.
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Luego, lo que hay que hacer para determinar el grupo de difraccion con la tabla 4.2, es
fijarse en la simetria que presenta cada rasgo (disco central, bandas de Kikuchi, etc.) en el patrén
CBED, es decir, hay que asignar un simbolo de simetria y checar que estos simbolos estén sobre
la misma fila de la tabia para que sean consistentes con un determinado grupo de difraccion.
Cabe mencionar que la determinacién del grupo de difraccion no siempre es tan directa, ya que
puede darse el caso de que haya simbolos de simetria idénticos, por ejemplo, 6mm para el disco
central y el patrén completo, y exista la incertidumbre para elegir el grupo de difraccion
correcto, ya que en este caso son posibles 6mm y 6mmlg. En este caso se debe usar la técnica de
campo obscuro para elegir el grupo de difraccién correcto (ver columnas 4 y 5 de la tabla 4.2), y
no elegir otro eje de zona que no sea de alta simetria.

Una vez que se haya determinado el grupo de djﬁaccién, necesitamos, para conocer el
grupo puntual, ubicar el simbolo del grupo de difraccion en la primera columna de la tabla 4.3, y
fijarnos en las cruces que se¢ encuentran en la fila donde esta el simbolo del grupo de difraccion;
los simbolos que se encuentran en la uitima fila corresponderan al grupo puntual si éste se
encuentra en la columna donde hay alguna de estas cruces.

Bajo la aproximacion de proyeccion, los discos (en condicion de Bragg) son céntricos, s
decir, presentan un centro de simetria. Luego, si estos no presentan un centro de simetria,
tendriamos evidencia de defectos en el material, ya que los defectos disminuyen los elementos de
simetria®. Asi, la pérdida de simetria en los patrones CBED puede ser usada para detectar la
presencia de defectos en el material.

Para terminar esta seccion, conviene dar algunas reglas que son de ayuda para evitar
errores de interpretacion:

1) Recordar que los elementos de simetria pueden ser checados individualmente. Cualquier eje
en el plano de un espejo deberia mostrar un espejo del patrén completo (WP). A la inversa,
cualquier direccién perpendicular al plano de un eje de rotacién dos deberia mostrar un espejo
normal de campo claro (BF) al eje pareja.

2) No fiarse ciegamente de las tablas de los grupos de difraccién, sino usar el sentido comin
para limitar los posibles grupos puntuales.

3) Es un ejercicio util trabajar por medio de las tablas y checar su consistencia, especialmente
para los grupos puntuales que contienen pocos elementos de simetria.

4) Siempre usar reflexiones HOLZ para determinar la simetria de todo el patron (WP).
Recordar que el patrén de capa cero nunca puede mostrar una simetria mas baja que las
reflexiones HOLZ, a menos que haya distorsiones debido a esfuerzos en el material.

5) De ser posible, nunca fiarse de un sélo eje de zona; checar siempre nuestras hipotesis en otros
ejes de zona. Por ejemplo, un sistema cibico debe contener cuatro ejes de rotacion tres.

6) La simetria es una propiedad absoluta, independiente del espesor de la muestra, voltaje del
ME y angulo de convergencia del haz.
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7) Obtener varios patrones, ya que es posible que algin error de alineacidn, variacion de
corriente o esfuerzos, reduzcan la simetria. La simetria verdadera serd siempre la simetria mas
alta.

4.2.3. Determinacion de potenciales cristalinos

Una propiedad basica de un cristal es que su potencial interior V(r), es periddico. Esto
puede expresarse como:

V(r) = V(r + R)

donde R representa cualquier vector de la red cristalina y r representa cualquier vector del
espacio real. La expresion anterior es la definicién fundamental de un cristal perfecto: los
alrededores en el punto r son idénticos a los del punto r + R.

Sabemos que para cualquier cristal, el potencial interior debe ser real, es decir, que la
energia potencial debe ser real, por lo que V(r) y su complejo conjugado V*(r), son idénticos.
Mas ain, para el caso en que el cristal sea centrosimétrico, se cumple que:

V(r) = V(-r)

Ya que V(r) es periodico, entonces se puede expresar como una serie de Fourier en la
cual se suma sobre todos los puntos de red en espacio reciproco:

Vir)=2,V,e”™ %"

donde V, es la componente g de V en las series de Fourier.

Cuando en un patron CBED sélo dos discos son fuertemente excitados, se tiene la
ltamada Condicion de Dos Haces. Si aparecen mas reflexiones, las ecuaciones de la teoria
dinamica de la difraccion electrdnica, vilidas para la Condicion de Dos Haces (ver ec. (3.18)),
dejan de tener validez y su uso implicara resultados imprecisos.

En este trabajo se pretende mostrar también, la utilidad que presentan los patrones de
difraccion electrénica en el modo de haz convergente (CBED) bajo la Condicion de Dos Haces.
Por ello, en esta secciéon nos concentraremos en la determinacion de coeficientes de Fourier V,
del potencial cristalino, lo cual se consigue usando el método de Kelly!'®). Este se basa en medir
las distancias desde cada una de las franjas de espesor que aparecen en el haz difractado, al
centro de éste.
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Las distancias a ser medidas son L, desde el centro del perfil del haz difractado al centro
del haz directo, y L; (L, Lz, Ls y La) desde el centro del perfil del haz difractado a cada uno de
los minimos sucesivos dentro de este mismo haz. Estas distancias se indican en la figura 4.4, la

cual muestra el perfil de intensidades en la reflexién 2-20 de un cristal de silicio tomado en
[20]

Condicion de Dos Haces.

Fig. 4.4. Nomenclatura empleada en la determinacion de coeficientes de Fourier V, y espesores,
via franjas de espesor en un patron CBED en Condicion de Dos Haces.

Primero describiremos el método para determinar el espesor de la mmestra, en la regién
donde ésta es atravesada por el haz de electrones. A partir de la ecuacion 3.18, la cual da la
variaciéon de intensidad{¢,|> en el disco difractado en la Aproximaciéon de Dos Haces (sin
considerar absorcion), se puede obtener, por diferenciacion con respecto al error de excitacion,

el minimo en | ¢, |2 lo cual nos lleva, segin lo demuestra Allen'®), a 1a siguiente ecuacion:

(S/n) =—(1eHm)y +112 L. (4.3)
donde £, es la distancia de extincion de una reflexion excitada g, t es ¢l espesor de la muestra a
ser determinado, S; expresa la desviacion del i-ésimo minimo de la posicion exacta de Bragg, y
esta definida por:

$;= (AMd2)(Li/Lo)

donde A es la longitud de onda del haz de electrones incidente, y d es el espaciamiento de los
planos cristalinos que producen el haz difractado.
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Usando los valores de S; yhaciendo n; = 1 y ;4 = n; +1, los valores de (S/n,)° y (1/n;)
son calculados. Luego, haciendo n; = 2 y ny; = n;+1, los valores de las dos expresiones
anteriores (entre paréntesis) son calculados nuevamente. Estos calculos son repetidos
sucesivamente haciendo n; = 3, 4, ... . Para cierto valor de n,, la grafica de (S:/n)* vs. (1/n)* se
aproxima mas a una linea recta. De la ec. (4.3), se encuentra que el espesor de la muestra se
obtiene de la ordenada al origen, mientras que la distancia de extincion se obtiene de la
pendiente de la recta. Conociendo la distancia de extincion &,, el valor del coeficiente de Fourier
V, del potencial cristalino puede ser determinado usando'* 1a relacion® :

E,=m/(Vo) L (4.5)

donde o es la constante de interaccidn.
Con los resultados obtenidos por esta técnica, se podria determinar el indice de refraccion

promedio del material (en una region en la que V = V, = const.) usando la relacién dada por
Hirsch'?;

Aqui, E representa el voltaje de operacién del ME. Asi, determinando el potencial V, de
la region examinada, podriamos tener informacion del comportamiento Optico de nuestros
sulfuros.

Debe ser mencionado que lo ideal es conocer A (0 V,) con precision, ya que si tomamos
la A correspondiente a los 100 kV nominales del ME, los resultados al usar las expresiones (4.4)
y (4.6) podrian ser imprecisos.

Las vibraciones térmicas de los dtomos causan una distorsion en la periodicidad de la red,
y producen los signientes efectos'>’:

1) Disminucién de los coeficientes V, del potencial efectivo por el factor de Debye-Waller con el
incremento de temperatura, afectando asi las distancias de extincion &£
2) Dispersion difusa térmica en el fondo, entre reflexiones de Bragg y cerca de ellas.

Por lo tanto, es de esperarse un incremento en £, (ver relacion (4.5)), lo cual puede ser
detectado experimentalmente*. De lo anterior, queda claro que para mejorar la precision de V,
es necesario disminuir la dispersioén inelastica, por ejemplo, disminuyendo la temperatura del
material del cual se desean determinar los V.

® Ei resultado dado en la ecuacion (4.5) es valido sélo si se considera 1a Aproximacion de Dos Haces.
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La observacion de franjas de espesor esta limitada a cierto rango de espesores [tmin, tmsx)-
Esto es logico, ya que si t < ty;,, habra poca interaccion dinamica y el disco difractado podria no
tener variacion de intensidad (franjas de interferencia); por otro lado, si t > tna, los haces
podrian ser demasiado débiles debido a la absorcion. Ademads, si hubiese una capa amorfa de
material sobre la superficie del material cristalino, esta no podria ser cuantificada ya que no
contribuiria al haz difractado.

4.3. Teoria de la difraccién del haz convergente

Los fundamentos tedricos de la difraccion HOLZ hacen referencia al concepto de
superficie de dispersion, el cual no es facil de entender, mucho menos tratar de explicarlo. Por
ello se citan dos buenas referencias donde se habla extensamente de este concepto””®. La
principal dificultad radica, a nuestro juicio, en la comprensiéon de los diagramas utilizados para
explicarlo. Sin embargo, ya que utilizaremos el concepto de superficie de dispersion mas
adelante, diremos unicamente que este concepto es equivalente al de las relaciones de dispersion
(E vs. k) utilizadas cuando se habla de la propagacion de ondas en redes periddicas, tema de
gran importancia en Fisica del Estado Solido.

La aproximacién de capa cero ignora las zonas de Laue de orden superior (HOLZ)
cuando se construye la red reciproca, es decir, se ignoran efectos de difraccion tridimensional.
Ya que en muchos casos la difraccion HOLZ es relativamente débil, la aproximacién anterior se
puede considerar valida. De hecho, el éxito de ésta depende de las magnitudes relativas de los
desdoblamientos de capa cero, introducidos en las esferas de dispersion por los potenciales de
cuerda atomica, en comparacion con la separacion emtre capas sucesivas de la red reciproca.
Cuando estos desdoblamientos son pequefios, comparados con ¢l espaciamiento entre ZOLZ y
FOLZ, la aproximacion es valida. Sin embargo, para desdoblamientos grandes de capa cero y
espaciamientos pequefios entre zonas de Laue, la aproximacién podria dejar de ser valida.

Para capas de red reciproca bien separadas, se puede esperar que la superficie de
dispersién de la primera capa coincida bastante bien con las esferas de dispersién, las cuales son
sus asintotas que se apartan de algunos desdoblamientos locales causados por interacciones de
dos o tres haces. Para ir mas alla de la aproximacion de proyeccién, se tomarid como la extensién
mis simple, el caso de una esfera de dispersion FOLZ centrada sobre una reflexion H que
intersecta la superficie de dispersion de capa cero (ver figura 4.5).

Cada una de estas intersecciones resultard en una hibridacién local entre la esfera de
dispersion FOLZ y una rama particular de la superficie, y esto puede ser discutido en términos
de la teoria de dos ramas. Detalles de estas intersecciones son dados por Jones®), y sus
consecuencias geométricas descritas por Steeds™®’.
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Geométricamente, ya que las esferas de dispersion son relativamente planas y fuertemente
inclinadas hacia la primera rama (casi plana) de la superficie de dispersién, el resultado es
esencialmente una seccion plana vertical de la superficie de dispersion. Este es el punto medular
en la explicacion de la estructura fina de la difraccién HOLZ, 1a cual puede ser observada como
lineas brillantes en las zonas de Laue de un patrén CBED. Esencialmente, esta estructura fina es
un mapa directo de las ramas fuertemente excitadas en la superficie de dispersion de capa

cero!?®.

esfera HOLZ
(centrada en una reflexiéon HOLZ)

estados de Bloch de capa cero
(superficie de dispersion)

intersecciones

Fig. 4.5. Diagrama para indicar la inclusion de una sola reflexion HOLZ
en la solucion obtenida al hacer la aproximacion de proyeccion.

Luego, la excitacion de capas superiores de red reciproca (zonas de Laue) hace que los
anillos de Laue estén formados por reflexiones en forma de segmentos brillantes (ver figura 4.2),
mientras que en el haz directo suelen aparecer una serie de lineas obscuras. Tanto las lineas
brillantes como las obscuras son llamadas lineas HOLZ. Ya que en general cada linea en ¢l disco
central tiene su correspondiente en el anillo de Laue!'?! (ambas tienen los mismos indices hkl), en
la siguiente seccion se hablard con mas detalle sobre las lineas HOLZ, las cuales son una parte
importante en un patrén CBED.
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4.3.1. Aproximaciéon Cinemadtica para las lineas HOL.Z

En la Aproximacién Cinemética, la posicion de las lineas HOLZ esta dada por la ley de
Bragg. Por conveniencia, escribiremos la ley de Bragg en la forma'®"':

2KS, =K*-(K+gY’=0 ..., (4.7)
con

K = [k, + (2meV,/h?)]'?

—1/2
1 2meeE( eE )
=h=|—3 L1+ 2J
ko h 2mec

donde K es el vector de onda promedio dentro del cristal, k, es el vector de onda en el vacio, V,
es el potencial promedio en el cristal, g es un vector de red reciproca, y E es el voltaje de
aceleracién; S; es el error de excitacion y es cero en las posiciones de las lineas HOLZ.
Eligiendo un sistema de coordenadas ortogonal con el eje z como la direccion del eje de zona
mas cercano, el eje x como uno de los vectores base g para el eje de zona y el eje y
perpendicular a los ejes z y x, ademas de normalizar los tres ejes a una longitud unitaria (ver
figura 4.6), se tendra que la ecuacion de las lineas HOLZ, dada por la ecuacion (4.7), ahora en
este sistema de coordenadas sera®®:

donde los subindices denotan las componentes x, y y z del vector de onda K y el vector de red
reciproca g, y

Kz — (K2 - sz - Ky2)1!2 ~ (K2 - chz - KyCZ)UZ

aqui, K,. y K,. son las componentes en x y y, respectivamente, del vector de onda K en el centro
del disco de orden cero en el patron CBED (ver figura 4.6). La aproximacion hecha en la
ecuacion (4.9) es una buena aproximacion para difraccion electrénica de alta emergia. Por
ejemplo, para E = 100 kV, 1/k, = 0.037 A y un radio del disco CBED de 0.4 A, el maximo
error introducido en K; es aproximadamente 0.01 %. Entonces, dentro de esta aproximacion, la
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ecuacion (4.8) es la ecuacion de una linea. Esto significa que una linea HOLZ en el disco central
de un patréon CBED puede ser aproximada por una linea recta en la Aproximacion Cinematica.
Cuando se consideran efectos dinamicos, las lineas HOLZ son segmentos de hipérbolas, es decir,
que debido a la interaccion entre lineas HOLZ, éstas se curvan. Cuando se hacen simulaciones
por computadora con el fin de indexar dichas lineas, es suficiente considerar la Aproximacion
Cinematica, ya que la posicion de las lineas HOLZ no cambia si se considera ¢l caso cinematico
0 dinamico. Para una orientaciéon dada, la posicion de las lineas HOLZ cambiara sélo si hay
variaciones en los parametros de red (por ejemplo, durante una transformacion de fase) y st se

varia el voltaje de aceleracion'®.

eje de zona

Fig. 4.6. Definicion del vector de onda K para el haz incidente. Aqui K no es paralelo
al eje de zona en la direccion z. El circulo discontinuo interno es el circulo de

Laue, vy el externo es la interseccion de la esfera de Ewald con FOLZ. K, va
del eje de zona al centro del disco de orden cero en el patrén HOLZ.
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CAPITULO V

CALCULO DE
IMAGENES




5.1. Importancia de las simulaciones por computadora

Hasta hace poco mas de una década, la interpretacion de imagenes obtenidas por medio
de un microscopio electrénico de transmisién (ME), era hecha por simple inspeccion visual de
las mismas. En la actualidad, la interpretacién de fotografias en términos de la microestructura
de la muestra estdi menos sujeta a la experiencia e intuicién del microscopista, al poder
compararlas con imagenes simuladas por computadora. Asi, el uso de programas de simulacion
es fundamental en ¢l estudio de materiales por Microscopia Electronica de Transmision (TEM).
De hecho, el desarrollo de software a nivel comercial desde finales de la década pasada, ha ido
haciendo de la simulaciéon de iméigenes, ademas de una herramienta de apoyo, una linea de
investigacion, pues lo que se desea es mejorar las imigenes simuladas para reproducir fielmente
las imagenes obtenidas en el ME.

La comparacién entre imigenes experimentales y calculadas se hace comunmente de
manera visnal, y podra seguir siendo asi, siempre y cuando se tomen en cuenta las caracteristicas
de contraste de la pelicula o papel utilizado®, 1o cual en la prictica no se hace. Asimismo, en la
simulacién se deberin tomar en cuenta las caracteristicas de trabajo, tanto del microscopio
electrénico como de la muestra, a saber, voltaje, desenfoque, espesor, tipo y tamafio de la celda
unitaria, etc.. Es importante sefialar que mientras menos variables desconozcamos, la
interpretacién de la imagen experimental se simplificara, ya que el tiempo de trabajo en la
computadora se reducira; de no ser asi, considerando tan sélo las 4 variables mencionadas
anteriormente, y asignando diez valores posibles a cada una de ellas, tendriamos un total de
10x10x10x10 = 10* imagenes posibles!, lo cual nos llevaria meses en hacer estas simulaciones.

5.2. Métodos de cdlculo de imagenes

En general, el calculo de imagenes de Microscopia Electronica de Alta Resolucidn
(HREM), vy de patrones de difraccién electronica, es un proceso que involucra los siguientes
pasos:

a) El modelado de la estructura cristalina o defecto.

b) La propagacion de la onda electronica incidente a través del cristal.
¢) La transferencia de la onda dispersada por el sistema optico del ME.
d) La comparacion cuantitativa con las fotografias experimentales.

® También es importante considerar si se ha usado o no, algin filtro en la obtencién de la fotografia.
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La propagacion del frente de onda incidente a través del cristal es bien conocida cuando
se asume dispersion elastica, segin se vio en el capitulo 3. Este proceso se explica,
principalmente, ya sea con el método de multicapas, formutado inicialmente por Cowley''), 6 con
la aproximacion de Bethe, también conocida como el méfodo de ondas de Bloch?. Estos
métodos, que son la base de la simulacion de imagenes HREM y de patrones CBED, se tratan en
las dos secciones siguientes.

5.2.1. El método de multicapas

Este método se basa en el enfoque de la Optica Fisica."®) En &1, el cristal de espesor z es
“rebanado” en un nimero muy grande de rebanadas delgadas de espesor dz muy pequefio. Para
cada rebanada, el potencial cristalino es proyectado sobre la entrada del plano subsiguiente e
introduce una modulacién en la transmitancia de la rebanada, lo cual es equivalente a asumir que
la dispersion del frente de onda incidente por el potencial cristalino de cada rebanadita esta
completamente localizado sobre el plano de proyeccion. La propagacion del frente de onda
modificado a la proxima rebanadita se realiza en el vacio a lo largo de dz.

La interpretacion equivalente, dada por la Optica Fisica, esta descrita por la aproximacion
de Fresnel en la formula de la difraccién dada por Rayleigh-Sommerfeld (ver ecuacién 5.1). En
la figura 5.1 se ilustra este esquema dado por la Optica Fisica. Aqui, cada rebanadita es
reemplazada por un nimero infinito de fuentes puntuales, las cuales emiten onditas esféricas con
su amplitud compleja dada por el producto del frente de onda incidente y la transmitancia de

cada rebanadita.

P, (Xl,Yl,O)

P,

PO (xozyoaz)

4a(%,¥) d Qen(x,y)

Fig. 5.1. Difraccién de ia onda incidente por un objeto de transmitancia compleja gq.(x,y)-




Para un frente de onda incidente de amplitud W(x,y), la formula de Rayleigh-Sommerfeld
es:

exp(-2nikry,) .

1
LP("O:YCHZ):E j.lP(XO:YOaO)qn(XhYI) Toy

En el caso de la Optica Fisica, g, = [(qo*p1)dq1]*p2 - - - , donde qu(x,y) es la funcion de
transmision o de transferencia, y p;: es el propagador.9 Como la integral en la ecuacion 5.1 se
realiza sobre las variables x, y, la expresion para la funcién de onda en Py (Xo,¥0,2) seré:

H(R) = ﬁ;exp(—znikz)f ‘P(Pl)qncPl)exp[ ((xo ~%1) +(¥o —yl)z)}ls
la cual nos indica que la funcién de onda en cada punto sobre la rebanadita de la muestra (ver
figura 1) consiste de la superposicién de onditas esféricas de diferente amplitud. La funcion de
onda en cada rebanadita puede ser calculada a partir de la funcién de onda en la rebanadita
anterior, usando: Wiy = [Wa'Qn]*Pnoe+1, donde Pases1 es el propagador de la rebanadita n a la
rebanaditan + 1.

Considerando nuestra muestra como un objeto de espesor z (ver figura 5.2), sobre el cual
incide una onda plana, lo que se desea conocer es la amplitud que tendra la onda transmitida a
través del objeto. Para el caso de difraccién de Fraunhoffer, es decir, para un punto alejado de la
muestra, el resultado es':

¥(x,y,2) = exp(2mik -r) exp(-icV} )

el cual nos indica que se tiene una onda plana modulada por la funcién de transferencia q(x,y) =
exp(-ioV,(x,y)), donde o es la constante de interaccién, y Vp = I:V(x,y, z)dz es el potencial

proyectado.

Aqui se ha dado una explicacion de la fisica del método de multicapas; el tratamiento
matemitico completo, el cual sirve como algoritmo para el desarrollo de sofiware para la
simulacién de imagenes HREM, no sera considerado en este trabajo.

© El simbolo “ * “ en la expresién para la funcién de transmisién denota un efecto convolutivo, y no multiplicativo, de
las funciones p; ¥ q..
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l l/ l haz incidente

N rebanadas — « objeto (muestra)

haces difractados

Fig, 5.2. Objeto dispersor de espesor z utilizado en el método de multicapas.

5.2.2. El método de ondas de Bloch

El método de ondas de Bloch es mas conveniente que el método de multicapas, para
hacer el calculo dindmico de patrones CBED y lineas HOLZ. Este método ha sido revisado
ampliamente en la literatura®™). Aqui sélo se hablara de la forma en que el programa EMS' lo
usa.

El método de ondas de Bloch resuelve directamente la ecuacion de Schrédinger
independiente del] tiempo:

V*¥(r) +

87 1€ £+ V() ¥(r) = 0

La funcién de onda dentro del cristal se puede representar por una suma de ondas de
Bloch, las cuales son representadas en términos de ondas planas cuyos coeficientes se
determinan resolviendo la ecuacién general de eigenvalores (valores propios): det (A) = 0; los
elementos de matriz de A son:

: 2
Ay = =K2 ~ k9 +g] }sgh +(1-84Wen .- (5.2)

donde U, esta dado por (ver seccion 3.1.1) Uy = 2meV,/h*. Para cristales centrosimétricos (ver
seccion 1.2) los V, son reales, mientras que para los cristales no centrosimétricos V; = V*.
Luego, la matriz A, puede ser real simétrica o hermitiana compleja. La absorcién, la cual
describe la atenuacién de la funciéon de onda elastica debido a la dispersién inelastica, se
introduce como una perturbacion de primer orden de los eigenvalores y eigenvectores.




La j-ésima onda de Bloch esta dada por:
wr) = Za(i)b(.i) (r)
J
donde €9 es el coeficiente de excitacion de la j-ésima onda de Bloch, y:
b (r)= ch(j) exp{Zn:i(kG) +g) -r}
g

Transformando los vectores de onda de Bloch como:

W=gK+y" . (5.3)

tendremos que:
K| = x| + Uo

donde n es un vector uritario normal y dirigido hacia afuera del cristal, y  es el vector de onda

de los electrones en el vacio (|| = 1/A). Introduciendo la definicién del vector de onda de Bloch
(ecuacion 5.3) en Ay, (ecuacion 5.2), tendremos:

Ag = {K*- (K +g)* - 2(K + g)ny? - v }8g + (1 - 8n)Usn

Despreciando 97 se llega a un problema de eigenvalores linearizado. Esta linearizacion
se presenta solo si se consideran electrones incidentes de alta enmergia, espesores cristalinos
mayores a un par de nanémetros y si se ignora la retrodispersidn.

Los coeficientes de las ondas de Bloch Cs(j), y los y?, se encuentran resolviendo el
siguiente sistema lineal de ecuaciones:

. 3 -n . .
1K-S.c®+Su._,c?=2k. 1+5—}yﬁ>cﬁ>
g8 gz*]‘; g-h™h K-n g

donde S, es el error de excitacion. Los coeficientes de excitacidén £? de las ondas de Bloch
individuales estan dados por los C,%.

Esta formulacion no considera la aproximacién de proyeccion hacia adelante del potencial
cristalino, lo cual es conveniente para el calculo de efectos tridimensionales, tales como patrones
CBED y lineas HOLZ, o como una herramienta para calcular las funciones de onda necesarias
para la simulacion de imagenes HREM.
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5.3. Simulacion de imdgenes de alta resolucion

Podemos considerar que el proceso de formacién de imigenes en el ME consiste
esencialmente de una doble transformada de Fourier. El proceso completo!’), el cual se ilustra en
la figura 5.3b, sirve como algoritmo para el desarrolio de software comercial, por ejemplo, del
Mactempas'® utilizado en este trabajo. Asimismo, en la figura 5.3 se muestra la analogia entre la
Optica Geométrica y la Optica Fisica para entender las diferentes etapas en el proceso de
formacion de imagenes.

OPTICA GEOMETRICA OPTICA ONDULATORIA
l | Haz de electrones]
Funcion de transmision
q(x.y)

< > | Transformada de Fourier O

|

Patron de difraccion ||||i1|’|l|||

Q(u,v)
Funcidn de transferencia rq'-,] ﬁ ﬂ
RS

explix(u,v)]

| Transformada de Foun'erl Q
Imagen Amplitud de 1a imagen Jr""L /(—I\ ﬂ

X, y)

(a) (b)

Fig. 5.3. Comparacion entre la trayectoria de los electrones en forma de rayos segiin la Optica
Geométrica, v 1a transferencia de la onda incidente segiin la Optica Ondulatoria, para
mostrar el proceso de formacion de imagenes.
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En forma general, el cdlculo de imigenes HREM puede ser usado para:

a) Saber si la resolucion de un ME operado bajo ciertas condiciones es la correcta para resolver
un problema, es decir, para distinguir entre dos o mas modelos estructurales propuestos.

b) Predecir la resolucion necesaria para resolver la columna atomica de cierto elemento, una vez
conocido el modelo estructural.

¢) Comparar las simulaciones con las micrografias experimentales y poder determinar asi, las
condiciones experimentales bajo las cuales las micrografias fueron tomadas.

d) Investigar los efectos de inclinacion de la muestra (alejada de eje de zona).

e) Investigar los efectos de inclinacién del haz debido a una mala alineacion del haz en el ME.

f) Comprender el contraste de micrografias experimentales.

g) Caracterizar un determinado ME.

A continuacién se describen los principales parametros que intervienen en una simulacion
de imagenes HREM: '

a) Espesor. Como se vio anteriormente, las aproximaciones lineales solo se aplican a cristales
delgados. El espesor minimo de la muestra cristalina dependera del tamaiio de su celda unitaria,
mientras que el limite superior del espesor dependera de los pesos atémicos de los atomos en el
cristal, pero se comsidera comunmente en el rango de 20 a 40 A. Sin embargo, a menudo es
necesario obtener imigenes de cristales mas gruesos que este rango; emtonces, bajo estas
condiciones no lineales, la simulacién de imigenes HREM puede ser de gran ayuda.

Conforme el espesor del cristal aumenta, el contraste de la imagen ird variando (ver
figura 5.4). A espesores mis grandes, la imagen experimental no puede ser interpretada
intuitivamente como la representacion de cierta estructura, ya que deben considerarse calculos
dinidmicos, lo cual se consigue con el software utilizado'®.
b) Desenfogue. El conocimiento de este parametro es muy importante en la interpretacion de
imagenes HREM, ya que diferentes desenfoques pueden dar imagenes totalmente distintas (ver
figura 5.5). La imagen se puede interpretar directamente sélo si se trabaja con el desenfoque de
Scherzer, sino, hay que recurrir a la funcién de transferencia de contraste (ver seccion 3.4). El
desenfoque se puede conocer si se toma el difractograma Optico de una micrografia que
contenga la imagen del carbon amorfo que sirve como soporte de la muestra. Si el desenfoque
(en A) es negativo, se dice que hay subenfoque (underfocus), y si es positivo, se habla de
sobreenfoque (overfocus).
¢) Orientacion. Esta se puede cambiar inclinando la muestra. En principio, cada eje de zona nos
mostrara una simetria diferente en la imagen HREM, si las otras variables permanecen fijas y si
los ejes de zona no son cristalograficamente equivalentes (comparar figuras 5.4 y 5.5). En la
practica lo que se quiere es tener imigenes HREM con orientaciones en ejes de zona, ya que con
ésto, la interpretacion de la imagen se facilita.
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5.3.1. Simulacion de imagenes HREM del In,ZnS,

Con el fin de tener una visualizacion del tipo de imagenes HREM que se pueden esperar
en el ME Jeol 4000-EX, cuando se observe la muestra del In,ZnS,, considerando el modelo
estructural descrito en la seccion 2.3, en las figuras 5.4 y 5.5 se presentan varias simulaciones
hechas con ¢l programa EMS. El voltaje nominal en todas estas simulaciones es de 400 kV.

Af(A)

400

300

200

100

50 166- o o :éOO o

Fig. 5.4. Variacion de contraste en imagenes simuladas del In,ZnS, al variar el desenfoque
del ME vy el espesor de la muestra. La orientacion es 1a [0001].
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5.3.2. Simulacién de imigenes HREM del MoS;

Para hacer la simulacién de imagenes HREM del MoS;, se uso el modelo estructural
presentado en la seccién 2.5. Las simulaciones presentadas en las figuras 5.6 y 5.7, hechas con el

programa Mactempas'®), corresponden a un voltaje de 400 kV. Nuestros resultados concuerdan
con los obtenidos por Shiojiri”).

#® B W T FEFE T ETHEEESE TS EE S

® % % @ & % %

il i

Br et we b awh

Fig. 5.6. Secuencia de imagenes simuladas del MoS; mostrando variacion de contraste al cambiar
el desenfoque del ME vy el espesor de la muestra. La orientacion es la [0001].
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Las simulaciones presentadas en las figuras 5.6 y 5.7 muestran 5x5 celdas para cada valor
del desenfoque y ¢l espesor. Algunos otros parametros considerados al bacer estas simulaciones
se pueden ver en la CTF mostrada en la figura 3.8.

Af (A)

- 600

- 300

300

600

20 40 t(A

Fig. 5.7. Secuencia de imagenes simuladas del MoS, mostrando variacion de contraste al cambiar
el desenfoque del ME y el espesor de la muestra. La orientacién es la [11-20].

Es importante sefialar que los “puntos blancos™ que vemos en las imagenes simuladas, no
siempre coinciden con la proyeccion de columnas atomicas del Mo o del S. Esto sblo pasa
cuando se trabaja con el desenfoque ideal (de Scherzer). En nuestro caso (ver figura 5.7), para
Af = 0, las posiciones del S casi coinciden con los “puntos blancos” de la imagen simulada; las
posiciones del Mo estan entre los dos puntos blancos de mayor intensidad.

Desde luego, se podrian obtener cientos de simulaciones asignando otros valores al

desenfoque y al espesor, o dejar constantes los valores de estos parametros y variar la
orientacion del cristal (eje de zona).
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5.4, Patrones FFT de imigenes HREM

Ademis de auxiliarnos en la simulacion de imagenes HREM para interpretar nuestras
imagenes experimentales, obtuvimos también las Transformadas de Fourier Rapidas (FFT) de las
imagenes HREM experimentales de los sulfuros aqui estudiados. Luego, conviene hablar un
poco de este tipo de transformadas.

Una FFT es un algoritmo que calcula eficientemente la transformada de Fourier
discreta™®. Los patrones de difraccién optica y patrones FFT de micrografias de imigenes con
resolucion atoémica son equivalentes a los patrones SAED, sélo si los primeros son obtenidos
bajo condiciones optimas''!), es decir, bajo el desenfoque propuesto por Scherzer. El area
seleccionada en la imagen, de la cual se habra de obtener la FFT, puede ser tan pequefia como la
celda unitaria del material bajo estudio.

Los patrones de difraccion electronica y patrones FFT son idénticos unicamente para el
caso en que se trabaje con cristales muy delgados, es decir, solo para el caso en que la
aproximacion WPO valga.

Los patrones FFT pueden mostrarnos directamente si las imagenes HREM obtenidas en el
ME estin o no, astigmaticas.

5.5. Simulacién de patrones de haz convergente

Para realizar simulaciones de patrones CBED de los sulfuros aqui estudiados, se utilizo
diverso software. Algunos de los programas utilizados estin basados esencialmente en la Teoria
Cinemitica, por ejeraplo, el Diffract!’? y el Microdiffraction!'®), mientras que otros se basan en la
teoria dinamica, por ejemplo, el EMS'®.

Los parimetros que intervienen en una simulacion de este tipo, reflejan lo que sefiala la
teoria de la formacién de patrones CBED. A continuacion se mencionan las principales
caracteristicas de cada uno de ellos:

a) Espesor. Al aumentar ¢l espesor de la muestra se observa disminuciéon en el nimero de
discos. Al disminuir el espesor, los detalles en los discos (debido a efectos dindmicos) son menos
visibles; ésto es importante ya que si no se toman en cuenta estos efectos, puede mal
interpretarse la simetria del patron CBED. Los hkl de las reflexiones en el patrén no cambian si
se varia el espesor. El valor del espesor se considera en A.

b) Voltaje. Al aumentar el valor del voltaje se observa un aumento en ¢l radio de los anillos
HOLZ (zonas de Laue), lo cual trae como consecuencia que.el numero de discos en la zona
ZOLZ (capa cero) aumente. El valor del voltaje se considera en kV.
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¢) Longitud de camara. Este pardmetro juega el papel de una escala, es decir, que al aumentar la
longitud de camara L, los detalles que aparecen en el patron aumentan proporcionalmente. Los
hkl de las reflexiones en el PD no cambian al variar L. El valor de la longitud de cidmara se
considera en mm.

d) Angulo de convergencia. Este parametro controla el tamafio de los discos. Por ejemplo, si
consideramos lineas HOLZ en el disco central, al aumentar el 4ngulo de convergencia aumentara
el diametro de este dico, y seran visibles mas lineas y mas detalles en él. El valor de este
parametro se considera en miliradianes, aunque puede necesitarse conocerlo en Al

e) Eje de zona. Los valores (enteros) del eje de zona [uvw] determinan la simetria del patron
CBED®. Existe la opcion en el programa EMS, de obtener el PD alejado de la orientacion
exacta, sin embargo, lo que uno busca es tener PD en ejes de zona (ZAP) ya que asi, se
manifiesta mejor la simetria del patron CBED.

En el caso del software EMS, es necesario decir cuiantos haces (minimo 40) habran de
contribuir a la formacion del PD. Al aumentar el nimero de ondas de Bloch, el nimero de
reflexiones en el PD aumenta. Mientras mayor sea el nimero de haces, mayor seri el tiempo de
maquina.

5.5.1. Simulacion de patrones CBED del In.ZnS,

En esta seccion se presentan las simulaciones de patrones CBED del In.ZnS, hechas con
software diverso, €sto para mostrar el alcance y limitaciones de los programas utilizados.

En la figura 5.8 se presentan cuatro patrones CBED obtenidos a diferentes voltajes,
calculados a lo largo de la secuencia de apilamiento de capas en el material, es decir, en la
direccion [0001]. Estas simulaciones fueron hechas con el programa EMS; obsérvese la
semejanza de las bandas de Kikuchi de esta figura 5.8 con las de la imagen experimental
presentada en la figura 4.2. '

Dado que este semiconductor presenta politipos, se ha decidido ver las diferencias que
hay al considerar al material con diferentes valores en el parametro de red c. Asi, en la figura 5.9
se presentan cuatro patrones CBED considerando miltiplos de ¢ = 12.34 A. Estas simulaciones
fueron hechas con el programa Microdiffraction.

La simetria que presenta un patron CBED cambia si se varia la orientacion del cristal
respecto al haz de electrones. Esto se puede apreciar en las simulaciones hechas con el programa
EMS que se presentan en la figura 5.10.

? La simetria en el patrén CBED depende del eje de zona (por eso se recomienda trabajar con patrones en ejes de zona
principales), aunque, desde luege, depende también del tipo de cristal (red de Bravais) que se estudie.
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La figura 5.11 muestra un patrén CBED obtenido con el programa EMS. Las
simulaciones hechas con este programa se ajustan mejor a los patrones CBED experimentales.

Esto es debido a que el programa EMS, desarrollado por Stadelmann'®, realiza calculos
dindmicos.

Fig. 5.11. Simulacion de un patron CBED en la direccion [0001]. El voltaje es de 100 kV
y el parametro de red es ¢ = 37.02 A. El eje de rotacion 6 es evidente.

5.5.2. Simulacion de patrones CBED del MoS,

Los patrones CBED de cristales del MoS; (molibdenita), correspondientes al sistema
hexagonal, presentan un eje de rotacion de orden 6 cuando se obtienen en la direccion [0001].
Esto es asi, independientemente del voltaje utilizado en el ME, segun se puede ver en la figura
5.12. La simetria rotacional del PD cambiara si se varia el eje de zona, tal y como se muestra en
la figura 5.13. El efecto del espesor en los patrones CBED del MoS; se presenta en la figura
5.14. Las simulaciones presentadas en esta seccion fueron hechas con el programa

Microdiffraction.® Para visualizar la variacién de intensidad dentro de los discos, es necesario el
uso del programa EMS.

© Las simulaciones hechas con este programa no requieren del conocimiento de las posiciones atémicas (mas si del
grupo espacial), a diferencia del programa EMS.
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CAPITULO VI

PROCEDIMIENTOS
Y RESULTADOS
EXPERIMENTALES




6.1. Procedimiento experimental

En esta seccion se mencionaré la forma en que se prepararon las muestras de los sulfuros
In;ZnS, y MoS, para ser observadas en el microscopio electrénico de transmision (ME). Se
indicara también, el procedimiento utilizado para obtener los diversos detalles en los patrones
CBED, con el fin de obtener la informacion estructural de los sulfuros analizados. Ademas, se
sefialan las dificultades mas frecuentemente encontradas durante nuestras observaciones con el
ME, asi como la forma en que pueden corregirse y evitarse.

6.1.1. Preparacion de muestras

Para estudiar la microestructura de los sulfuros, se necesitd adelgazar las muestras para
su observacion en el ME. Para ello, se fueron colocando las muestras entre dos tiras de “diurex”,
de tal manera que al despegarlas, la muestra quedara en ambas tiras; al repetir el proceso de
pegado-despegado varias veces, se obtuvieron liminas muy delgadas en cada muestra® para ser
analizadas por Microscopia Electronica de Transmision (TEM), pero lo suficientemente gruesas
para visualizar efectos dinamicos en los patrones de difraccion. Para separar las laminillas del
“diurex”, se deposité éste en una caja pyrex con cloroformo. Una vez que se observe que ¢l
cloroformo ha disuelto el pegamento del “diurex”, y que las laminillas se encuentran dispersas en
el cloroformo, se toman algunas gotas de la solucién y se depositan en alcohol isopropilico
(propanol). E1 uso de ultrasonido es recomendable para obtener una mejor dispersion de las
laminillas. Finalmente, se deposita una gota de la solucion en una rejilla de cobre, previamente
cubierta de una pelicula de colodién y otra de carbén amorfo, lo cual sirve como soporte para la
muestra.

El método anterior presenta una ventaja respecto al método convencional de preparaciéon
de mmestras (principalmente polvos) para su observacion por TEM, a saber, la molienda de la
muestra en un mortero agata, ya que esto podria maltratar la muestra, es decir, se podrian crear
defectos en ella. Ademis, con el fin de tener una mayor estabilidad de la muestra, se decidié
también utilizar rejillas de doblez, las cuales permiten prensar las laminillas de las muestras sin
que sea necesario el uso del soporte como en una rejilla tipica; sin embargo, con las rejillas de
doblez es mas dificil corregir el astigmatismo de la lente objetiva.

© Este método es mas sencillo que el empleado por Anagnostopoulos™, quien prepard muestras del In,ZnS, para hacer
“estudios por HREM y SAED. El embebio el sulfuro en una resina, la seccioné con un microtomo ¢ hizo el
adelgazamiento final con bombardeo ionico (ion sputtering).
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6.1.2. Obtencion de patrones de haz convergente

El primer paso en la observacion de muestras por TEM, es la alineacion del haz de
electrones. Para esto existen procedimientos rutinarios indicados en los manuales y que
presentan ligeras diferencias, dependiendo del modelo del ME que se utilice. El procedimiento a
seguir para obtener patrones CBED ha sido claramente indicado por Tanaka® Agqui se
mencionaran algunas experiencias adquiridas durante las sesiones de trabajo en ¢l ME, para
obterer patrones CBED de nuestros sulfuros. En la seccion 4.1 se han introducido las variables
que intervienen en la formacion de patrones de este tipo.

El uso de un portamuestras de doble inclinacion es fundamental para mejorar la simetria
de los patrones obtenidos, es decir, para conseguir patrones en ejes de zona principales. Una vez
que se ha obtenido un patron SAED, para obtener un patron CBED, ademas de inclinar la
muestra, hay que mover principalmente las perillas de la lente condensadora y de la lente
objetiva del ME.

Durante la observacion de la muestra en el ME, puede suceder que solo hayan discos con
poco contraste en ¢l PD, lo cual indica que se esta observando una zora muy delgada de la
muestra. Esto no es conveniente, ya que la informacion que se obtenga del patron CBED sera
parcial, por lo cual es necesario elegir otra zona de la muestra; si al hacerlo se observan bandas
de Kikuchi que no se intersectan en el disco central, hay que inclinar la muestra hasta lograr que
se intersecten.

Al observar patrones de alta simetria del In,ZnS, en el ME Jeol 2010-FX, se encontré
que subiendo la muestra, es decir, aumentando la longitud de camara, se hacia mas visible el
segundo anilio HOLZ, lo cual puede deberse a que se aumenta la zona de interaccion del haz con
la muestra y por lo tanto, se reduce la intensidad de la dispersion difusa.

Dado que la convergencia del haz se controla esencialmente con la lente condensadora, el
“truco” para variar la zona de observacion, manteniendo fija la lente condensadora, es mover la
perilla del control Z (para subir o bajar la muestra), con lo cual se logra también, cambiar la
convergencia del haz si se enfoca cada vez que se usa este control.

En el ME Jeol 100-CX, con las perillas de desplazamiento de ALIGMENT (de BRIGHT
FIELD) se regresaba a la posicion eucéntrica conforme se iba inclinando la muestra con el pedal
del ME. En este caso, con Aligment se puede cambiar también de espesor y region donde llega el
haz sobre la muestra.

Una vez que uno haya obtenido un patrén CBED (en ¢je de zona principal) en la pantalla
del ME, conviene tomar su micrografia con diferentes tamafios de apertura condensadora C2°, y

°La importancia de utilizar diferentes tamafios en la apertura condensadora, radica en que con ello se varia el tamafio
de los discos en el patron CBED, y con ello puede evitarse o propiciarse su traslape. El efecto del tamafio de esta
apertura en los patrones CBED se discuti6 en la seccién 4.1 y ha sido mostrado por Mansfield®).
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a diferentes tiempos de exposicién con cada una de ellas; para obtener buen detalle en ZOLZ,
usar tiempos de exposicién cortos, y para visualizar HOLZ, usar tiempos largos.

Para visualizar las zonas de Laue se debe trabajar con longitudes de camara baja
(menores de 50 cm), y para visualizar lineas HOLZ en el disco central del patron CBED es
necesario usar longitudes de camara alta (mayores de 200 cm).

6.1.3. Condicion de Dos Haces

Lo interesante del procedimiento para conseguir la Condiciéon de Dos Haces, es que no se
trabajé en el modo de difraccion del ME Jeol 100-CX, sino en el de imagen. Para ello,
inicialmente se localiza la imagen de alguna laminilla sobre la rejilla, y se observa su patron
SAED. Una vez conseguido ésto, lo que se hace es pasarse al modo de imagen seleccionando
primero la menor amplificacién, y luego se incrementa el enfoque grueso del ME; en este
segundo paso, hay que tener cuidado pues con facilidad se pierde el haz, logrando recuperario
con las perillas de desplazamiento X-Y del haz.

Una vez hecho lo anterior, lo que hay que hacer es variar la intensidad de la lente
condensadora y el enfoque medio del ME.

Cuando se inclina la muestra, su imagen no debe desplazarse, ya que de lo contrario no se
estara trabajando em la posicion eucéntrica del ME. Asi, cuando se incline la muestra y se
observe que la imagen se desplaza, hay que regresarla a su posicién inicial con el control Z del
ME, de tal manera que la imagen ya no se desplace cuando se vuelva a inclinar la muestra.

Lo recomendable es tener un porta-muestras de doble inclinacion, ya que con esto se

facilita la eleccion de una direccion en la cual sélo dos reflexiones del patron de difraccién, sean
las mas intensas.

6.1.4. Dificultades en las observaciones

Es importante mencionar aqui algunos puntos que pueden dificultar la observacion de
patrones CBED en una sesion de trabajo con el ME, a fin de que quien vaya a trabajar con esta
técnica, sepa de los problemas a que puede enfrentarse, asi como la manera en que podria
superarlos.

La preparacion de la muestra para su observacion en el ME es fundamental para obtener
buenas imagenes y patrones CBED; si la muestra es relativamente gruesa, las imagenes
presentaran poca variaciéon de contraste, y la observacién de patrones CBED se dificultara
debido al fenémeno de absorcion.
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Una cosa en la que debe tenerse mucho cuidado es en la alineacion del haz electrénico,
tanto al comienzo de una sesién de trabajo como durante la sesion misma, ya que puede
presentarse distorsion de los discos difractados (en forma de elipses) en ia pantalla fluorescente
del ME, o directamente en las micrografias sin haber sido percibido antes algin tipo de
distorsién durante la observaciéon de la muestra en el ME. Los anillos de Laue deben ser
circunferencias, es decir, que el diametro de cada anillo HOLZ debe ser constante.® Al mover la
perilla del foco (FOCUS), el haz no debe moverse lateralmente.

Al intentar conseguir patrones CBED de alta simetria, o sea, en el eje de zona [0001], se
dificulté6 su obtencién debido a que en la zona de observacion habia generalmente laminillas
sobrepuestas, impidiendo la definicién del PD. En este caso, conviene mejor buscar otra zona
miés favorable de la muestra, y no entretenerse tratando de mejorar el patron CBED por medio
de la inclinacion de la muestra.

Para aseguramos que el patron CBED presentaba el eje de zona correcto, lo que hicimos
fue variar la convergencia del haz con la lente condensadora, y observar que los seis discos
difractados que rodean al disco central, se toquen tangencialmente; si esto no sucede, no se
tendra el eje de zona [0001], y habri que continuar inclinando la muestra con los pedales del ME
hasta que se forme up hexigono regular con los discos difractados centrales.

Al trabajar con diferentes voltajes se presentaron algunos problemas, como por ejemplo,
la distorsion del disco central cuando se trabajé a 60 kV, o la pérdida del eje de zona cuando se
trabajo a 80 kV. Esto es particularmente valido para la observacion del In;ZnS, en el ME Jeol
2010-FX. Al hacer el cambio de voltaje durante una sesion de trabajo, debe tenerse cuidado con
continuar hasta que se estabilice el voltaje, de lo contrario, el patron CBED podria no quedar en
condicion de Laue exacta; ademas, el valor de la constante de camara (AL) podria ser impreciso.

Podria mejorarse la visualizacion de detalles en los patrones (micrografias) si se toman
para un mismo patrén, varias placas a diferentes tiempos. Esto es particularmente indicado para
quienes comienzan a usar la técnica CBED, debido a que al principio es dificil estimar el tiempo
de exposicién adecuado para maximizar la impresién de la gama de detalles (intensidades)
presentes en un patrén de este tipo. Con ésto, uno puede salvar horas de trabajo, ya que de lo
contrario las placas podrian salir “quemadas”, y el trabajo habra sido en vano.

© Si se llegasen a observar algunas regiones en la muestra donde las zonas de Laue aparecen como circunferencias, y
otras donde los anillos HOLZ aparecen “ligeramente ovalados™, podria decirse que en este iiltimo caso las regiones
estudiadas contienen defectos.
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6.2. Anilisis estructural de los sulfuros metalicos

En esta seccion se presenta la informacion estructural de cada sulfuro, obtenida a partir
de las diversas técnicas TEM empleadas en este trabajo. Las fotografias presentadas en este
capitulo fueron obtenidas en diferentes ME: (a) en un Jeol 100-CX se obtuvieron imagenes de
campo claro y patrones SAED de ambos sulfuros, y patrones CBED del MoS,, (b) en un Phillips
400 se obtuvieron los patrones CBED del In,ZnS,, y (¢) en un Jeol 4000-EX se obtuvieron las
imdgenes HREM de ambos sulfuros. Con ¢l Jeol 2010-FX solo se realizaron observaciones del
In,ZnS.. El uso de diferentes ME permite tener menos restriccion en las variables fisicas que
intervienen en la formacién de imagenes, tales como voltaje, tamaiio de aperturas, etc..

Se encontréd que ambos sulfuros (In;ZnSs y MoS,) corresponden al sistema cristalino
hexagonalo, segin se determiné de sus patrones SAED y de la simetria mostrada emn sus
patrones CBED. La estructura laminar en ambos sulfuros es evidente de las imigenes de campo

claro y de aquellas obtenidas por Microscopia Flectrénica de Barrido (mostradas en el capitulo
dos).

6.2.1. Analisis estructural del In,ZnS,

Las muestras del In,ZnS, presentan una estructura laminar, segin puede verse en las
imigenes de campo claro presentadas en la figura 6.1. Estas imagenes se obtuvieron sin preparar
la muestra como se indicé en la seccién 6.1.1, de ahi que predomine el apilamiento de laminas;
cuando las laminas estin aisladas puede observarse su transparencia.

Durante 1a observacion de este sulfuro con el ME, encontramos una gran diversidad de
fenémenos tales como franjas de Moiré, contornos de doblado (ver figura 6.1), entre otros,
todos ellos proporcionan informacién estructural de gran utilidad, sin embargo, éstos no seran
considerados en este trabajo.

En la figura 6.2a se presenta un patrén SAED tipico del In,ZnS,. De este patron se
determinaron las distancias interplanares dyq asociadas a las reflexiones mis cercanas al haz
directo; en la figura 6.2a se indican dos reflexiones, las cuales permiten indexar a todo el patron,
y verificar que el eje de zona es el [0001]. Tomando el cociente I jo/t100, donde Ii0 €5 la
distancia de la reflexién 110 a la 000, y 100 €s la distancia de la reflexion 100 a 1a 000 (ver figura
6.2a), se encontro el valor de 1.73, tal y como corresponde a patrones tomados en la direcccion
[0001] de una red de Bravais hexagonal. Sin embargo, encontramos otros patrones SAED (ver
figura 6.2b) que presentaban la misma simetria hexagonal pero con una relacién mayor que 1.73.
Esto se debe seguramente a una distorsion en la red del material debido a impurezas de yodo o
cambios en la composicién quimica del material Debe recordarse que este sulfuro puede

® La red de Bravais es, por lo tanto, hexagonal primitiva.
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presentar diferentes valores en su pardmetro de red ¢ (ver tabla 2.1), aunque en las tablas JCPDS
sélo aparece la fase del In,ZnS, con ¢ = 37.02 A (ver apéndice B).® Para detectar variaciones en
el pardmetro ¢ se usaron patrones CBED,; los resultados se presentan en la seccién 6.3.1.

3846 nm

(a)

(b)

Fig. 6.1. Imagenes de campo claro de la muestra del In,ZnS, en las que
se aprecia su estructura laminar,

® En el archivo de la JCPDS también se encuentra la tarjeta 23-295, la cual corresponde a la fase cibica del In,ZnS, (a
=1059 Ay grupo espacial Fd3m (227)), sin embargo, nuestros resultados concuerdan sélo con los de la fase
hexagonal de este sulfuro. Ademas, la fase hexagonal es la que ha sido reportada al crecer el In,ZnS, por el método de
transporte quimico.
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(a)

(b)

Fig. 6.2. Patrones de difraccion electronica de érea selecta (SAED) del In,ZnS,.
Estos patrones fueron tomados en la direccion [0001]. El voltaje al que
fueron tomados es: (a) 250 kV, (b) 100 kV.

Se encontré concordancia de los angulos entre los planos cristalinos que produjeron las

reflexiones en el patron SAED, y los ingulos entre las reflexiones correspondientes medidos
directamente en el patron.

Ademais, se encontraron patrones SAED que presentan reflexiones satélite, los cuales son
mas dificiles de interpretar en base a un modelo estructural particular. Estos patrones se
presentan y discuten en la seccion 6.2.2.
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6.2.2. Identificacién de : politipos en el In,ZnS,

Se encontré que el In,ZnS, presenta variacion en la secuencia de apilamiento de capas
atémicas, es decir, que el material presenta varios politipos. En los patrones SAED mostrados en
las figuras 6.3 y 6.4 se observa una serie de hileras de reflexiones satélite, las cuales son
caracteristicas (en red reciproca) de estructuras politipicas. Dado que las reflexiones son puntos
bien definidos, es decir, que practicamente no hay “rayitas” de intensidad (a lo largo de la
direccion [0001]) uniendo reflexiones satélite, entonces, podemos asegurar que no hay regiones
desordenadas entre politipos. Del numero de reflexiones satélite presentes en cada hilera de los
patrones SAED, se encontrd que existe una gran diversidad de politipos en este material, entre
ellos, el 4H y el 5H (ver figura 6.3).° En el patron SAED mostrado en la figura 6.4 puede
advertirse el politipo 24H. El curvamiento de las hileras mostrado en el patron de la figura 6.4 se
debe seguramente a esfuerzos acumulados en la region en que se encuentra el politipo; esta
distorsion de la red puede ser atribuida a los dtomos de yodo que quedaron acumulados durante
el proceso de crecimiento del material.

Fig. 6.3. Patron SAED del In,Zn$S, mostrando reflexiones satéiite correspondientes a
los politipos 4H y SH.

® En el PD mostrado en la figura 6.3 se observa que hay algunas hileras conteniendo cuatro reflexiones satélite,
migntras que otras contienen cinco. En base 2 la tabla 2.1, puede verse que si el numero de capas de atomos S en lIa
celda unitaria es 4, entonces el politipo 4H esta asociado al In,ZnS,, mientras que si N = 5, el politipe 5H puede
asociarse al In,Zn,Ss.
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Fig. 6.4. Patron SAED del In,ZnS, correspondiente al politipo 24 H. Alguna distorsién en el matenal
puede ser inferida debido al curvamiento de algunas hileras de reflexiones satélite.

Considerando el modelo estructural del In,ZnS, (ver seccién 2.3), en la figura 6.5 se
presenta la proyeccion de la red reciproca en una direccién cercana a la [1 1 -2 0]. En esta
secciéon de red reciproca, hecha con el programa CaRlIne, se observan hileras de puntos de red
reciproca, las cuales podrian estar relacionadas con las reflexiones satélite encontradas en varios
patrones SAED del In;ZnS,. Lo que observamos en el eje de zona [1 1 -2 0] fue un numero de
reflexiones satélite menor que el caso en que se considera cierta inclinacién (+ 5°) respecto a
dicha direccion.

. . ..- s@@e e l... o.. e ..l
Fig. 6.5. Seccion de red reciproca del In;ZnS, vista cerca del eje de zona [11-20].
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Como al variar el desenfoque de la region -de la muestra mostrada en la figura 6.6 se
observo que hubo cambio de contraste, € incluso (des)aparicion de resolucion atomica en ciertas
zonas (ver figura 6.7), se decidié verificar si esto tenia que ver con algin cambio en la red
reciproca (via los patrones FFT)°; los patrones FFT de las dos imagenes HREM se comparan en
la figura 6.8. Estos patrones se obtuvieron con el uso del programa CRISP*. Se encontré que la
estructura no varia, ya que este tipo de patrones son practicamente idénticos; o sea, no importa
que al variar el desenfoque, los detalles en la imagen HREM cambien, si acaso se puede perder
informacién pero ésto no quiere decir que haya un cambio de estructura. Esto era de esperarse,
ya que al cambiar el desenfoque, la resolucién también cambia, en acuerdo con lo predicho por
la CTF (ver seccion 3.4).

Debe ser mencionado que cuando se obtenian las FFT de las diversas zonas de las
imagenes HREM aqui presentadas, casi siempre se obtenian patrones de puntos pero que
exhibian poca simetria; la interpretacién a estas observaciones es que probablemente hay
diversas contribuciones al patrén FFT debido a que hay apilamiento de varias laminas del
In,ZnS,, a que hay microzonas donde hay algo de desorden, o a que estas zonas presentan una
orientacién alejada del eje de zona. Lo ideal hubiera sido tomar patrones de microdifraccién en
las diversas zonas sefialadas en la figura 6.6. Se encontraron pocas zomas de las que se
obtuvieron patrones FFT con reflexiones satélite; el patron mostrado en la figura 6.9 es uno de
ellos. El tamafio de las zonas que producian reflexiones satélite en su FFT son del orden de la
décima parte del cuadrado mostrado en la figura 6.6.

Al tomar la FFT en los bordes de las imigenes HREM no se encontraron patrones FFT
con puntos, lo cual puede indicarnos que estas zonas son amorfas, o que con los desenfoques
utilizados (para los espesores de las orillas) no se puede obtener resolucion atomica.

Como se menciond anteriormente, dependiendo del desenfogue en las imigenes HREM
del In,ZnS,, se puede observar que en algunas zonas aparece o desaparece la resolucion
(comparar las figuras 6.6 y 6.7). En algunos casos la resolucion permanece pero cambian los
detalles (arreglo de puntos) que aparecen en ciertas zonas de la imagen; por ejemplo, en la zona
E, donde habian planos luego aparecieron puntos (con simetria hexagonal).

De las zonas indicadas en la figura 6.6 se pudieron determinar los espaciamientos
interplanares siguientes: dg = 6.061 A (entre franjas obscuras, las cuales contenian tres franjas
blancas), dz = 1.919 A (entre lineas contiguas) y da = 6.061 A (entre franjas negras).
Comparando estos resultados con los reportados en las diferentes fases del sistema In-Zn-S,
encontramos que dp se aproxima al valor de d; 1 2 o = 1.932 A reportado para el In;ZnS,
hexagonal, mientras que da se aproxima méis al de d;;, = 6.09 A reportado para el In,ZnS,
cubico (ver apéndice B).

© Al cambiar el desenfoque de una imagen HREM cambia lo que vemos en la misma, lo cual hace que la interpretacion

de 1a imagen se dificulte, sin embargo, la estructura cristalina que produce la imagen debe set la misma no importa si
se cambia o no el desenfoque.
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Fig. 6.7. Imagen de alta resolucion para la misma region de la muestra que
la mostrada en la figura 6.6, pero con un desenfoque diferente.
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(b)

(a)

Fig. 6.8. Comparacion de Transformadas de Fourier de las zonas indicadas en la imagen HREM
mostrada en la figura 6.6, respecto a las zonas equivalentes de la figura 6.7. Estas zonas
sonla E, I, F y H. En (a) se tienen las FFT de la figura 6.6 y en (b) las de la figura 6.7.

Fig. 6.9. Patron FFT de una zona a la izquierda de la F de 1a imagen HREM
de 1a figura 6.7. La aparicion de reflexiones satélite es un indicio de
que hubo formacién de politipos en el In,ZnS..
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6.2.3. Analisis estructural del MoS-

En esta seccion se presentan los resultados obtenidos para el caso del MoS;, los cuales se
dan en base al anilisis e interpretacion de imigenes de campo claro, patrones SAED e imagenes
HREM. Los estudios por CBED de este sulfuro se presentan en la seccién 6.3.2.

En la figura 6.10 se presenta un par de imigenes de campo claro del MoS,, las cuales
muestran que el material crecié en forma de capas.

294.1nm

Fig. 6.10. Imagenes de campo claro del MoS; en las que se aprecia su estructura laminar.
Se puede observar que hay un escalonamiento en los bordes de las laminas.
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Al comparar la morfologia y textura de esta muestra con la del In,ZnS, (ver figura 6.1) se
observa que las laiminas del MoS; no estin tan aisladas ni tan planas como en la muestra del
In,ZnS.. Lo que si se observa en las imigenes de 1a figura 6.10 es que los bordes de las laminas
estan escalonados.

Para la muestra del MoS, se encontré que las distancias interplanares asociadas a las
reflexiones que aparecen en sus patrones SAED, corresponden mejor con las reportadaso en la
tarjeta 37-1492 de la JCPDS (ver apéndice B), o sea, que la fase encontrada es la Molibdenita-
2H. Por el tamafio de cristal (Jiminas) obtenido en este sulfuro, solo se obtuvieron patrones
SAED formados por “puntos”. En la figura 6.11 se presenta un patron SAED del MoS;, el cnal
corresponde al eje de zona [1 2 -3 -1]. Patrones SAED del MoS; (obtenido por otras técnicas de
crecimiento) formados por anillos han sido publicados por Cruz”.

En la muestra del MoS, también se encontraron algunos patrones SAED con reflexiones
satélite, aunque este tipo de PD se observo con mucho menor frecuencia en esta muestra que en
la del In,ZnS,. En el patrén SAED de la figura 6.12, las reflexiones satélite son debidas a una
frontera gemela; en este patron se observa un plano espejo, a diferencia de los patrones SAED
con reflexiones satélite del In,ZnS., los cuales no presentan este tipo de plano espejo.

Fig. 6.11. Patrén SAED del MoS; obtenido cerca de la direccion 1 2 -3 -1].

® |1 MoS, es una fase polimorfica. Para esta misma estequiometria, la JCPDS reporta diferentes estructuras cristalinas
(tarjetas 6-0097, 24-515, 12-692 y 37-1492). Ademas, se debe tener presente que estas tarjetas corresponden a una
estructura promedio, a diferencia de los estudios por TEM, los cuales son mas locales.
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Fig. 6.12. Patréon SAED del Mo$S, mostrando reflexiones satélite.
El plano espejo m en este PD pasa por la linea indicada.

En la figura 6.13 puede observarse la imagen HREM del MoS;, la cual presenta una gran
homogeneidad en el contraste de su estructura. Tal parece que dicha imagen es la de una de las
laminas como las mostradas en la figura 2.3.

El patron FFT mostrado® en la figura 6.14 es pricticamente el mismo en todas las zonas
de la imagen de la figura 6.13, lo cual confirma la homogeneidad en las liminas de la muestra.
Este patron FFT presenta un hexagono regular, el cual es caracteristico de la direccién [0001] en
un sistema cristalino hexagonal. Tomando la FFT inversa, podemos tener una mejor imagen (ver
figura 6.15). Asi, usando las simulaciones de la figura 5.6, se puede ver que efectivamente la
imagen mostrada en la figura 6.13 corresponde al MoS$; visto en la direccién [0001]. Esto se
comprueba en la figura 6.15, en la cual se ha insertado una de estas simulaciones en la imagen
experimental; la concordancia entre ambas imagenes es evidente.

Si se observa con cuidado la imagen experimental de la figura 6.15, se podra apreciar
cierto “corrimiento™ de la intensidad al lado de los “puntos” blancos, siempre a lo largo de una
misma direccion; ésto puede deberse a que la imagen estd ligeramente fuera del eje de zona
[0001], o sea, que la lamina esta ligeramente inclinada hacia la direccién <1 0 -1 0>.

© Este patron fue filtrado con el mismo programa CRISP, con ello, al tomar la FFT inversa puede obtenerse una
imagen de mucho mejor contraste (ver figura 6.15).
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Fig. 6.14. Patron FFT tomado cerca de la orilla de la imagen HREM
mostrada en la figura 6.13. La direccion [0001] puede ser
deducida del hexagono regular que aparece en este patron.

Fig. 6.15. Imagen HREM del Mo$S; después de filtrar la parte superior de la imagen
mostrada en la figura 6.13. En la parte central se ha insertado una imagen
simulada para confirmar que la estructura de la imagen expenimental es la

del MoS, vista en la direccion [0001].
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6.3. Estudios por CBED de los sulfuros metalicos

Para realizar los estudios por CBED de los sulfuros In,ZnS, y MoS,, se buscé tener ejes
de zona de alta simetria; se obtuvieron patrones CBED en la orientacion [0001]. En este caso,
los patrones obtenidos presentan simetria rotacional de orden 6. Se trabajé mas con el InoZnS,
que con el MoS;, ya que el primero presenta una estructura mas interesante, y también mais
compleja. Asi, se dio prioridad a la observacién de la muestra del In;ZnS, con un ME Philips
400; la muestra del MoS; se observd con un ME Jeol 100-CX. Este hecho se refleja en una
mejor calidad de los patrones CBED del In,ZnS..

6.3.1. Estudios por CBED del In,ZnS,

Durante la observaciéon de las muestras del In,ZnS, se busco tener patrones CBED en
ejes de zona principales (de alta simetria) ya que estos facilitan su interpretacion. Trabajando
con longitudes de cémara pequefias, se obtuvieron patrones de haz convergente que exhiben
reflexiones de las Zonas de Laue de Orden Superior (anillos HOLZ) como los que se muestran
en las figuras 6.16 y 6.17, los cuales debido a su gran simetria, permiten determinar el grupo de
difraccién de una manera directa, tal y como se indico en la seccion 4.2.2; se encontrd que el
grupo de difraccion es el 6mm (ver tabla 4.2). Para determinar el grupo puntual se consulté la
tabla de Buxton que relaciona, precisamente, los 31 grupos de difraccion con los 32 grupos
puntuales (ver tabla 4.3); se encontré que el grupo puntual es ¢l 6mm.

Debido a que no se pudieron obtener patrones CBED que mostracen lineas HOLZ en el
disco central, no se puede concluir con certeza que el grupo puntual en el In,ZnS, sea el 6mm.
Ademis, debido a la no visibilidad de estas lineas en nuestros patrones°, no se puede saber si
hay o no failas de apilamiento en el material, ya que no se puede seguir el criterio del
desdoblamiento de las lineas debido a la presencia de una falla de apilamiento, segun ha sido
sefialado por Tanaka!®. Si se observaron lineas de Gjonnes-Moodie en el material, sin embargo,
como todavia no se tenia al patrén cerca del eje de zona, no se tomé ninguna placa; debido a
esto, la determinacion del grupo espacial del In,ZnS; es imposible.

Cuando no se trabaja con ejes de zona principales, es necesario tomar varios patrones y
encontrar los posibles grupos puntuales para cada uno de ellos; el grupo puntual del material
sera aquel que sea conmin a todos los patrones CBED.

° De Ia experiencia en la observacién de muestras en Ias que se han reportado lineas HOLZ, se sabe que antes de que

aparezcan estas lineas, deben aparecer ausencias de intensidad en el disco central; algo semejante cbservamos nosotros
(ver figura 6.18).
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Fig. 6.29. Patrones de haz convergente alejados de 1a Condicion de Dos Haces.
La gran cantidad de reflexiones rodeando a'las 2 reflexiones centrales
mas intensas, hace que no se pueda aplicar la teoria de Dos Haces.
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CAPITULO VII

CONCLUSIONES
Y SUGERENCIAS




7.1. Discusién del trabajo de tesis

Se estudié la microestructura de los sulfuros metalicos: n,ZnS; y MoS$,, los cuales
fueron crecidos usando el método de reacciones por transporte quimico. En base a imagenes de
campo claro y de Microscopia Electronica de Barrido se observo que los sulfuros presentan una
estructura laminar. Esto ha sido reportado ya en la literatura, aunque debe mencionarse que el
Mo$, puede presentar otras morfologias, segin el método que se utilice para su crecimiento.

Al estudiar los sulfuros In,ZnS,; y MoS$,, tanto por SAED como por CBED, se encontro
que ambos corresponden al sistema cristalino hexagonal, lo cual es un resultado importante, ya
que como en estos materiales pueden tenerse otros sistemas cristalinos (o redes de Bravais), el
determinar el sistema cristalino constituye un aspecto fundamental en la caracterizacidn
estructural de materiales.

Al estudiar el In,ZnS, por CBED, se encontré que el apilamiento de capas es a lo largo
del eje ¢, ya que las liminas son perpendiculares a la direccién [0001]. Por otra parte, dado que
no se obtuvieron patrones CBED de alta simetria en el MoS;, no se puede asegurar que las
laminas del MoS; hayan también crecido a lo largo de la direccion [0001], aunque es de
esperarse que ésto suceda, ya que en este material hay un crecimiento preferencial de los planos
(0002), segin pudo determinarse por estudios de rayos X.

El In,ZnS, presenta la microestructura mas interesante ya que se identificaron diferentes
politipos en €l, tanto por SAED como por HREM, lo cual no ha sido reportado en la literatura,
sino unicamente por difraccion de rayos X y en base a modelos tedricos. Se encontrd que este
sulfuro es altamente fallado, es decir, que presenta una gran cantidad de defectos, debido en
parte al dafio por irradiacion electronica que se generd en €l

En este trabajo de tesis se presenta la difraccion electronica de haz convergente (CBED)
como una técnica potencialmente util en el anilisis cristalografico de los sulfuros In,ZnS, y
MoS,, a saber, determinacién de: red de Bravais, tipo de celda unitaria, parametros de red,
simetrias cristalinas (grupo puntual y grupo espacial), y posibles defectos generados, tanto
durante el crecimiento de los cristales como durante la observacién de las muestras en el
microscopio electrénico (ME), es decir, aquellos debidos a la irradiacién de electrones sobre las
muestras. El camino a seguir para determinar el grupo espacial de los materiales ha sido
indicado. Nosotros no pudimos determinario ya que para ello se requiere de muchas sesiones de
trabajo en el ME.

Se presentan imigenes HREM, las cuales permitieron identificar directamente planos
cristalinos y defectos en los sulfuros. La interpretacion de estas imagenes puede hacerse en base
a la Aproximacion del Objeto de Fase Débil hecha en la teoria de la formacion de imagenes.
Dado que también fue necesario realizar simulaciones por computadora, en este trabajo se
explican los parametros que modifican las imagenes HREM; tanto los de la muestra (espesor,
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grupo espacial, posiciones atémicas en la celda unitaria, etc.), como los del ME (desenfoque,
voltaje de aceleracion, nimero de haces difractados, etc.).

Dado que la tesis es esencialmente sobre Cristalografia Electronica, se hace una
exposicion de los conceptos y convenciones que se necesitan conocer para entender este trabajo.
Por ello en el capitulo uno se habla del concepto de red reciproca y la ley de Bragg para
entender geométricamente la formacion de patrones de difraccion electronica; ademas, se explica
la notacién dada a los indices de Miller hkl para referirse a planos cristalinos, ejes de zona y
puntos especificos de red reciproca. Se explican también las caracteristicas que presentan
algunas estructuras especiales como los politipos (secuencias de capas atémicas) y las fallas de
apilamiento, los cuales se presentan en nuestros sulfuros.

Se mencionan las propiedades que presentan los sulfuros estudiados en este trabajo; por
¢jemplo, la conductividad eléctrica, la luminiscencia y fotoconductividad en el semiconductor
In»ZnS,, y propiedades cataliticas como actividad y selectividad en el catalizador MoS.. Se
mencionan también las caracteristicas estructurales de estos sulfuros, asi como las aplicaciones
que se les ha dado.

Aun cuando los fundamentos tedricos de la Microscopia Electronica de Transmisién han
sido ampliamente tratados en la literatura especializada, aqui se presentan los aspectos tedricos
mis importantes para entender el proceso de formacién de imagenes en el ME. Se exponen las
teorias cinematica y dindmica de la difraccion de electrones, las cuales sirven para explicar la
interaccion del haz electrénico con el cristal, e interpretar el contraste en las imigenes. En el
capitulo cuatro se habla extensamente de la difraccion electrénica por haz convergente (CBED),
tema central de este trabajo de tesis. Se describe el procedimiento para obtener informacion
cristalografica a partir de mediciones directas sobre un patrén CBED, por ejemplo, la
determinacion del espaciamiento de capas de red reciproca a lo largo del haz incidente, y el
tamafio de la celda unitaria, a partir del didmetro de los anillos de Laue. En el capitulo cinco se
habla de la importancia de las simulaciones por computadora y de los métodos de calculo de
imagenes. Para ello, se habla de la teoria de multicapas desarrollada por Cowley, y se simulan
por computadora imagenes HREM; ademis, se habla del método de ondas de Bloch el cual
permite simular patrones CBED. En ambos casos se mencionan los parametros que intervienen
en cada tipo de simulacion. La presentacion de simulaciones hechas con diversos programas
tiene como finalidad ver cual de ellos puede reproducir mejor nuestras imigenes (o patrones)
experimentales, lo cual permite asimismo, mostrar las ventajas y desventajas que presentan los
diferentes programas utilizados.
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7.2. Conclusiones generales

De las imagenes obtenidas por Microscopia Electrénica de Barrido y por campo claro, se
pudo comprobar que la estructura de los sulfuros aqui estudiados, es lammar. No se observaron
grandes diferencias en la morfologia de cada uno de ellos, mas si en su textura: el In,ZnS,
presenta liminas mas planas y transparentes que el MoS,. Por los estudios SAED y CBED, se
encontré que a nivel microestructural el In;ZnS, es menos homogéneo que el MoS,, debido
principalmente a que en el primero se encontrd una gran variedad de politipos, lo cual se
sustenta en la aparicion de reflexiones satélite en algunos patrones SAED, y en la determinacion
del espaciamiento de ciertas secuencias de apilamiento en imigenes HREM. La formacion de
politipos en el In,ZnS, se presenta sélo en zonas bien localizadas. Atribuimos la formacién de
diversos politipos en el In,ZnS,, y no en ¢l MoS;, debido a que durante el crecimiento de las
muestras, solo en el primer sulfuro hay contenido de yodo en su interior, y esto puede favorecer
su formacion. Ademas, el sistema temario In-Zn-S es mis complejo que ¢l binario Mo-S, de ahi
que la probabilidad de que haya diferentes secuencias de apilamiento de capas atdmicas sea
mayor en el In,ZnS, que en el MoS;. En este sentido, es posible que se hayan formado otras
fases en el sistema In-Zn-S, tales como el In,Zn,Ss y el In,ZnS, cubico.

Se encontro por HREM, que la muestra del In,ZnS, presenta defectos en su estructura,
ya que en ciertas zonas del material se observaron dislocaciones, variacién del espaciamiento
interplanar a lo largo de algunos politipos, y que ciertos planos atémicos estaban curveados. La
muestra del MoS; por ser mis homogénea que la del In;ZnS,, presenta menos defectos.

El uso de patrones CBED tomados en ejes de zona principales, ha mostrado ser de gran
utilidad para estudiar estructuralmente a los sulfuros metalicos: In.ZnS, y MoS,. La presencia de
anillos HOLZ (zonas de Laue de orden superior) en este tipo de patrones permitié determinar
distancias H entre capas de red reciproca, principalmente a lo largo de la direccién [0001], con
lo cual se pudo comparar los valores experimentales con los calculados para cada sulfuro. Esto
permitié mostrar que en el sistema In-Zn-S son posibles diferentes valores en e} parimetro de
red c.

En este trabajo se ha mostrado también la utilidad de los patrones CBED obtenidos en
condiciones proximas a la Condicién de Dos Haces. Se logré determinar e} coeficiente de
Fourier para el potencial cristalino correspondiente a la reflexion (222) en el semiconductor
In,ZnS.; se encontrd que Vg = 2.35 volts.

El éxito en la obtencién de buenos patrones CBED es mayor si se usa un ME Philips 400
o un Jeol 2010 FX-II, que si se usa un Jeol 100-CX. Esto se debe a que en los primeros, el
disefio éptico-electrénico de los mismos contempla una funcién especial para hacer CBED.

No fue posible obtener lineas HOLZ en el disco central de patrones CBED en ninguno de
los sulfuros aqui estudiados; sin embargo, se realizaron simulaciones por computadora de lineas
HOLZ para ambos compuestos con el fin de conocer la simetria de campo claro, es decir, la
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APENDICE A

Lista de las siglas (en inglés) de términos técnicos usados en este trabajo de tesis, asi
como una breve descripcion de los mismos.

TEM (Transmission Electron Microscopy). Técnica para estudiar la morfologia, textura y
microestructura de materiales cristalinos y no cristalinos.

SAED (Selected Area Electron Diffraction). Técnica comunmente empleada para estudiar la
microestructura de materiales cristalinos. En el caso de que una muestra esté compuesta por
cristales menores a una micra, el patrén SAED consistira de un conjunto de anillos de diferente
intensidad; si el tamafio de los cristales en la muestra ¢s mayor a varias micras se podra obtener
un patrén consistente de un arreglo periodico de puntos. La geometria de éstos en el patron
dependera del tipo de cristal que se estudie y de la direccion del haz de electrones en el cristal.

CBED (Convergent Beam Electron Diffraction). La Difraccion Electrénica en el modo de Haz
Convergente es una técnica que presenta ciertas ventajas respecto a la difraccion electronica
convencional (SAED). Su mayor utilidad es en el estudio de simetrias en cristales, pues permite
en principio, identificar el grupo espacial de éstos.

HREM (High Resolution Electron Microscopy). Técnica para visualizar colummas y planos
atomicos en materiales cristalinos.

POA (Phase Object Approximation). Aproximacion para enfatizar la naturaleza no lineal de la
dispersion electronica.

¥FT (Fast Fourier Transform). Algoritmo para calcular la transformada de Fourier discreta.
CTF (Contrast Transfer Function). Funcion itil en la interpretacion de imigenes HREM.
WPO (Weak Phase Object). Aproximacién vilida para el caso de cristales delgados.

ZOLZ (Zero Order Laue Zone). Conjunto de reflexiones en un plano de red reciproca
conteniendo al origen.

HOLZ (Higher Order Laue Zones). Conjunto de reflexiones contenidas en capas de red
reciproca por encima de ZOLZ.

ZAP (Zone Axis Pattern). Patron de difraccién obtenido en orientacion exacta.

EMS (Electron Microscopy Simulation). Programa para simular, en base a calculos dindmicos,
patrones CBED e imagenes HREM.

JCPDS (Joint Committee on Powder Diffraction Standards). Archivo en el que se encuentran
registradas las caracteristicas estructurales de las fases cristalinas.
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APENDICE B

Tarjetas de la JCPDS correspondientes a los sulfuros aqui estudiados: In,ZnS, y MoS..
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Pattern ; 37-1492

Radiation = 1.540560

Quality : High

Mo Sz

Molybdenite-2H, syn / Molybdenum Sulfide

Latfice : Hexagonal
8.G. : P63/mmc (194)

Mol. weight = 16006
Volume [CD] = 106 43

a= 3.16116 Alpha = 90.00 Dx = 4.994
b= 3.16116 Beta = 50.00

¢ = 1229350 Gamma= 120.00

a/b = 1.00000 = 2

/b = 3.89050

SAMPLE SOURCE OR LOCALITY : The sample was obtained from
Aesar, a branch of Johnson Matthey Inc., Seabrook, NH, USA. ltwas
labeiled 98% Mo S2.

COLOR : Dark gray

STRUCTURE : The structure was determined by Dickinson and Pauling
(1).

TEMP. OF DATA COLLECTION : The mean temperature of data
collection was 25.8 deg..

POLYMORPHISM : A rhombohedral form of molybdenite, with ‘'c’
multiplied by 1.5, was found as a natural mineral (Traill, 2).
ADDITIONAL PATTERN : To replace 6-97, Swanson et al. (3).
GENERAL COMMENTS : References to other early pattemns will be found
in Swanson et al., {3).

CAS: 1317335

Powder Diffraction, volume 1, page 269, (1936) primary reference .
McMurdie, H., Mormis, M., Evans, E., Paretzkin, B., Wong-Ng, W.,
Hubbard, C.

*J. Am. Chem. Soc., volume 45, page 1466, (1923) :

1. Dickinson, R., Pauling, L.

*Can. Mineral., volume 7, page 524, {1963) :

2. Traill, R,

"Nafi. Bur. Stand. (U.S.), Circ. 539, volume 5, page 47, (1955) .

3. Swanson, H., Gilfrich, N., Ugrinic, G.

Radiation : CuKa1
Lambda : 1.54060

Filter ; Monochromator crystal
d-sp : Diffractometer

SS/FOM : F30=70{0.0111,3) internaf standard : Ag
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APENDICE C

A continuacién se presentan las expresiones!"! para el espaciamiento H de capas de red
reciproca en términos del eje de zona [uvw] y los parametros de red a, b, ¢, o, B, v, para algunos
sistemas cristalinos.

CUBICO:
a) P:
B 1
zh)u2+v2+w2
b) FCC:

P
avu? + v +w?

H=

donde p = 1, si u+v+w = impar; p = 2, si u+v+w = par.

¢) BCC:
P

H=
aaju2+\_r2+w2

donde p = 2, si u,v,w son todos impares; p = 1, si u,v,w son pares 6 mixtos.

TETRAGONAL:
_ 1
\/a2 (2 +v2)+ c?tw?
ORTORROMBICO:
_ 1
\/azuz +b2 v+ Zw?
MONOCLINICO:

He 1
\/azu2+b2v2+02w2+2acuwcos[3
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