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1. -SUPERCONDUCTIVIDAD. CONCEPTOS BASICOS.

La superconductividad consiste baslicamente en la
desaparicién de la resistencla eléctrica de ciertos materiales cuando
se enfrian por debajo de una temperatura caracteristica. El1 fendémeno
de la superconductividad fue descublerto en 1911 por el grupoc de
Kamerling Onnes ([1] al estudiar la variacién de la resistencia del
mercurio enfriado con hello liqulide por debajo de 4.2 K. A esta
temperatura, la resistencia del mercurio resulta "précticamente nula”,

alcanzindose un "estado superconductor"”.

Son muchos los metales, aleaclones, compuestos
intermetalicos, carburos y nitruros que presentan transiclén a un
estado superconductor al ser enfriados a temperaturas muy bajas,
siendo el maximo de 23 K para el NbaGe [2].

La temperatura a la que se alcanza el estado superconductor
se denomina temperatura critica (TC). .
Un superconductor enfriado por debajo de Tc puede volver a
su estado normal por aplicacién de un campo magnético externo superior
a un valor critico Bc. Este valor es cero a Tc y aumenta al disminuir

la temperatura siguiendo una ley parabdlica.

Como es sabido, asociado con una corriente eléctrica aparece
un campo magnético; asi, si un superconductor es sometido a wuna
corriente tal que el campo por ella producido sea igual a Bc' entonces
se restitulra el estado normal. La densidad de corriente para la que

ésto sucede se denomina denslidad de corriente critica, Jc.

La temperatura critica (TC). el campo critico (Bc) y la
densidad de corriente critica (Jc). constituyen el conjunto de

parametros bisicos para la descripcién de un material superconductor.

Ademas de la desaparicién de la resistencia eléctrica, un
material superconductor presenta otras propledades igualmente
interesantes, entre las que cabe destacar su comportamiento como un

diamagnético perfecto. 51 se aplica a un superconductor un campo



exterior Bext menor gque Bc. se induce una corrlente permanente en la
superficie que crea un campo que se opone al apllicado (ley de Lenz).
El campo generado por esta corriente cancelari totalmente a Bext, y el
campe magnético efective en el interior Blnt se anulari; el material

superconductor se comporta como un diamagnétlco perfecto.

Los materiales superconductores pueden clasificarse en dos
grupos, dependiendo del modo en que se produce la transiclén desde el
estado superconductor al estade normal cuando el campo magnético
aplicado sobrepasa el valor critico Bc' En los denominados de tipo 1
la translclén se produce de un modo brusco: todo el volumen del
material pasa al estadoc normal cuando BextEBc' Este comportamiento es
caracterisitico de los metales, Por su parte, los superconductores de
tipo II presentan una transicién gradual: cuando Boxt alcanza un valor
determinado BC1 el campo comlenza a penetrar, originindose un estado
intermedio; 1la translcidén se completa para un valor Bca' Este
comportamiento lo presentan la mayoria de aleaciones y 4xldos

superconductores.

Desde su descubrimlento la superconductividad constituyéd uno
de los retos mas interesantes para la Fisica Teérica. Se elaboraron
una serle de modelos que intentaban explicar el paso de un estado
normal a uno superconductor. La primera interpretacién fenomenolégica,
mas o menos satisfactéria, fue propuesta por Grinzburg y Landau [3],
aplicando los principios de la Teoria General de Transiclones de Fase
de Segundo Orden de Landau. Esta teoria introduce unos conceptos, como
el paradmetro de orden y la ruptura de simetria, que permiten

clasificar y estudiar los diferentes tipos de transiciones de fase.

El parametro de orden es un parametro caracteristico de la
transicién. En algunos casos su eleccldn es obvia, (momento magnético,
distorsién estructural,etc.), pero en otros es dificil. En el caso de
la superconductividad se elige como parametro de orden una funcién
compleja cuyo médule al cuadrado es proporcional a la densidad de

electrones superconductores.

La teoria de Grinzburg y Landau introduce dos parémetros

esenclales para caracterizar los superconductores: 1la longitud de




coherencia (§) y la longlitud de penetracién (A). La primera, que es un
caso particular de la longlitud de correlacién de la teoria de Landau,
representa la distancia en la que el parimetro de orden varia de su
valor de equilibrio y estd relaclonado con 1la distancia entre
pertadores, dando incluso una idea sobre el valor de la temperatura
critica. El1 segundo parametro, longitud de penetracién (A),
caracteriza la distancia en la cual puede variar un campo magnético

externo.

En base a estos dos parametros la teoria de Grinzburg-
Landau permite hacer wuna clasificacién més correcta de los
superconductores, asi, para los de tipo I se cumple que A < £/{2 en
tanto que para los de tipo II A > £/42.

La teoria Grinzburg-~Landau es meramente fenomenolégica y no
aborda en absoluto el origen microscépico de la superconductividad.En
1957 Bardeen, Coocper y Schriffer [4]elaboraron una teorfa microscépica
conocida como teorja BCS y que resultaba mis o menos satisfactorla. la
clave de esta teoria estd en el llamado efecto isolépico descubierto
por Maxwell y Reynolds al medir 1la Tc en diferentes is6topos de
mercurio y observar que era mayor cuanto mas pesado era el lsdtopo.
Esto pone de manifiesto la implicacién de algin tipo de interaccidén

electrén-red en el mecanismo de la superconductividad.

La idea central de la teoria BCS es el apareamiento de los
electrones debido a un tipo especial de interaccién via vibraciones de
la red cristalina (fonones), formando lo que se denomina un par de

Cooper.

Es sahido que 1la resistencia de un material a bajas
temperaturas puede interpretarse como consecuencia de la dispersién
gue sufren los electrones de conduccién por 4tomos de impurezas o
defectos de la red cristallna. La aparicidén de resistencla nula por
encima del cero absoluto puede ser explicada teniendo en cuenta que un
par de electrones sufre dispersién solamente si la energia involucrada
en el proceso es suflciente para desdoblar el par en dos electrones
independientes. En general estc no sucede, de modo que el par pasa por

la impureza o defecto sin dispersarse.



Evidentemente la interacclién de Coulomb entre electrones es
repulsiva, de modo que la naturaleza de la Interaccidén atractiva entre
electrones de un par de Cooper ha de ser mis sutil. Como ya se ha
comentado, las vibracliones de la red tienen una importancia crucial en
la  superconductividad, slendo precisamente las interacclones
electrén-fonon responsables de la formacién de los pares de Cooper. El
mecanlsmo de formacién de estos pares puede explicarse
esquemiticamente del siguiente modo: supongamos un electrén moviendose
por el cristal; en un momento dado en un punto concreto de la red ésta
se ve deformada localmente por atracclones coulomblanas
electrén-catién. Como las frecuenclas de vibracién de la red (fonones)
son del orden de 10_135-1 y las velocidades de los electrones de
conduccién del orden de 1016 A/s, cuando la red vuelve a su estado de
equlilibrio el electrén que la ha deformado se encuentra muy lejos
(«103 A). Mlentras que la red estd deformada, por sus inmediacliones
pasan otros muchos electrones de conducclién; éstos se slenten mas
“comodos”, mas atraidos, por la red deformada. De este modo, se
establece una clerta interaccién atractiva entre los electrones de
conduccién via fonones y se forma un par constituilde por des
electrones fisicamente muy alejados. Estos pares Interacclonan con las
impurezas y defectos de la red sin cambio neto de momento; esto es,

sin sufrir difusién y por tanto sin resistencia.

El desarrollo formal de las ideas aqui expuestas esta fuera
del alcance de esta Memoria, y puede encontrarse en las referencias
[5-8].

El acoplamiento electrén-electrén via fonén es
extremadamente débil, por lo que los pares pueden ser rotos facllmente
por activacién térmica, de modo que a T=Tc s6lo hay unos cuantos pares
de Cooper. Las predicciones que se hicleron sobre cual seria la Tc

mixima que se podria alcanzar no sobrepasaban los 30 K.

Hasta el afio 1986 la barrera de los 30 K parecia insalvable
tanto desde un punto de vista teérico como experimental; el material
con ‘l‘C mas alta era el intermetailico Nb3Ge (Tcm 23 K). Sin embargo,

ese afio la barrera de los 30 K fue claramente sobrepasada al obtener



Bednorz y Miiller el déxido Laa_xBaxCuo‘ (x=x 0.2) [9] con TC= 34 K. La
amplia actividad que se originé a raiz de este descubrimiento ha
llevado a la obtencidén de un elevado nimero de nuevos superconductores
tanto de alta temperatura critica como con temperatura critica mas
"modesta”: La _xAxCuO‘_y {A=<Ba,Sr,Ca,Na) (=30 K); Bazl'RCu307_y

2
(TR=tierra rara) (=90 K); AaBECan_1Cu0 n=1,2,3 (A=Bi, Tl; B=Sr,

n 4+2n
Ba) {x60-120 K); Ba A BiO {B=K,Rb) («30 K); TR, M Cu0
1-y ¥ x 2=x x 4-y
{TR=tlerra rara; M=metal tetravalente) {=10-35 K); chso
(M=Mg,K,Rb, T1l, x=3){compuesto de intercalacién en el 1llamado
"fullereno" cso) (con 18K = Tcs 37 K).
Se puede encontrar informacién general a cerca de estos

materiales en las referencias [10-14) y las alli cltadas.

Como vemos existe en la actualidad una gran varledad de
materlales 1inorganicos superconductores. Sin embargo, son tamblén
muchos los polimeros organicos que presentan esta propiedad, a los que
no se hace referencia en esta Memorla, puede encontrarse informacién

al respecto en la cita [15].

Todas las ceramicas superconductoras presentan ciertas
caracteristicas comunes, por ejemple la presencia de algin elemento

con estado de oxidacién mixto (BL™, Bi* en Ba _ABIO  (B=K,Rb);

Cuz‘, cu®™ en 1los cupratos superconductores) y una estructura
relacionada con el tipo perovskita (o al menos el ion en estade mixto

se encuentra en un bloque tipo perovskita o relacicnado).

La teoria BCS que resultaba satisfactoria es ahora
insuficiente. Se hace necesario desarrollar nuevas teorias capaces de
dar explicacién a 1la gran cantidad de jinformacién experimental
acumulada a ralz del descubrimiento de Bednorz y Miiller [9]. Aunque
han surgildo nuevas teorias ninguna de ellas resulta completamente
satisfactoria [16]. El problema se ha abordado desde varios puntos de
vista, intentando relaclionar superconductividad y estructura {17] en
funcién de numerosos parametros: nimero de planos C:.l-()2 por celda
unidad, distancia interplanar Cu-0, distancia {interplanar Cu-Cu,
covalencia del enlace Cu-0, numero de portadores de carga, etc. Este
ultimo parédmetro parece ser el mas adecuado. En la mayorfa de los

materiales superconductores de alta temperatura (SCAT) los portadores




de carga son huecos (con carga formal positiva, se denominan pues
superconductores de tipe "p"); sin embargo, en los compuestos
TR}quCuO4 {(TR=tierra rara, M=metal tetravalente) los portadores
parecen ser electrones (tipo "n"). En el caso de los SCAT de cobre
tipo "p" se ha establecido un “diagrama de fases" basado en el estado
de oxidacién del cobre [18). Asi, cuando el cobre estid poco oxidado
(Cuz*) los materlales son antiferromagnéticos, con una temperatura de
orden (temperatura de Néel, T}) que disminuye al aumentar el estado de
oxidacién; por encima de un clerto valor en la concentracién de
portadores 1los compuestos son superconductores y la temperatura
critica es mayor al aumentar el estado de oxldacién del cobre. Por fin
se alcanza un valor méaximo (o de saturacién) a partir del cual TC
disminuye de nuevo. El valor de saturaclién parece depender del tlpo de

material particular considerado.

Debido a que los sistemas estudiados en esta Memoria
presentan notables diferenclas se Jjustifica 1la 1inclusién de
informacién particularizada a modo de introduccién para cada uno de

los capitulos que la componen.



2.-0BJETIVOS GENERALES.

El trabajo que se presenta en esta Memoria se inicié el afio
1987 a raiz del descubrimiento de superconductividad a alta
temperatura en el material BaxLaz__xCuO4 llevado a cabo por Bednorz y
Mliller [9]. Esto supuso el punto de partida de una enorme cantidad de
trabajo en compuestos superconductores o que potencialmente podrian
serlo. Ya desde el primer momentoc se vié clara la necesidad de
disponer de monocrlstales para el estudio de estos materiales. Con
este objetivo primero comenzamos los trabajos que han dado finalmente
lugar a esta Memoria. Sin embargo, nuestro interés no se limita a la
obtencién de los monocristales, lo que ya de por si no es un objetivo
facil de alcanzar. Mas bien, el crecimiento de cristales ha de ser un
primer paso para profundizar en el conocimiento de unos compuestos tan

fascinantes como los superconductores de alta temperatura (SCAT).

Nuestro trabajo se ha centrado en los materiales de la
familia BazTF{Cl.lsO_?__y (TR= tierra rara), pretendiende la consecucién de

los siguientes objetivos:

(1) El crecimiento de monocristales del arquetipo de la
familia, BazYCuaov, como punto de partida para posteriores traba jos.

(2) El desarrollc de un método que permita el crecimlento de
monocristales de otros compuestos de la familia BazTRCu307_y

(3) El cumplimiento del objetivo anterior hace posible el
disponer de monocristales de determinados compﬁestos como
(CaBaLa)3Cu30?_y y BazPrCu307, que son particularmente interesantes.
Scbre estos cristales se pueden estudiar determinadas caracteristicas
estructurales y microestructurales de especlial importancia.

(4} En los SCAT la unidad estructural fundamental para la
superconductividad son los planos Can. El compuesto (Caner)Cuoy
que esta constituldo por el apllamiento de dichos planos, es un
materlal idéneo para el estudio de un eventual orden magnético asi
como de clertos detalles estructurales.

(5) Con frecuencia en los crecimientos de cristales se
obtienen fases secundarias, algunas de las cuales pueden resultar
interesantes; este es el caso de los compuestos BathPrO6 Yy
BaS(TR)aPtCuzo10 (TR=Y, Pr,Nd, Sm).



3. -BIBLIOGRAFIA.

[1] Kamerlingh Onnes, H., “Leiden Comm.", 120b, 122b, 124c,
(1911).

{2] Douglass, D.H., "Superconductivity of d- and f- Band Metals",
Plenum Press, N.Y., (1976).

[3] Grinzburg, V.L. & Landau, L.D., Zh.Eksperim i Teor.Fiz", 20,
1064, (1950).

[4] Bardeen, J., Cooper, L.N. & Schriffer, J.R., "Phys.Rev"” 108,
1175, (1957).

[5) Relsnick, R. & Eisberg, R., "Fisica Cudntica”, Ed. Limusa,
Mexico {1977)

[6] Lynton, E.A., "Superconductivity”, Ed. Chapman and Hall, 3
ed., Boston, (1969).

[7] Tinkham, M., “Introduction to Superconductivity”, Ed.
McGraw-Hill, Nueva York, (1975).

[8) Schrieffer, J.R., Theory of Superconductivity"”, Reading MA,
Benjamin, (1964).

[9] Bednorz, J.G. & Milller, K.A., "Z.Phys.B.", 64, 189, (1986).

rd

[10) Phillips, J.C., “Physics of High-Tc Superconductors”,
Academic Press, New York, (1989).
[11] Burns, G., "High-Temperature  Superconductivity. An

Introduction”, Academic Press, Boston (1992),

[12] "Physical Properties of High Temperature Superconductors”,
D.M.Ginsberg Ed., World Scientific, Teaneck, N.J. (1990)

[131 Jorgensen, J.D., Kitazawa, K., Tarascon, J.M., Thomson,
M.S., & Torrance, J.B., "High Temperature  Superconductors:
Relationships Between Properties, Structure and Solid-State
Chemistry”, Ed. Mat.Res.Soc.Symp.Proc, wvol.156, Materlals Research
Socliety, Pittsburgh, PA (1989), '

[14] "Chemistry of Superconductor Materials”, Ed. T.A.Vanderah,
Noyes Publications, N.J., {1992).

{15) Ishiguro, T & Yamaji, K., "Organic Superconductors", Ed.
Springer-Verlag, Berlin, (1990).

[16] Gunn, J.M.F., “"Theories of High Temperature
Superconductivity”, R.A.L. Internal Report, Invited Talk at the
European Association of Ceramics Meeting on Superconducting Ceramics,
Canterbury, (1987).



[17] Friedel, J., "The High-Tc Superconductors: A Conservative
View”, "J.Phys.:Condens.Matter."”, 1, 7757-7794, (1989).

[18] Sleight, A.W., Subramanian, M.A. & Torardi, C.C., "“MRS
Bullietin”, 45, Jan (1989).

10




Il TECNICAS v METODOS EXPERIMENTALES.

1.-SINTESIS DE LAS MUESTRAS.
2.-ANALISIS TERMOGRAVIMETRICO (ATG}.
3.-ANALISIS COMPOSICIONAL.
4. -ESTRUCTURA Y MICROESTRUCTURA. RESOLUCION DE ESTRUCTURAS.
4.1.-Resolucién de estructuras.
4.2.-Rayos-X, neutrones y electrones.
4.3.-Técnicas de difraccién.
4.3.1.~Técnicas de monocristal.
4.3.2. -Técnicas de polvo.
4.3.2.1.-Explotacién de los digramas de polvo.
Méotodo de Rietveld.
4.3.3.-Difraccién de electrones y microscopia electronica.
4.4.-Explotacidén de los datos estructurales. Sumas de valencias
de enlace y estados de oxidacién. Método de Brown-Altermatt.
4.5, -Instrumentacién.
4.5.1.-Difraccion de rayos-x sobre polvo.
4.5.2.-Difraccion de neutrones sobre polvo.
4.5.3,-Difraccion de rayos-x sobre monocristal.
4.5.3.1. -Cémara de precesién de Buerger.
4.5.3.2.-Difractémetro de cuatro circulos.
4.5.4.-Difraccion de electrones y microscopia electronica.
5. -SUSCEPTIBILIDAD MAGNETICA DC.
6. -BIBLIOGRAFIA.

11



1.-SINTESIS DE LAS MUESTRAS.

Las muestras policristalinas han sldo preparadas por
reaccién en estado sb6lido a partir de los correspondientes 6éxidos,
carbonatos o nitrates. En algunos casos especiales se ha empleado la
técnica de coprecipitaclén de 6xidos o hidréxidos y el método sol-gel.
Los tratamientos térmicos asi como las atmésferas aplicadas dependen
del sistema particular y se encuentran descritos con detalie en el
correspondiente apartadoc de esta Memorlia. El avance de la reaccién se
siguié por medio de difraccién de rayos~x, diandose por concluida la
misma cuando de un tratamlento al siguiente no se observdé varlacién en

el dlagrama de difraccidén.

lLas muestas monocristalinas han sido obtenidas aplicando
diferentes métodos de crecimiento que son objeto de un detallado

estudio en los apartados correspondientes.
2. -ANALISIS TERMOGRAVIMETRICO (ATG).

Se han realizado andlisis termogravimétrico de algunas de
las muestras estudiadas con el fin de determinar tanto los contenidos
en oxigeno como la establlidad térmica de las distintos materiales. Se
ha utilizade un aparato Perkin-Elmer 3600 trabajando a una velocidad
de barrido de 10°/minuto alcanzédndose temperaturas méiximas de hasta
1223 K en una atmésfera reductora de composicién 10% H2-90% Nz. La
muestra se coloca en un crisel de platino que constituye uno de los
brazos de la balanza, en el otro se coloca una tara y todo el conjunto
se lntroduce en un tubo de cuarzo dentro de un horno cilindrico; la
temperatura se mide con un termopar de Pt/Pt:Rh13% previamente

callbrado.

3. -ANALISIS COMPOSICIONAL.

El andlis elemental por via himeda de materiales Ilnorganicos
presenta un lnterés relative, ya que, salvo que se empleen métodos muy
sofisticados en su preparacién, es practicamente seguro dque se

producen segregaciones de fases, lnhomogeneidades de la muestra, etc..
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En estas condiclones resulta mas adecuado llevar a cabo los analisls
utilizando técnicas que permlitan realizar microanilisls, por ejemplo
le espectroscopia de energia dispersiva (EDS). Utilizando esta técnica
podemos conocer el grado de homogeneidad de la muestra, las
composiciones y proporciones en que se encuentira cada fase en mezclas
multicomponentes, etec.

Los elementos constituyentes de una muestra emiten radiacién
X caracteristica al ser Iirradiada la muestra con un haz de alta
energia (electrones en este caso). La radiaclén emitida por la muestra
es recoglda durante un clierto tiempo por un detector de S1 o Ge y
posteriormente procesada. La concentracién de un elemento, Cc, puede
determinarse si previamente y en las mismas condliciones de operacién
se ha tomado el espectro de un patrén, C

pat’

C=(I1/1 )C (1)
e e pat pat
Por lo genral se utilizan patrones metédlicos con lo que
=1, y:C= 1/1 . Para tener en cuenta el efecto matriz, debe
pat e e pat
introducirse unos factores correctores de nimero atémico efectivo

(Cz), de absorcién (C‘) y de fluorescencia (CF]. Asi, tenemos:
C°= (Ie/Ipat) Cz CA CF {2)

Los analisis por EDS han sido realizados utilizando un
microscéplo electrénico de barrido JEOL 840 que callbrado con patrones
metdlicos permite, una  vez realizadas las correspondientes
correcciones, la determinacién cuantitativa de todos los elementos

pesados presentes.

4. -ESTRUCTURA Y MICROESTRUCTURA. RESOLUCION DE ESTRUCTURAS.

En el estudic de materiales las técnicas de difracciém
constituyen los medlos comunmente empleados para la obtenclén de
informaclién estructural. Asi mismo, el estudio de otras propledades
{(eléctricas, o6pticas, magnéticas, acusticas, etc...) requiere un

preciso conoclmiento de la estructura.
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Tradiclionalmente el estudio estructural detallado de un
compuesto se realizaba por medlo de la difraccién de rayos-x sobre
monocristal. Sin embargo, como veremos, exlsten muchos casos en los
cuales resulta mids convenlente el uso de otro tipo de radiaclones,
como neutrones o electrones; mas aun, en clertos casos, el empleo de
monocristales no supone ninguna ventaja, resultando mas adecuado el

estudio de materjales policristalinos.

A continuacién se presentan brevemente las distintas
técnicas de difraccién utlilizadas en la elaboracién de esta Memoria,
haclendo especlal hincapié en el tipo de Iinformacidén que puede
proporcionar cada una de ellas, asi como en el tipo de problema para
cuyo estudic resultan més adecuadas. No se pretende, en absocluto,
hacer una descripclén de los aspectos teéricos nl experimentales de
cada una de las técnicas; excelentes tratamientos de ambos aspectos

pueden encontrarse en las referenclas [1-4].

4.1.-Resolucién de estructuras.

Comenzamos esta introducclén sobre 1las técnicas de
determinacién estructural por la exposicién de las etapas a seguir
para la completa resolucién de una estructura cristalina. Se pretende
unicamente presentar algunos conceptos e ideas bAsicas necesarios para
la comprensién del alcance vy limitaciones de las técnicas

difractométricas empleadas.

(a) Determinacién de la celda unidad.

Los parédmetros de red a, b, ¢, o, B y 7 se obtienen a partir
de las posiciones (angulos de difraccién o espaclados interplanares
asocliados a ellos) de los maximos de difraccién. Empleando técnicas de
monocristal se lleva a cabo con mucha facilidad de un modo automatico;

sin embargo, con polvo es mucho mas dificil y laborloso.

Una vez determinada la celda unidad se le asignan indices de
Miller a cada maximo de difraeccién. Se obtienen a continuacién los
médulos de los factores de estructura |F(t)| (proporcionales a las

intensidades difractadas determinadas experimentalmente).
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(b) Determinacién del grupo espacial.

A partir del andlisis de la simetria de los dlagramas de
difraccién, de las extinciones sistemiticas, etc., se puede determinar
el grupo espacial a que pertenece el cristal en estudio. En la mayoria
de los casos se tiene un conjunto limitado de grupos poslibles, no
siendo en general factible la determinacién inambigua hasta las
dltimas etapas de la resolucién de la estructura. Esto obliga a probar
varias posibllidades y aceptar como buena la que conduce a mejores
resultados, de acuerdo a una serie de parédmetros indicadores de la

bondad del modelo propuesto.

A este respecto, resulta especialmente util la técnica de
difraccién de electrones de haz convergente (convergent beam electron
difraction, CBED). En esta técnica se hacen interacclonar dos o mas
haces difractados ademas del haz ilncidente. Los efectos dinamicos de
difraccién presentes ponen de manifiesto la simetria de la proyeccién
de la estructura perpendicular al haz incidente. En particular la ley
de Friedel! (centrosimetria de 1la difraccién cinemdtica) deja de
cumplirse, con 1lo cual es posible discriminar entre grupos
centrosimétricos y no centrosimétricos, lo que resulta sumamente

dificil por otros medios.
(c) Resoluclién de la estructura.

Supone la determinacién de las posiciones que ocupan los
dtomos en la celda unidad. Es éste el problema de mas dificll soluclidn
de todo el proceso. El diagrama de difraccién (médulos de los factores
de estructura) es la transformada de Fourier de la densidad de
difusién: electrénica (rayos-x), nuclear (neutrones) o del potencial

(electrones):
F(s)= |F(8)| expli¢(n}l= Eﬂ;lbj expli Ak rJ] exp[-TJ] (3)

donde j se refiere al &atomo J-ésimo en la unidad asimétrica; n es el
numero total de &tomos en ella; bj es el factor de difusién del
J-ésimo atomo; r} es el vector posicidén del j~ésimo aAtomo en la unidad

asimétrica; TJ es el factor térmico; y Ak=2Zn (s—so) con 8 y 8 los
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vectores unitarlos en la direccién y sentide del haz difractado e
Incidente respectivamente.

Asi, la estructura del material difractor sera la
transformada de Fourler inversa del difractograma:

p(r)= TF™ [F(s)l= 1/V_E |F(s)] expl-ier + i4(s)]  (4)

Las técnicas experimentales sélo permiten obtener los
moédules de las amplitudes difractadas (factores de estructura)-que son
de hecho magnitudes complejas- de modo que 1la reconstruccién del
objeto difusor {resolucién de la estructura) debe realizarse mediante
un tratamiento matemitico que permita obtener las fases (se habla a
veces de la "lente matemdtica" que permite focalizar la radiacién y
construir la 1imagen). Esto es cierto para rayos-x y neutrones. El
doble proceso descrito de tranformacién de Fourler se realiza de un
modo automdtico en el microscépio electrénico: 1los electrones
difractados -transformada de Fourier del objeto~ pueden ser
focalizadas -transformaclén inversa del espectro de difraccién- por
medio de lentes electromagnéticas, dando lugar a wuna JIimagen del
objeto. Sin embrago, comc veremos, la Iinterpretaclidédn de tales imagenes

no resulta inmediata en la mayoria de los casos.

La determinacién de las fases a partir de los datos de
difraccién (intensidades) constituye el paso critico en la
determinaclén estructural, y puede llevarse a cabo por diferentes
métodos: métodos directos, de maxima entropia, métodos basados en

prueba y error (sintesis de Patterson, de diferencias, etc..).
{(d) Refinamiento de la estructura.

Cuandc se dispone de un modelo estructural pueden obtenerse
parametros estructurales muy precisos, llevando a cabo refinamientos
por minimeos cuadrados (u otros métodos) del modelo propuesto. Existen
una serie de de indicadores de la bondad del modelo obtendido, asi
como del proceso de refinamiento, que permiten determinar cual de los

posibles modelos resulta més probable,
4.2.-Rayos-x, neutrones y electrones.
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Las diferentes técnicas presentan esencialmente 1las
potenciales aplicaciones y limitaciones Iinherentes al tipo de
radiacién empleada, asi como a los mecanismos de linteracclén de las
mismas con la materla. Las radlaciones utilizadas cominmente en
estudios estructurales son los rayos-x, los neutrones y los
electrones. Las principales diferencias entre ellas estdn en los
valores de los factores de difusién “"scattering lengths" y en los

coeficientes de absorcién.

La expresién del factor de estructura es esenclalmente la
misma para rayos-x, electrones y neutrones (ecuacién (3)), sliendo sélo
necesario sustitulr 1los valores aproplados para 1los factores de
difusion.

Generalmente los factores de difusién son una funcién del
vector de difusién 8, (vector unitarioco en la direcciédn del haz
difractado en el caso de la difusién eladstica); asi pues, se adopta el
término de factor de forma, indicande la dependencia espacial de la
densidad de difusién. Las expresliones del factor de forma para

neutrones, rayos—-x y electrones son:

bn(s)=b (5)

bx(s)=re{ﬁ" pz(r] exp(isr) dr (6)

b_(8)=8me’/h* (2-b_(s))/s" (7
donde: r= radio clasico del electrén, primera 6rbita de Bohr.

P=1/2 (1+cos®28)= factor de polarizacién
pz(r)Edensldad electrénica de un adtomo de nuimero atémico 2

szfactor de forma convencional de rayos-x

Tenemos, pues, que sélo para los neutrones el factor de
difusién es Independiente del vector de difusién. Para los rayos-x y
electrones b(s) decrece raplidamente al crecer s. Debide a ésto, sélo
los valores del factor de difuslén para neutrones pueden ser
determinados experimentalmente, en tanto que para rayos-x y electrones
se utllizan valores calculados tedricamente para 4&tomos o© 1iones

aislados.
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Otra importante caracteristica del factor de forma es su
variaciéon con Z (numero atémico), esto es, a lo largo de la Tabla
Periddica. Mientras que para rayos-x y electrones aumenta de modo mas
0 menos monétono al aumentar el numero atémico, para los neutrones
presenta una varlacién erratica [5].

Es importante resaltar que el valor del factor de difusién
da una medida de la fuerza de interacclén radiaclén-materia. En la
tabla I se observa que los electrones son difundidos con una
intensidad al menos cuatro drdenes de magnitud mayor que los neutrones
o los rayos-x. Esto es as{ porque la interaccién de los electrones con
la materia es de tipo electrostiatico, produciéndose entre la carga del
electrén y los electrones del atomo. En cambio, la Interaccidén de los
rayos-x se produce entre un campo electromagnético y los electrones
del atomo. Mas aun, la componente magnética de la interaccién resulta
ser varios érdenes de magnitud menor que la eléctrica, quedando en
general enmascarada por ésta. Los neutrones al no poseer carga no
Interacciona electrostaticamente con los electrones de la corteza
siendo su interaccién con los micleos. Asi mismo, al poseer el neutrén
un momento magnético asoclado se puede efectuar el estudlo de
estructuras magnéticas, slendo hasta el presente la difusién de
neutrones una de las técnicas mas empleadas para el estudio de

materiales magnéticos.

La fuerte interaccién electrén-materia conlleva que la
Teoria Cinematica de la difusién, generalmente valida para el estudio
de la difusién de rayes—-x y neutrones, no sea vdlida para describir la
difusién de electrones. Como consecuencia mas directa, las densidades
integradas de un maximo de difusién ya no son proporcionales al
cuadrado del factor de estructura. En el tratamiento de la difusién de
electrones debe aplicarse la Teoria Dindmica, mucho mas compleja, 1lo
que hace dificil obtener una informacién estructural precisa a partir
de diagramas de difraccién de electrones. Para muestras delgadas, sin
embargo, es posible utilizar la microscopia electrdénica conjuntamente
con métodos de procesamiento y cAlculo de imégenes, lo que permite
precisar en muchos «casos la estructura, y sobre todo 1la

microestructura de los materiales.
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Tabla I: Caracteristicas de las radiaciones empleadas en técnicas
de difraccén y de su interaccién con algunos elementos.

NEUTRONES ELECTRONES RAYOS-X
A= 1 A; E~100 meV | A~0.05 A; E=~100 KeV Ax 1 A; E~10 KeV
Masa 939.5 MeV 0.511 Mev 0
Carga 0 le 0
Spin 172 1/2 1
b (x 10'%) b (x 10'%) b (x 10'%)
n -] x
sine/a 0.1 0.5 0.1 0.5 0.1 0.5
y -0.378 ~0.378 4530 890 0.23  0.02
Cu 0.772 0.772 51100 14700 7.65  3.85
W 0.466 0.466 118000 29900 19.40 12.00

En los sigulentes apartados se hace una introduccién de las
diferentes técnicas de difraccién, prestando especial atencién a las

caracteristicas especificas de cada una de ellas.
4.3.-Técnicas de difraccién.
4.3.1.- Técnicas de monocristal.
La técnica difractométrica por

excelencia ha slildo 1la

difraccién de rayos-x scbre monocristal. En general es posible
reallzar una completa determinacién estructural con sélo disponer de
alguna informacién adicional como la composicién quimica aproximada,
la densidad, etc. Sin embargo, aunque es posible resolver la
estructura "ab initio" (sin Informaclidn estructural previa) se obtiene
informacién unicamente sobre la estructura promedio, esto es, no se
extrae Informacién alguna en torno a la microestructura del material
(salvo si se emplean técnicas especlales como precesién de muy larga
exposlcién, andlisis de la absorcién anémala, etc.). Esta importante
limitacién puede conducir a la obtenclén de resultados Iincorrectos.
Asi, por ejemplo, para los materiales ASnO3 (A= Ca, Sr) un estudio por
difraccién de rayos-x sobre monocristal da una estructura promedio
tipo perovskita cobica con los tres ejes dobles [6]. Sin embargo,

cuando se estudia por microscopia electrénica se observa que en
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realidad el materlal es de simetria tetragonal con microdeminios
orientados en las tres direcciones del espacio y con un solo eje
duplicado; dando origen a la pseudosimetria cubica. La formacién de
tales microdominios es inherente al material resultando 1mbosib1e la
obtencién de cristales llbres de ellos [7].

Otras limitaciones de la técnlca de difraccién sobre
monocristal se deben a la radiacién empleada y al mecanismo de
interaccién con la materia. Asi, en el caso de los rayos-x, tenemos la
imposibilidad de distinguir entre 4tomos préximos en la Tabla
Periodica, as{ como dificultad en la precisa determinacién de Atomos

ligeros (tipicamente hasta el oxigeno).

Por Ultimo, aunque no menos importante, en la mayoria de
los casos resulta dificil o incluse Iimposible (por ejemplo
catalizadores, =zeolitas, electrolitos =sélidos) 1la obtencién de
monocristales del tamafio y calidad necesarios., Las limitaciones en
cuanto a dlisponibilidad de monccristales son mucho mds importantes si
se utllizan neutrones en lugar de rayos-x ya dque sej necesitan
cristales de un tamafio bastante mayor: del orden de (5x5x5) nm> para

la difracclén de neutrones frente a (0.2x0.2x0.2mm°) para los rayos-x.
4.3.2.- Técnicas de polvo.

La difraccién sobre polvo (ya sea utilizando rayos-x o
neutrones) constituye una técnica ampliamente utilizada para la
deteccién, identiflcacién y determinacién cuantitativa de mezclas de
materiales cristalinos. Como es sablido, el diagrama de difraccién de
un material wviene determinado por el ordenamiento de los Atomos
constituyentes, de forma que no hay dos compuestos con exactamente el
mismo difractograma. Asi, en principlo, la correcta obtencién de un
diagrama de difraccién de polvo permitiria determinar la composicién,
ordenamiento atémico (a partir de la posiclién e intensidad de los
maximos de difraccién) y la morfologia (a partir del ensanchamiento y
forma de los picos) de cualquier material cristalino.

Sin embargo, el método de polvo tilene wuna dificultad
inherente: se plerde la informaclén sobre las intensidades difractadas

por una familia de planos (hkl) individual, obteniéndose, como méximo,
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la intensidad difractada por la familia de planos equivalentes {hkl}.
Esta pérdida de informacién con respecto a los métodos de monocristal,
tiene, en general, como consecuencia la imposibilidad de resolver "ab
initio" una estructura. Solamente en ciertos casos [B,9) es posible
determinar una estructura sin disponer de un modelo previo. Por ello,
frecuentemente, el método de polvo sélo permite refinar un modelo
estructural propuesto de partida.

Tradiclionalmente se extraia 1la Iinformacidén estructural
contenida en un digrama de polvo sometiendo las 1Intensidades
integradas de cada familia de planos {hkl} al misme tratamiento que se
realiza en técnicas de monocristal. Sin embargo, cuando la estructura
no es de alta simetria resulta muy dificil acceder a intensidades
integradas correctas, de forma que los resultados asi obtenidos son al
mencs dudosos. En estos casos, la utilizacién del método de Rietveld
[10] resulta imprescindible. De hecho, hoy dia, practicamente toda la
informacién contenida en los diagrams de difraccién de polve se
obtiene aplicando este método. Una breve introduccién de los
principios basicos que lo fundamentan aparece en el apartado 4.3.2.1 y

con mucho mas detalle en las referenclas alli clitadas.

De las técnicas de difraccién de polvo utllizadas en la
actualidad, 1la de rayos-x convencionales resulta, con mucho, la més
sencilla, barata y extendida. Sin embargo, también es la que presenta
mayores limltaciones y menos aplicaciones potenciales. Su emp}eo queda
restringido al refinamiento de estructuras relativamente sencillas, de
no muy baja simetria y en las cuales no resulte cruclial la exacta
localizacién de A&tomos lligeros, (p.e. no es generalmente posible
realizar estudios de variacién de la estequiometria de oxigeno, ni
sobre conductores de litio) o distinguir entre elementos préximos en
la Tabla Periédica. Ademas resulta muy dificil 1llevar a cabo
experimentos en entornos controlados (presién, temperaturas,
atmésferas especiales, etc.) y préacticamente Iimposible realizar

estudios dinamicos.

Por su parte, la difraccién de neutrones puede
proporcionar Iinformacién 1inaccesible (o de muy dificil obtencién)
mediante otras técnicas (RMN, Raman, Mdssbauer, etc.). Mas aun, el

tremendo desarrecllo experimentado en los tltimes afios per las técnicas
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de difusién de neutrones -y mas en concreto por las de difracclén-
permite decir que la difraccién de neutrones sobre pelvo desempefia un
papel predominante en muchos campos de la Quimica del Estado Sélido ¥y
de la Ciencia de Materiales llegando a desplazar, en clertos casos, a
las técnicas de monocristal en la determinacién estructural. Aparte de
las ya comentadas, la difraccién de neutrones presenta otras claras
ventajas sobre los rayos-x cldslicos: permite la determinaclién de
estructuras magnéticas, permite el usc de practicamente cualquler
entorno experimental (horno, criostato, prensa, campos magnéticos,
etc.), es posible el estudio en tiempo real de procesos quimicos y
fisicos (transiciones de fases, relajaclones, cristalizacién a partir

de disolucién, etc.)} (ver referencia [11] y las alli cltadas),.

Un desarrollo y crecimiento andlogo al experimentado por
las técnicas de difracclén de neutrones en las dltimas dos décadas,
experimentan en la actualidad las técnicas que hacen uso de la
radiacién sincrotrén. Los nuevos sincrotrones proporcionan una
radiacién continua y sintonizable con unas caracteristicas de haz
-energia, longitud de onda, tamafio y divergencia, baja emitancia y
estructura temporal- que han abiertc nuevas posibllidades a las
técnicas de difraccién de rayos-x [12). En estos sincrotrones se
producen rayos-x de alta energia (hasta 400 KeV, Ax 0.03 A) con
propiedades completamente diferentes a los obtenidos con una fuente
clasica. A altas energias la absorcién de radiacién por el material
resulta préacticamente nula, (haclendo innecesarias las correcciones
por absorcién o dispersién anémala). Estos rayos-x son muy
penetrantes, de forma que la mayor parte de los materiales son
transparentes a ellos, haciendo ello posible el emplec de
configuraciones y entornos experimentales variados. Asi{ mismo, 1la
interaccién rayos-x materia no queda restringida a la superficie.

Otro avance espectacular consiste en 1la posibilidad de
llevar a cabo determinaciones de estructuras magnéticas de un modo
sencillo y fiable, empleando voldmenes de muestra extremadamente
pequefios: mluma {microcristal invisible al ojo humano). En efecto, la
componente magnética de la radiacién electromagnética interacciona con
estructuras que poseen electrones c¢on spin desapareado. Esta
interaccién magnética es varlos é6rdenes de magnitud mas débil que la

interaccién con la carga de los electrones, de forma que generalmente
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es Ilgnorada. Las caracteristicas de la radlacién de los nuevos
sincrotrones permiten un alto grado de precisién en la geometria y
_energia de la radiacién incidente. Esta alta resolucién hace posible
aprecliar el efecto de débiles interacciones.

Por otra parte, se pueden realizar experimentos con
resolucién temporal del orden de microsegundos, aplicande pulsos de

radiacién de alto brillo y duraclén extremadamente corta.

4.3.2.1.-Explotacién de los diagramas de polvo.
Método de Rietveld.

Tradicionalmente la difraccién de polve ha sido utilizada
como una técnica analitica para la ldentificacién de fases,
refinamiento de  parémetros de celda o para el analisis
microestructural (tamafio de cristales, microdeformacliones)
generalmente con compuestos de estructura simple y conocida. La
resolucién de estructuras desconocidas quedaba reservada para las
técnicas de monocristal.

Una primera aproximacién a la aplicacién de la difraccién de
polvo en la resolucuidén de estructuras consiste en extraer del
diagrama de polvo las intensidades integradas correspondlienites a las
familias de planos {hkl} y someterlas a un tratamiento analogo al
empleado en la difraccién de monocristal. Sin embargo se tropleza aqui
con una limitacién inherente al métode de polvo: al no ser posible
separar las reflexiones de una familia de planos (hkl) individual, se
plerde la Iinformacidén contenida en ellas, no siendo posible obtener
mas que la infromaclon que aporta la difraccion de toda las famillas
{hkl} conjuntamente. Esto tiene como consecuencia la imposibilidad de
resolver "ab initio" una estructura, es pues imprescindibel disponer
de un modelo suficlentemente préximo. Por ello solo es posible
"refinar” el modelo inicial,

En 1967-1969 [13,14] Rietveld ©propone un enfoque
completamente distinto para tratar los datos de difraccién de polvo. A
diferencia de las técnicas de monocristal en las cuales se utilizan
como observacliones un conjunto de intensidades integradas (o factores
de estructura)} el Método de Rietveld (MR) emplea como dato las

observacliones directas que se obtlenen en un diagrama de difracclién de
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poelvo; esto es, el perfil completo del digrama de difraccién obtenido

como un conjunto de numeros de cuentas, vy en cada posiclon

angualr 291(i=1....N). De este modo se extrae ;;b;éximo de informaclén
posible del difractograma. Mas aun, el uso en los ultimos afics de
nuevas fuentes de radiacidon (neutrones pulsados de alta Ilntensidad,
sincrotrén) y el desarrollo de difractémetros de muy alta resoluclién,
permiten en la actualidad la resoluclén "ab initio" de estructuras,
incluso de algunas muy comple jas.

El MR se desarrollé en principlo para refinar difractogramas
de neutrones, debido a la relativa sencillez de la Iinteraccién
neutrén-materla y a la posibilidad de describir convenientemente la
forma de los picos de difraccién. Su extensién al campo de la
difraccidén de rayos-x se ha producido en la dltima década, presentando
muchos mAs problemas que los neutrones.

Como quiera que a lo largo del trabajo objeto de esta
Memorlia se hace amplio uso del MR y que sus fundamentos no son tan
ampliamente conocidos como los de la difraccion de monocristal (de la

cual también se hace usc), a contlnuacién se presentan brevemente.

Fundamentos del Metodo de Rietveld.

Como ya se comenté mias arriba el MR esta basado en el
analisis de las observaclicnes directas que se obtienen en un diagrama
de difraccién de polvo como un numero de cuentas Y ops P2T2 cada
posicion 26i (i=1....N). No se utiliza ningin tipo de correccién
previa del digrama observado; toda la informacién contenida en el
digrama de polvo se parametriza en un medele que se trata de ajustar
de forma que la diferencia entre los datos experiementales y los
valores calculados con el modelo difieran lo minimo posible.

Debido a la complejidad de la funcion y(20) solo es posible
establecer modelos parciales para cada aspecto del diagrama de
difraccién. El mejor modelo obtenide hasta el momento se basa en la

siguiente expresidn:
Yicale™ Z¢C¢ Ek I¢k 9(291_29¢k) + b1 (8)
donde ¢ indica una fase cristalogrdfica dada (varia desde 1 al numero
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de fases que contemple el modelo), k corresponde a una reflexion de
Bragg que puede contribulr a la observacién "i", c¢ es el factor de
escala de la fase ¢. I¢k es la intensidad integrada de la reflexion k
de la fase ¢; 0(291-29¢k) es el valor de la funcién normalizada a la
unidad de area, f{i(x}, escogida para describir el perfil de una
reflexién de Bragg en la posicién 29l deblda a la reflexién ¢k situada

en la posicién 26 Por su parte bl es el fondo en la posiclén 29{

Pk’

Las funciones I, 2 y b son calcualdas en base a un modelo dependiente

de una serie de parametros.

La informacién sobre los parametros estructurales estéa
contenida en las intenslidades integradas de los picos y en las
posiciones de las reflexicnes (parametros de celda). mientras que los
efectos microestructurales e instrumentales estan incluidos en la
funcio fI. Por su parte, el fondo es tratade como una funciédn con
parametros ajustables sin contenido fisico claro, o como datos fljos
seleccionados para una serle de posliciones de Bragg que se utilizan

para interpolar su valor en cualquier punto del digrama.

La intensidad integrada de un maximoc de difraccién para el
caso de la difraccién de rayos-x (DRX) o la difracclén de neutrones

(DN) puramente nuclear viene dada por:

_ 2
I¢k = J¢k Lp¢k F¢k A¢k (9)
en donde J¢k es la multiplicidad, Lp¢’k es el factor de Lorentz (o de
Lorentz-polarizacién en el caso de DRX) F, es el factor de estructura

¢k
y A¢k es una funcién que tlene en cuenta la absorcién y/¢ la presencia
de orientacliones preferentes en la muestra. La forma mas general de la

funcion Lp viene dada por la expresion:

Lp= (1-K+Kcosz(28m)c052(29))/Zsin(29)cos(8) (10)
en donde K es el factor de polarizacién (K=0.5 en el caso de radiacién
procedente de un tubo) y e_ es el angulo de Bragg del monocromador. En

el caso de los neutrones, el numerador de (10) es igual a la unidad.

La expresién mas general del factor de estructura para una

fase, correspondlente a la reflexlién HT=(hk1] viene dada por:
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= ul T T
F(H)—Er=1'mnrbrzs=1’pexp( Hs[B]rHs)exp{Znifﬂsrr+H ts)}

(11)

M ”

donde la primera suma se extiende sobre los "m"” Adtomos de la unidad
asimétrica, "p" es el numero, de operadores de simetria, n_ es el
factor de ocupacién del &tomo r. Hs se define como: H:=HT[R]S donde
IR]s es la matriz (3x3) que representa la parte rotacional del
operador de simetria "s", ts es la componente translaclional. La matriz
simétrica [B]r reperesenta los factores anlsotrépicos de temperatura

del atomo r.

Por ota parte existen varias expresiones para la funclién A
que en general depende-de la geometria de la muestra.

La funcién 1 es el producto de una funclén simétrica de
perfil por otra que tiene en cuenta la asimetria debldo a efectos
instrumentales. Existen una serle de funciones de perfil cuyo uso
depende esenclalmente del tipo de interaccién radiacién-materia. La
mis ampliamente utilizada es la funclién tlpoc pseudo-Voigt que aproxima

a la funcién de Volgt {convolucién de gaussiana y lorentzina):
pV= u L(x) + (1-p) G(x) (12)
L(x)= a_ (1+b x°)7} G(x)= a_. exp(-b_x°) (13)
L L G G

L=1/w2. aG=V(Ln 2/m)w 2, bg=Ln 2 w2 se toman de

modo que el area de la funcion pV(x) sea la unidad. La anchura a media

donde: aL=1/(nw). b

altura (FWHM) es 2w y tiene el mismo valor para pV(x), L(x} y G(x).
Tanto p como 2w son parametros ajustables en el refinamiento. En
particular la anchaura a media altura puede definirse como una funclén
del 4ngulo de difusién con una dependencia angular determinada por los
efectos microestructurales. La anchura a media altura suele

aproximarse con la expresién:
(FWHM)?= (U tane + V) tane + W (14)

Las posiciones de las reflexiones de Bragg estén
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deeterminadas por los parédmetros de <celda y por efectos
instrumentales:
1/2]

26, =20 +2arcsin(0. 5A/ (Ah%+Bk2+C1%+Dk1+Eh1+Fhk)

[AI.8]

en donde 260 es el desplazamiento instrumental de la posiclon exacta
(cero del instrumento}; las constantes A,B,C,D,E,F son los
coeficlentes del tensor métrico reciproco a partir de los cuales se

determianan los pardmetros de celda directos.

Como vemos, el modelo para el calculo del nimero de cuentas
en la posicién "1" depende de un conjunto de parémetros que pueden

dividirse en dos tipos:

—puramente estructurales: posiciones atémicas, factores de

ocupaclén, factores de temperatura, pardmetros de celda.

-parametros de perfil, instrumentales o dependientes de 1la
muestra particular utilizada: desplazamiento del cero del
difractémetro, pardmetros de forma del perfil, parametros de anchura a
media altura, factores de escala, parametros de orientaclén
preferencial, pardmetros de fondo,...

Se trata de minimizar 1la diferencia entre el perfil
observado y calculado haclendo usc de alguno de los métodos de céAlculo
estidndar (generalmente el de Newton-Rapson). Ordenando los P
parametros en un vector a=(a1,a2...ap) el nuimero de cuentas calculado
para la posicion "i1" por la expresion (8) es la funcién Ylec(a)‘ El
MR consiste pues en determinar el lconjunto de « parametros que
minimlzan la expresion:

2 (16)

2
xP= El wl {yiobs yicalc{a)}
donde W, es el inverso de la varianza de la observacion "i". Por medio
de un proceso iterativo se obtiene un conjunto de valores an=ao+8u que
sirven de parametros inlciales para el ciclo sigulente.
Los indices de discrepanclia utillzados en la aplicaclén del

MR son los siguientes:
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I/ El Iylobsl

2 2 172
} / Xlwiylohs}

Rp: 100 T 1Y, 0pe™ Yicate

RuP= 100 {Elwi[yiob -y

B8 1calce

2 172 ;
R = 100 {{N-P)/ ):lwly“bs (17)

2
iobs Y calc] 7 (N-P)

RB= 100 Ekl Ikobs-Ikcal I/zkl Ikobsl

En principlo el unico indicador del cual se conoce su

G.o.F.—xv-(Rup/RE] -ziw’[y ;

comportamiento estadistico es el G.o.F que sigue una distribucién xz
sl se verifica una ley de Poisson para la estadistica del contaje, lo
que es clerto para tiempos de contaje y flujos de radliacién
suficlentemente grandes. El resto de los indices de acuerdo no tienen
un significado fisico claro y los valores absolutos no tlienen un
sentido inequivoco mas que cuando no existen errores sistemiticos, lo
cual no se presenta en la realidad. Empiricamente se puede aceptar un
refinamiento como bueno cuando los indices de acuerdo se encuentran

dentro de los limites siguientes:
12 s R =20 13 sR =25 3s R s 11
p wp B
slendo el valor de xi lo mas proximo posible a 1.

Al presentar los resultados obtenidos por el MR es
convenlente aportar tanto los parémetros estructurales (posiciones
atémicas, 1indlces de ocupacidn, factores térmicos I1sotréplicos o
anisotrépicos si procede) asf{ como los parametros de perfil e
instrumentales. Tamblén deben aportarse los indices de acuerdo ¥y un
dibujo completo del perfil experimental y calculado indicandese las
posiciones de los picos de todas las fases presentes, y por uUltimo la
diferencia entre el difractograma observado y calculado. De este modo
se ponen en evidencla aspectos que pueden pasar inadvertidos si se

dispone sélo de los Indices de acuerdo.

En la actualidad el MR experimenta no séle una fuerte
expansién en lo referente a su utilizacién por un mayor numero de
usuarios sino tambien wuna profunda evolucién en sus conceptos

fundamentales. En particular determinados apectos como su aplicacién a
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muestras multicomponentes, andlisis simultaneo de estructura vy
microestructura, refinamiento de estructuras muy compléjas con
-ligaduras estructurales y sobre todo el andlisls estadisitico de la
precisién de los resultados son objeto de una intensa Investigacién
[15].

Sin embargo, quedan una serie de aspectos por mejorar con
objeto de dotar de mayor potencia y versatilidad al MR:

-perfecto conocimiento de la funcién de resolucién
intrumental de 1los <difractémetros en diferentes condiclones
experimentales. Mejora de la geometria de los difractémetros con el
fin de simplificar al méximo la funcidén de resolucién.

~investigacién de nuevas funciones analiticas con parametros
de forma dependientes de magnitudes fisicas claras.

—encontrar una dependencia de la anchura a media altura de
los picos 2w=2w(20,h,k,1) que permita describir distribuciones de
tamafios de particula y distorsiones de los materiales.

-desarrcllo de funcliones que permitan extraer significado
fisico del fondo. :

-profundizacién en el significado de 1los indices de
discrepancia y en la precisién y exactitud del metodo.

-me jora de los programas existentes.
Programa FULLPROF.

El estudio por el método de Rlietveld de los materiales
cbjeto de esta memoria ha side realizado wutilizando el programa
FULLPROF [16]. Es una versién ampliamente modificada del programa DBW
de Young y Wlles [17] escrito en FORTRAN IV existiendo verslones
adaptadas para funclonar tanto en un VAX/VMS como en PC compatlibles
(arquitectura XT y AT).

Es un programa sumamente versatil que permite:

~Tratamiento simultaneo de varias fases (hasta 8}.

~Eleccién de la funcién del perfil de las reflexiones para
cada fase (gaussiana, lorentziana, lorentzinas modificadas,
pseudo-Voigt, Pearson VII y Thompson-Cox-Hastings}.

~Tratamiento de medidas de neutrones (nuclear y magnética) y
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rayos-x (fuentes convencionales y sincrotrén}.

~Una o dos longitudes de onda (Kal+Ka2L

-Refinamiento del fondo.

-Orientaciones preferenciales.

-Correccién de absorcién para un cilindro (neutrones).

-Dos métodos posibles de refinamiento: minimos cuadrados y
mixima entropia (maximum likelihood).

-Generacion automitica de los indices hkl a partir del grupo
espacilal o a partir de operadores de simetria dados, asi como la
utilizacién de una relacién dada de indices hkl.

~Refinamiento de estructuras magnéticas.

-Tratamiento de la dependencla de 1la anchura de las

reflexiones con hkl debido a deformaciones internas u otros efectos.

4.3.3.-Difraccién de electrones y microscopia electrénica.

Emplearemos los términos microscopia electrénica de alta
resolucién (HREM) y difraccién de electrones (ED) para referirnos a la
utilizacién del microscédplo electrdénice de moderadamente alto voltaje
para la obtencién de informacién microestructural.

En un microscépio electrédnico se generan térmicamente
electrones en el cidtodo que son acelerados a un potencial del orden de
clentos de KV (tipicamente 200-400), haciéndolos incidir sobre 1la
muestra a estudlar. Las longltudes de onda asociadas a los electrones
sometidos a estos potenciales son del orden de la milésima de
nanometro 1lo que permite una resolucién a nivel atémice. Los
electrones presentan una gran ventaja frente a los rayos-x o
neutrones, ya que pueden ser focalizados utilizandoe lentes
electromagnéticas apropladas, lo que permlte la obtencién de imagenes
del objetoc estudiado. Sin embargo, debido a la fuerte interaccidn
electrén-materia, (y a otros tipos de fendmenos presentes en el
microscépio electrénico como aberraclones de las lentes, Iinclinacién
de la muestra con respecto al haz Incidente, fluctuaciones en el haz,
etc.), la Iinterpretacién en términos estructurales de la imagen no
resulta en absoluto inmediata. No exite una relacién directa entre la
estructura y la lmagen, de modo que no resulta posible, en general, el

refinamiento de la estructura y por supuesto mucho menos la resolucién
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"ab 1Initlo". La obtencién de Iinformacién geométrica, esto es
regularidad en los espaciados interplanares, existencia de
intercrecimientos y microdominios, superestructuras, defectos
extensos, etc. si puede hacerse por observacidén directa de las
imigenes obtenidas. Sin embargo, si se quliere extraer informacién
sobre el origen estructural de tales fenémenos resulta imprescindible
recurrir a la simulacién de imdgenes. Solamente la aplicacién de
técnicas computacicnales sofisticadas permite, en clertos casos,
resolver la estructura a partir de la imagen de alta resolucién [18].

En la difraccién de rayos-x y neutrones sélo se produce
difraccién cuando se satisface la ley de Bragg. Esto es asi porque la
interaccién de los rayos—-x y neutrones con la materia es débil y sélo
se produce difraccién si el cristal estd dentro de un margen angular
muy estrecho en torno a un valor exacto de 4&ngulo de Bragg
(tiplcamente del orden de 10™% rad). Por el contrario la interaccién
de los electrones con la materla es muy fuerte y como resultado el
margen angular en torno a un Angulo de Bragg es comparable con el
propio anguloc de Bragg, sobre todo para indices bajos. Asi pues, en la
difraccién de electrones para cualquler orientaclén del cristal se
produce difraccion de decenas o incluso cientos de haces, muchos de
ellos con una alta intensidad, Vemos gque la difraccién de electrones
de alta energia es un fendSmeno complejo que debe ser descrito haciendo
use de la Teoria Dinamica de la difraccién. En consecuencia las
intensidades de los haces difractados son muy sensibles al angulo
formade por el haz incidente y la muestra., De esta propledad se hace
uso en el método de difraccién de electrones de haz convergente
(CBED).

En la técnica de haz convergente el haz de electrones se
focaliza sobre la muestra de modo que los electrones inclden sobre la
muestra simultineamente dentro de un range angular; de este modo los
fenémenos dinadmicos que se producen permiten obtener una valiosa
informacién estructural. En particular la CBED es una de las técnicas
mas potentes para la determinacién de la simetrfa de un materlal. lLa
simetria de un diagrama de difracclién de haz convergente tomada con el
haz paralelo a un determinado eje de zona muestra la simetria de la
proyeccién de la estructura a lo largo de esa direcciéon. Asi, es
posible determinar la simetrfa de un cristal a partir de los diagramas
de CBED si se cumplen las siguientes condiciones: (a) la muestra
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(microcristal) es de espesor uniforme y no demasiado fina, (b) el
cristal no debe estar curvado, (c) no debe encontrarse girado un
dngulo excesivo, (d} y debe estar libre de defectos y tenslones
estrucurales, (e) y por Gltimo el haz una vez enfocado no debe ser

excesivamente estrecho, debe cubrir varias celdas unidad [19].

Una 1limitacién importante de 1la microscopia electrénica
estriba en el hecho de que muchos materiales no son estables bajo el
intenso haz de electrones y el ultra-alte vacio necesario para la
obtencién de imigenes.

No obstante, donde se revela la microscopia electrénica como
una herramienta muy poderosa es en el estudlio de la microestructura de
los sélldos, permitiendo el acceso a una informacién estructural que

por otras técnlcas resulta muy dificil de obtener.

Las técnicas de difraccién que utllizan radlaciones con
longitud de onda del orden de las distancias interatémicas (rayos-x vy
neutrones) presentan una logintud de coherencia (valor de la disténcia
entre elementos difusores que da lugar a efectos de difraccién) del
orden de 500 A, en tanto que para la difraccién de electrones es del
orden de las decenas de amstrongs. Esto hace que con el microscoplo
electrénico puedan observarse efectos de difraccién relacionados con
correlacliones atémicas a muy corto alcance, permitiendo el estudio de
desviaciones locales de la estructura promedio observada por otras
técnicas. Asf, la difraccién de electrones y la mlcroscopia
electrénica de alta resolucién son adecuadas para el estudio de
defectos cristalinos y de no estequiometria.

En este punto resulta importante destacar que,
frecuentemente, los fragmentos cristalinos estudiados en el
microscopio electrénico no son representativos de la muestra en su
conjunte (pudiendo corresponder incluso a alguna impureza}. Resulta
por ello imprescindible la observaclén de un gran numerc de cristales
para obtener una idea estadisticamente representativa del conjunto del
materlial.

A continuacién y a modo de recopilacidén, se presentan, en la
tabla II, 1las caracteristicas esenclales de 1las técnicas de
difraccién, prestande especial atencidén a los aspectos diferencladores

de cada una de ella en base al tipo de radiacién empleada.
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Tabla II: Caracteristicas esenciales de las técnicas de difraccioén.
Neutrones Electrones Rayos-x Rayos—-x duros
(convenc. ) (Sincrotron)
Interaccién (débll (nucl. muy fuerte media media
y mag.)
Coste muy alto, moderado bajo muy alto,
acceso lim. acceso limitado
Penetracién alta muy baja ba ja alta
Contraste indep. de 2 depende 2 depende 2 depende de Z
Estruc. mag. Estruc. nuclear y
y nucl,; microes- mag., excltacones
excltacliones tructura y elementales {fono-
elementales defectos estruc- nes, magnones, ine-
Aplicaciones| {fonones, locales; tura l4stico); energia
magnones); no este- nuclear |dispersiva (XAS);
inelastico quiometria topografia,micros-
copia de rayos-x
Entorne de simple muy relat. relativamente
muestras comple jo comple jo

simple AJ

33



4.4.-Explotacién de los datos estructurales. Sumas de valencias

de enlace y estados de oxidacién. Método de Brown-Altermatt.

En el estudic de 1la critaloquimica de materiales
tradicionalmente se ha hecho uso de los radlos 1idénicos para el
andlisis de estructuras. Aunque se han asignado radios 1idénicos a
priacticamente todos los lones existentes en entornos de coordinaclién
muy diferentes [20], no es este el concepto mas adecuado a la hera de
interpretar caracteristicas estructurales como por ejemplo las
distancias de enlace, la covalencia del enlace, etc. Esto es tanto més
cierto cuanto mis irregular sea el entorno de coordinacién del 1én.
Resulta pues mas adecuado el uso de la "valencia de enlace”. El
concepto de valencia de enlace proviene de la teeoria de enlace en
moléculas, mas concretamente del concepto de "par de electrones de
enlace” introducido por Lewis [21]). La ampllacién del concepto a
moléculas organicas complejas y s6lidos metdlicos se debe a Pauling
[22]. Cuantitativamente la valencia de un Atomo se interpreta como el
namero de pares de electrones compartidos por el atome en la formaclén
de enlaces. Para moléculas discretas (sobre todo organicas) las
valencias de enlace son nimeros enteros y su significade es claro,
cumpliéndose que Vl=2jslj donde Vl es la valencia de}l Atomo 1 y sU
son las valencias de los enlace entre el atome 1 y los J clrcundantes.
Estudiando la valencla de enlace entre los mismos tipos de &atomos en
diferentes moléculas orginicas Pauling encontré una relacién empirica
que liga orden de enlace (valencia de enlace) con distancla de enlace,
del tipo:

R(n)= R(1) - 0.307 1ln{n) (18)

Pauling amplié el concepto a metales asumiendo un modelo de
enlace covalente resonante. Sin embargo, cuando se trata de aplicar a
s6lidos iénicos las valenclias de enlace dejJan de ser nimeros enteros y

su significado esti menos claro.

Se han propuesto diferentes expresiones que 1ligan 1la
distancla de equilibric (de enlace) y la valencia de enlace en sélidos
iénicos. Particular atencién merecen los trabajos de Zachariasen

[23,24] pioneros y punto de partlda de un gran numero de trabajos
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posteriores. Una revisién de la evolucién histérica del concepto de
valencia de enlace puede encontrarse en el trabajo de Brown [25].

A continuacién se presentan las expresiones méas conocldas
gue relacionan distancia con valencia de enlace, prestando.especlal
atencién al metodo de Brown y Altermatt ([26] por ser el mas
ampliamente wutilizado en la actualidad. Hay que resaltar que el
tratamlento de estos autores es puramente empirico ‘empleando
expresiones no sustentadas por ninguna teoria del Estado Sélido. Sélo
recientemente [27] se ha derivado la relacién entre la 'expresién
empleada por Brown y Altermatt y la teoria del enalce 1lénico de
Born-Mayer [28]. El1 establecimiento de esta conexién resulta
fundamental para conocer el alcance y limitaclones de unas expresiocnes
ampllamente utilizadas en el andlisis de propledades de materiales de

tanto interés comc los cupratos superconductores de alta temperatura.

(1) Metodo de Donnay-Allmann [29].

Estos autores proponen dos ecuaciones empiricas que

relacionan la distancia de enlace (diJ) y la valencia de enlace Vlf

=° 13 P
Vi Ty [diJ/dlj] si d1j< dlj (19)
_ qmax. =
comp= diJ7(le diJ)

max max

—° - _-” 3
YVi,“V,j[(d d”)/(dIJ dx;)] sid”<du<dU

i)
donde : Elj representa la media de las distancias de enlace para un
poliedro dado; d';"‘
o

un par de lones dados 1 y J; vIIJ es la valencia de enlace ideal

es el valor superior admitido para el enlace entre
definida come la carga catidnica dividida por el nimero de
coordinacién. El valor de la distancia de enlace maxima se obtiene por
extrapolaclén a coordinaclén cero de los radios catiénico y anlénico
{se usan para ello las tablas de Shannon y Prewitt [20]).

{2) Metodo de Pyatenke [30].

Se utiliza en este método una Unica ecuacién:
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encuentra

n

Yis =K (I/dij) (20)

Se acepta la hipdétesis de que la valencia de un catidén se

completamente saturada por la primera esfera de

coordinaclén, no teniendose en cuenta las interacclones anién-anidén ni

las catidén-catién.

Asi pues:

V =Zv (21)

y la constante K vale entonces:

cat n

K= V: / EJ(l/d”) (22)

siendo n funcién de la electronegatividad del catién.

(3) Metodo de Brown y Altermatt

Estos autores han propuesto dos expresiones que relacionan

la valencia con la distancia del enlace [26]:

- o ,-N

vy = (RiJ/RU) (23)
- D —

vy = exp[(Rlj le)/B] (24)

La ecuacién (24) presenta una ventaja clara frente a la (23)

ya que el pardmetro B varia muy poco de un par de lones a otro, en

contra de la que sucede con el parametro N. De hecho, al refinar el

parametro

B se encuentra que un valor de 0.37 con una desvlacién

estdndar menor de 0.05 es valldo para practicamente cualquier par

anion-catién. Asumiendo este valor para B, s6lo queda por determinar

el parametro R:J, lo que puede hacerse exactamente para cada entorno

de coordinacién de un catiédn dado resclviendo la ecuacién:

V1= Zjvij= Zj exp[(le-R‘j)/B] (25)
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Se calcula un valor de R!J para cada entorno de coordinacién
de cada catién. Para ello se eligen estructuras perfectamente
ordenadas con entornos de coodrinacién regulares formados por aniones
quimicamente 1idénticos. Los diferentes valores de R;j para cada tipo
de entorno en diferentes estructuras se promedlan para obtener el
valor de R:J de un par anidn-catién que representa la distancia de un
enlace de valenclia unidad. La desviacién estandar de R:j es una medida
de hasta qué punto los diferentes entornos aniénicos de un catidén dan
un resultado consistente. Las desvliacliones estindar generalmente se
encuentran en el rango de 0.01 a 0.05 A, dando lugar a errores menhores
de 0.01 A.

Brown y Altermatt asumen en el modelo de la valencla de
enlace gque la valencia de un Atomo (o el estado de oxidacién) se
distribuye entre los enlaces que forma. La utllidad del método se
centra en la observacién empirica de que la suma de valencias de
enlace sobre caulquier atomo coincide muy aproxiamdamente con su
estado de oxidacién formal, asi, puede utilizarse la expresién (25)
para determinar los estados de oxidacién en compuestos con iones en
estados de oxidacién mixtos. Segin los trabajos de Brown [31,32] se
determina empiricamente gue la regla de la suma de las valenclas de
enlace expresada por la ecuacién {(25) es obedeclda por la mayoria de
los compuestos inorganicos con tal de que los enlaces se establezcan
sélo entre liones de signo contrario e independientemente del caracter

iénico o covalente del enlace.

El aspectc mas importante del la Regla de la Suma de
Valencias de Enlace (RSVE) se encuentra en la correlacién observada
entre la distancia del enlace Rij y la valencia del enalce vl-|
(ecuacién (24)).

Sin embargo, la RSVE debe aplicarse con clertas precauciones
al tratar estructuras con fuertes restricciocnes cristalograficas. En
estas condiciones la RSVE a menude no se cumple. Esto es asi porque en
este tipo de estructuras una distancia de enlace particular nec puede
relajarse para satisfacer la RSVE independientemente del resto de la
estructura, lo gue crea tensliones en la misma. Por ejemplo en el caso
de una estructura sencllla como la perovskita cibica ABD3 si el Atomo

A es demasiado grande en relacién con el entrono que ocupa (lo que se
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manifiesta en un valor demasiado alto de la suma de valenclas de
enlace sobre A, y demasiado pequefio sobre B) el dtomo A se encontrara
bajo compresién y el entrono de coordinacién sometido a tensién.

De acuerdo con las consideraciones anterlores, se ha
definido el Indice de Inestabilidad Global, I1G, de una estructura,

como (33]:
N
11G=[ £ [(z«_-~.”-\rf)l/m"2 (26)
i=1

donde N es el nimerc de Atomos metdllicos en la celda unidad. El IIG se
expresa en unidades de valencia {u.v.). Valores bajos del 1IIG
corresponden a estructuras estables e ldealmente debe ser cero. Debido
a errores experimentales y a la presencla de tensiones estructurales
su valor puede ser mayores de 0.2 u.v. aceptado como limite para
considerar una esturctura como estable. La establilidad de wuna
estructura ya habia sido aboradadapor Brown [32] a tavés de la Regla
de Jgual Valencia, que se puede enunciar como: la suma de las
valencias de enlace a lo largo de cualquir circuito cerrado en una

estructura debe ser cero (ecuacién (28)).

Por otra parte, el valor de R:, en la expresién (23) varia
con el estado de oxidacidn de los dos atomos que difinen el enlace.
Asi, la suma de valencia de enlace depende en parte de los estados de
oxldacién previamente asumidos. A pesar de estas dificultades el
modelo de la suma de valencias de enlace proporcliona una serie de
indicadores de la bondad de funcionamiento del método, como puede ser
el mantenimlento de la electroneutralidad del material. Mas aun, las
dificultades arriba presentadas pueden obviarse si se aplica el
tratamiento adecuado como propone Brown [32]. Sin embargoe, las
correcciones a aplicar resultan a menudo poco evldentes y en el caso
de estructuras complejas es necesario emplear técnicas complementarias
como la slmulacién de distanclas de enlace resolviendo ecuaciones de

malla anidlogas a las de Kirchoff empleadas en electricidad [32]:

Zs =V (27)
(28)

s =
clirculacién i)

Como hemos visto las diferentes expresiones para el calculo
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de las valencias de enlace son esenclalmente empiricas. Con el fin de
determinar el alcance y 1limltacliones de 1la RSVE resulta crucial
encontrar sus fundamentos dentro de alguna de las teorias del estado
s6lido. Recientemente Jansen y Block [27] han analizado el concepto de
valencia de enlace dentro del marco de la teoria de los sélidos
iénicos de Born-Mayer. A continuacién se presentan las conclusiones

mas destacable del trabajo de estos autores.

Por simplicidad se considera un sélido 1énico perfecto de
composiclén X**Y™® en el cero absoluto. En estas condiciones 1la

energfia reticular por i6n viene dada por la expresién bien conoclda:

M (ze)?

E .= —x——— *Nbexp (-R/p) (29)

donde M es la constante de Madelung y R la distancla ma4s corta entre
vecinos; N el nUmero de coordinacién. Los parametros b y p
caracterizan el potencial de interaccién a corto alcance entre los
vecinos mas préximos; debido a la variacién exponenclial del segundo
términe de (29) s6lo es necesario tomar en conslderacién las
interacciones entre vecinos de la primera esfera de coordinacién.

Minimizando (29) tenemos:

M (ze 2= (bp) (R/p) exp(-R/ (30)

N

teniende en cuenta la definicién de la valencia de enlace s& z/N, se

llega a:
s= z/N = (bp/zeM) (R/p)® exp(-R/p) (31)
que puede reescribirse como:
szexp[ (R -R)/p] (32)
donde: R /p= In (bp/ze®M) + 2 In(R/p) (33)
Tenemos pues que los parametros empiricos de la expresién de
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Brown y Altermatt (expresién (24)) puede expresarse en términos de los
pardmetros b y p de la teoria de Born-Mayer, de la carga iénica |zel y
de la distancia de equilibrio en el sélido iénico X'“Y.* Mas aun, el
valor de B=0.3720.05 determinado empiricamente por Brown se
corresponde exactamente con los valores de p publicados en la
literatura; por ejemplo para los haluros alcalinos se cumple 0.375 = p
= 0.417 [28). Anslogamente se puede aplicar la expresién (23) para
determinar el parametro R: sin embargo, los valores disponibles para b
¥y p no son suficlentemente precisos y producen valcres de R' poco
realistas y bastante diferentes de los obtenidos empiricamente por
Brown y Altermatt [26]).

Dentro del marco de la teoria de Born-Mayer en el trabajo de
Jansen y Block [27] se Jjustifica el “principic de transferibilidad”
del paréametro R‘ para un par catién-anién de una estructura o otra.
Una vez mas, ésta es una observacién empirica dentro del método de
Brown y Altermatt. En este punto hay que seflalar un aspecto
fundamental de dicho método que generalmemte ha pasado inadvertido,
incluso para el propio Brown [31]; a saber, que la RSVE s6lo puede
aplicarse con propiedad a compuestos puramente 1iénicos, ya que el
modelo de Born-Mayer (en el cual se basa) desprecia efectos de
hibridaclién o covalencia. Sin embargo, a menudo estos efectos suponen

s6lo del orden del 10% de la energia total de los sélldos inorgénicos.

Una vez establecidas las bases que sustentan el método
empirico de Brown-Altermatt, se puede abordar el aspecto crucial de

las limitaclones y condiclones de aplicablilidad.

(1) En primer lugar la expresién de la valencla de enlace (31)
s6lo es vilida para distancias catién-anién liguales a la distancia de
equilibrio entre iones vecinos. Asi, la RSVE no seria aplicable a
s6lidos en los cuales 1las distancias catién-anién se aparten
significativamente de la de equilibrio. Sin embargo, esta limitaclén
gque parece drastica, en la préctica no lo es tanto; asi compuestos con
distancias catién-anlén que difieren del orden del 5%-10% de la de
equilibrio conducen a valores correctos de los estados de oxidacién.
Tenemos pues que la RSVE aplicada en sdélidos idénlcos regulares sin

desdrdenes ni defectos o wvacantes, es una herramienta Gtll para
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examinar las poslciones y distanclas determinadas por métodos
cristalogrificos. En este punto hay que hacer una salvedad; en el caso
de estructura con iones muy pequefios de alta carga (Al?’ Sl“) las
interacciones anién-anién y anién-catién-anién desempefian un papel
importante. En estos casos no puede aceptarse que un determinado
enlace catién-anién es independiente del entorno, tal como asume el

método de Brown.

(2) La principal limitacién de la regla de la suma de valencla de
anlaces est4 en que los s6lidos lnorganicos no pueden ser descrito en
términos de enlaces aislados. Una distancla catlién-anién depende
sustancialmente de 1las varlacicnes del entorno provocadas por
defectos, cambios en la estequiometria, restricclones
cristalograficas, etc..Esto es especlialmente lmportante en estructuras
fuertemente anisotrépicas y/o con fuerte contribucién de enlace
covalente o metélico., Mas aun, exiten multitud de compuestos
Inorganicos que presentan dos o© m&s estructuras cristalinas
(polimorfos) con diferentes distancia de equilibrio sin que ello
suponga camblo alguno en los estados de oxldacién, este es un hecho
frecuente dentro del conjunto de é6xidos, sulfuros, arseniuros, etc..

Por otra parte, la variaclén en las valencias de los 1lcnes
de un sélido han de 1llevar necesarlamente asociados una serie de
procesos electrénicos que ponen en Jjuego una elevada cantidad de
energia que debe tenerse en cuenta cuando se pretende estudiar
varlaciones en las distribuciones de carga de un material aplicando la
RSVE.

(3) Por q1ultimo hay gque resaltar que las expresliones (2) y
sucesivas se han obtenido considerando un solido en estado de
equilibrico termodinédmico. A menudo se aplica el método de
Brown-Altermatt y la RSVE para estudiar las variacliones en 1la
distribuclén de carga provocadas al aplicar presién hidrostatica. Sin
embargo esta no es una situacién de equlibrio termodinamico ya que se
aplica un trabajo sobre el sistema, asi pues las expresliones derivadas
de la ecuacién {29).

En este punto una pregunta resulta obligada. gQué margen de
aplicacién tiene el método de Brown-Altermatt, qué informacién puede

aportar?
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En primer lugar el método puede ser aplicado a sélidos
esenclialemte iénicos perfectamente ordenados a presién atmosférica y
como herramienta de verificacién de 1la estructura. Es posible
aplicarlo en sentldo inverso, esto es a partir de las distanclas de
enlace determinar el estado de oxidacién de un determinade 1én. Sin
embargo el resultado que se obtenga hay que manejarlo con precaucién.
Asi, no seria corecto determinar sutiles transferencias de carga
dentro de la estructura de un sélido, ni establecer localizacién de
huecos, etc a partir de 1los valores de las valencias de enlace
determiandas por el método de Brown y Altermatt.

Sin embargo, el método si permite detectar la presencia de
fuertes distorsiones en torno a un 4&4tomo (se obtienen valores
anormales del estado de oxidacién), camblos Iimportantes en los
alrededores de un catién por variaciones de la estequiometria, etc.
Asi mismo, es posible determinar aumentos o disminuciones notables del
estado de oxidaclén formal de clertos caticones puestos de manifiesto
por importantes varjaciones en su entorne de coordinacién més
inmediato. Con estos fines se ha empleado el método de Brown y

Altermatt a lo largo de esta Memoria.
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4.5. -Instrumentacién.
4.5.1.-Difraccién de rayos-x sobre polvo.

Los dlagramas de difraccién de rayos-x sobre polvo fueron
obtenidos utlilizando un aparate SIEMENS D-500 con radlacién de Cu(Ku)

filtada con filtro de niquel (A1=1.5406 A, Ra=1.5444 A, Ial/Ixzﬂo.S.
A=1.5418 A). Como los ejes cristalograficos de los diferentes grano se
encuentran orlientados al azar, el espectro de difraccién producido por
el polvo es equivalente a la comblnacién de los espectros de
difraccién de todas las orlentaciones posibles de un monocristal. El
andlisis de la informacién contenida en los difractogramas ha sldo
llevada a cabc por ajuste del perfil utilizando para ello el programa
FULLPROF ({ver apéndice 1) que permite refinar simultaneamente los
parametros de celda y el fondo obteniéndose parémetros de red muy
precisos. Este método resulta mucho mis potente que el de patrén
interno tradiclonalmente empleado para corregir el desplazamiento del

cero del difractémetro.
4.5.2.-Difraccion de neutrones sobre polvo.

Una parte Iimportante de los resultados presentados en esta
Memoria son medidas de difraccién de neutrones sobre polvo. Estos
difractogramas han sido realizados en el difractémetro D2B del
Instituto Laue-Lengivin de Grenoble (Francla). Este instrumento posee
una alta resolucidén gracias a que el 4ngulo formado por el haz
incidente y el difractado por el monocromador (take-off angle} es muy
grande, lo que restringe la banda de longitudes de onda reflejadas. Al
mismo tlempo el difractémetro posee un alto flujo y cubre un rango
angular que va desde 5° a 165° en 26. Utiliza un monocromador de
germanio que propeorciona longitudes de onda desde 1.05 A hasta 1.59 A.
Por estas caracteristicas los espectros obtenidos contienen una gran
cantidad de informacién sobre los detalles estructurales de 1la
muestra. Debldo a la longitud de onda que utillza y al ampllo rango
angular que cubre, en los espectros aparecen un gran numero de maxjimos

de difraccién bien definidos [34].
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4.5.3.-Difraccién de rayos-x sobre monocristal.
4.5.3.1.-Camara de precesién de Buerger.

Aunque existen varlos métodos que permiten "fotografiar" 1la
red reciproca de un cristal (el método de Laue que usa radiacién
blanca, el del cristal giratorio, la camara de Welissenberg) soélo la
camara de precesién de Buerger permite obtener una imagen no
distorsionada de la misma. Esto supone una gran ventaja ya que se
facillita enormemente el estudio de la red reciproca.

El principio en el que se basa la camara de precesién es muy
simple. Imaginemos un cristal en el centro de la esfera de Ewald
orientado de tal forma que un eje de zona del espacio real forma un
angulo p con el vector de ondas incldente So. Este e}e de zona se hace
precesar sobre la direccién del haz incidente de modo que los planos
reciprocos perpendiculares al eje de Zona intersectan a la esfera de
Ewald durante el movimiento de precesién. Perpendicularmente al eje de
Zona y a una dsitancla convenlente se coloca una pelicula plana sobre
la que se recogen los maximos de difraccién producidos. La figura 1
muestra la disposlclén descrita. Cada plano reciproco perpendicular al
haz produce un cono de difraccién como consecuencia del movimiento de
precesién del cristal. Para alslar cada uno de estos conos de
difraccién (y asi obtener la imagen de un Unlco plano reciproco) se
sitda una pantalla con una apertura anular que se mueve solidarlamente
con el cristal y la pelicula. Eligiendo convenientemente el diametro
del anillo o la distancia del mismo al cristal es posible obtener la
Imagen del nivel cerc, uno, etc. La figura 2 ilustra la disposicién

necesaria para obtener el dlagrama de precesién del n-ésimo nivel.
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Crysial

Reol l.cm‘ice
Direction Normal
fo a Plane in

S, Reciprocal Space

Figura 1: Disposicién de la camara Figura 2: Geometria
de precesién. El circulo pequefioc en torno de la formaclién de un dia-
a la direccién real precesa sobre el haz grama de precesién del
incidente S0 formando un &ngulo pu. n-esimo nivel.

Una descripcién més detallada de la técnica de precesién
puede encontrarse en la referencia [21] y las alli cltadas.

Los diagramas de preceéién presentados en esta Memorla han
sideo obtenldos utillizando una cémara HUBERT 201 con constante de
camara 60 mm empleando un 4angulc de precesion de 25° y utlllzando
radlacién filtrada K de Mo (A=0.7107 A). La selecclén de los niveles
deseados se ha llevado a cabo empleando las pantallas adecuadas a la

construccién de la cémara.
4.5.3.2. -Difracténetro de cuatro circulos.

Las técnicas fotograficas han sido completamente sustituidas

por el difractémetro automdtico para la resoclucién de estructuras.
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Aunque se han utlilizado varlas disposiciones mecadnicas en el disefio de
difractémetros automaticos, la mds comin es el difractémetro de cuatro
circulos. la filgura 3 muestra un esquema de la construccién del mismo.
En la figura se observa que el haz incidente y difractado se
encuentran en el llamado plano de difraccién xy, definido por los tres
puntos claves: fuente (S), cristal (C) y posicién del detector (D). El
eje que pasa por el cristal y es perpendicular al plano de difraccién
se le denomina eje principal o eje-20. Coincldiendo con este eje se
encuentra el eje-6. En los modernos dlfractémetros los angulos 20 y @
pueden ajustrse por separado ¢ conjuntamente, de forma que el detector
se mueve al doble de la velocidad angular del cristal, mantenlendose
en todo momento la condicién de Bragg.

El cristal se monta sobre un gonidémetro que permite tres
grados de libertad de rotacién (figura 3): el eje-w que coinclde con
el 28, el eje~¢ que pasa por el cristal y forma un 4ngulo y con el eje
principal, y el eje-x paralelo al plano del difractémetro. Una
detallada exposicién de 1los principios del funcionamiento del
difractémetro de cuatro circulos se puede encontrar en la referencia
[22].

En 1los experimentos de difraccién sobre monocristal
presentados en esta Memoria se han empleado dos difractémetros
automidticos de cuatro circulos NONIUS-ENRAF CAD-4, utilizando longitud
de onda Ka de Mo (A=0.7107 A); las condiclones particulares (tamafio de

cristal, nuimero de reflexiones, etc..) se detallan en cada caso.
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Figura 3: (a) Esquema de la disposiclién de los diferentes ejes en

un difractémetro de cuatro circulos. (b) Localizacién de dichos ejes

sobre un difractémetro comercial.
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4.5.4.-Difraccién de electrones y microscopia electronica.

Se ha utilizado un microscépio electrénico de transmlisién
JEOL 2000FX con una tensién de aceleracién de 200 KV con poslbilidad
de inclinacién #45°, Este aparato se ha empleado para el estudio de la
red reciproca de los materiales objeto de este trabajo asi como para
obtener diagramas de difraccién de haz convergente (CBED).: Para la
obtencién de 1imégenes de alta resolucién se ha utilizado un
microscéplo electrénico de transmisién JEOL 4000FX. En ambos casos las
muestras se preparan por deposiclén de la sustancla en estudio,
previamente molida y dispersada en n-butancl, sobre una rejilla de
cobre recubierta por una pelicula de polivinilformal y recublerta de

una capa fina de carbdn.

Por ultimo se ha estudiado la morfologia de cristales,
homogeneldad, segregaciones de fases, etc por medic de microscopia
electrénica de barride (SEM) utlillizando para elle un microscépio JEOL
840.

5. -SUSCEPTIBILIDAD MAGNETICA DC.

l.as medidas de susceptibilidad magnética dc se han realizado
utilizande un magnetémetro automatico tipo balanza de Faraday modelo
DSM-5 [35], desde temperatura ambiente hasta la de ebullicién del
nitrégeno (77 K) o la de ebullicién del helio (4.2 K), segin los
casos. El aparato se calibra previamente con HgCo(SCN)4 y
Gdz(SO4)3.8H£D realizdndose las medidas empleando un campo de 14000
gauss con HVH/dz=29 KG%/cm. Estas medidas se han llevado a cabo con el
fin de detectar el efecto Melssner caracteristico de la transicién al
estado superconductor ademds de determinar el comportamiento magnético
~ de las muestras por encima de Td

En algunos casos se han realizado las mediadas aplicando un
campo menor empleado para ello un magnetdémetro DSM-8 gque permite
trabajar a campos mas bajo manteniendo el valor de HVH/dz«29 KGz/cm
[33].
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1. -INTRODUCCION.

A ralz del descubrimiento de Bednorz y Milller de
superconductividad a alta temperatura en el compuesto (BaxLaz__x)CuO4
[1] (Balacuo} y posteriormente en el material BazYCUGOT_y [2,3]
(Ybacuo), se desarrolld una intensa actividad en los respectlvos
sistemas Ba(Sr)-La-Cu-0 y Ba-Y-Cu-0. Esto permitié el acimule de un
gran volumen de informacién que en muchos casos resultaba confusa e
incluso contradictoria. Como quiera que estos experimentos "ploneros”
se llevaron a cabo en muestras policristalinas (algunas veces no
libres de impurezas) ensegulda se vio la necesidad de disponer de
monocristales que permitieran la realizacién de experimentos mas

precisos.

Los cristales de Balacuo pueden crecerse sin demasiadas
dificultades a partir de disoluciones altamente concentradas de la
fase en CuO (15%-30% en moles) [4].

Por el contrario, el crecimiento de cristales de Ybacuo
resulta bastante mis complicado y dificil, deblido a la inestabllidad
térmica y quimica de la fase, lo que limita los métodos de crecimiento
aplicables. Asi mismo, como veremos, el crecimlento de cristales de
las fases BazTRCu307_y presenta una serle de problemas adicionales
como pueden ser el ataque de los crisoles, la variablilidad de 1la
morfologia cristalina, el maclado, las variaciones en el contenido en
oxigeno, etc...

Como es sabido, el conoclmiento de los dlagramas de fase
resulta esenclal a la hora de abordar el crecimiento de cristales de
un determinade material, ya que permiten elegir el método de
crecimiento asi como los parametros a emplear. Cuando se comenzé el
trabajo que se presenta en este capitulo sélo se habia estudiado el
subsistema BaO—Y203 dentro del sistema ternario Yzoa-BaO-CuO del cual
se conocifan algunas caracteristicas de un modo aproximado [5-10). En
la actualidad se dispone de diagramas de fase bastante mas detallados
del sistema Y-Ba-Cu-0 [11-13], no siendo ésto asi para el resto de las
tierras raras [14-21]. En la flgura 1.1 se muestra respectivamente:
(a) uno de los primeros dlagramas de fase “tentativos" [8]; (b) un
diagrama de fases mas completo del slstema en el que se indican las

zonas de cristalizacién primaria de las diferentes fases [9]; (¢} un
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Figura 1.1.a: Diagrama de fases
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[8].

Figura 1.1.b: Diagrama de fases mds
completo con indicacién de las zonas
de cristalizacién primaria [9]. Notar el
estrecho margen de cristalizacion de la
fase 1-2-3.

Figura 1.1.c: Diagrama muy detallado
en la zona de fusién parcial,
mostrando los puntos singulares del
sistema [13}.



estudio mas detallado de la 2zona de fusi6én parcial [13] con
determinacién del punto de descomposicién peritéctica de la fase
BazYCu307 a =1010°C (1283 K) segin la reaccién (1.1):

BazYCu307 —— Y BaCu0_ + lfquido (BaCqu + CuC + Cuzo) (1.1)

Incluse por debajo de este punto de reacclén peritéctica el
Ybacuo no es muy estable y para bajas preslones parclales de oxigeno

se descompone segin la reaccién (1.2):
2 BaaYCUSOT_y—-——u-_e YzBaCuO5 + 3 BaCan + 2 Cud + (1-y)/2 02 (1.2)

La temperatura peritéctica de 1010°C (1283 K) corresponde a
una atmésfera de alre, una atmésfera mds rica en oxigeno eleva el
margen de estabilidad hasta aproximadamente 1050°*C (1323 K) [22].

El compuesto BazYCu307 es quimicamente inestable
reaccionando con el agua (incluso a temperatura y humedad ambiente

resulta alterado):

2 Ba YCu O +3 HO —— 3Ba{0OH)_ + S CuD + Y BaCu0_ + 1/2 0O
273 7y 2 2 2 5 2

(1.3)

Asi mismo, muestra una fuerte tendencia a formar carbonato
de bario. Por su parte la reaccién con fluoruros (fundente utilizado
ampliamente, junto con carbonatos, en el crecimiento de cristales de

éxidos) da lugar a Ban, YOF y Cu0, que son muy estables.

Esta 1inestabilidad quimica y térmica del Ybacuo limita
fuertemente las técnicas que pueden ser aplicadas para su crecimiento.
Asi, han de descartarse las técnicas CVD (Chemical Vapour Deposition)
en las que generalmente se emplean haluros como agentes de transporte;
tampoco es posible utilizar fundentes tiplcos como carbonatos o
fluoruros, y por descontado resulta totalmente desaconsejable 1la
sintesis hidrotermal. Por 1o demas, la inestablilidad térmica
imposibilita el crecimiento directo a partir de un fundido de
composicién estequiométrica, (ecuacién (1.1)).

Como se observa en la figura 1l.1c la fase superconductora
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YBaZCu301 (1:2:3) funde incongruentemente a 1010°C (1283 K) al aire.
Asi, podrén crecerse cristales de Ybacuo a partir de composiciones
dentro del estrecho campo primario de cristalizacién de eéesta fase
(figura 1.1b). El rango de temperaturas que asegura la presencia de
una fase liquida (la de mis baja temperatura del sistema Y-Ba-Cu-0)
estd entre 880°C (1073 K) y 1000°C (1273 K), no slendo recomendable
temperaturas mis elevadas con el fin de evitar la descomposicién

peritéctica del compuesto.

Deblido a las limltaclones impuestas por la naturaleza del
material YBaZCu307 s6lo dos métodos han demostrado tener éxito en el
crecimiento de monocristales de esta fase: la sinterizacién de granos
por reacclén en estado sélido, y el método de flujo a partir de

fundidos de composicién ne estequiométrica.

El primer método supone el tratamiento a una temperatura
previamente determinada de una pastilla del materlial formado, dando
lugar al crecimiento de los granos, posibkilitado por la formacién de
una fase liquida en cantidades muy pequefias [23,24]. Por este método

es posible obtener cristales con tamafios del orden del mm>

El método de flujo ha sido mas ampliamente utilizado, no
sélo para crecer monocristales de Ybacuo, siné también de otros
compuestos de la familia BazTRCuEOT. La figura 1.2 representa una zona
del diagrama de fases BaO-CuO-Y203 indicandose en ella algunos de los
resultados publicados en el c¢recimineto de Ybacuo para las diferentes
composiciones iniclales. Se obtienen buenos resultados para
composiciones dentro de la 2zona de fusién parclal, evitéindose 1la
descomposicldén peritéctica de la fase. Mas aln, las composiclones mas
préximas a la del eutéctico BaO-Cu0O con contenidos en Ybacuo entre 3%
y 30% (en moles) dan lugar a los mejores resultados.

La aplicaclén del método de flujo lleva asociada una serie
de problemas adiclionales, especlalmente graves en nuestro caso. En
primer lugar la eleccidén del tipo de crisol iddéneo. El platino, que
generalmente se utiliza en el crecimineto de cristales, resulta
fuertemente atacado por fundldos que contienen cobre, sobre todo en
atmésferas oxidantes (alre u oxigeno). Las temperaturas de trabajo

(=1273 K para el ytrio y ain mayores para otros miembros de la
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familia) desaconsejan el uso de crisoles de oro. La alimina, sl es de
suficlente densidad y se procura que las temperaturas no sean
demasiado altas y se emplean velocidades de enfriamiento no demaslado
lentas, puede ser un materlal adecuado. En caso contrario los
cristales que se obtienen pueden estar contaminados con aluminio, con
fuerte influencia en las propledades superconductoras.

Un problema adicional asociado a la inestabilidad quimica
del Ybacuo es la eliminacién del flujo sobrante. Esto no puede
llevarse a cabo utllizando disoluciones acuosas, es pues hecesario
aplicar técnlicas mé&s sofisticadas come la fusién por =zonas, o
procedimientos "rudimentarios" como la separacién mecénica, con el

consiguiente peligro de rotura de los cristales obtenldos.

La aplicacién del método de flujo tal como se ha descrito
para el compuesto BazYCuSOT a otros miembros de la familia BazTRCu307
presenta diflcultades adicionales de no poca importancia. En primer
lugar, no se dispone de digramas de fases minimamente detallados. Mis
aun, los datos disponlbles [25] indican que las fases estables en los
diferentes rangos de temperatura varian notablemente con la naturaleza
del 1ién lanténide. El1 tamafio del catién parece determinar 1la
estabilidad de las fases. Asi, no es posible tomar como valido (ni tan
siquiera aproximadamente) el diagrama de fases detallado del sistema
BaO-CuO-Y203. Aunque se han publlcado crecimientos de fases BazTRCuSOT
(TR= La, Eu, Er, Tm, Ho y Gd)} esteos experimentos se han llevado a cabo

en gran medida por un método de tanteo [14-21].
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2.-0BJETIVOS

El trabajo que se presenta en este capitulo se iniclé cuando
gran parte de la Informacién presentada en la introduccién del mismo
se desconocia, de modo que la sola obtencién de monocristales de
Ybacuo constitufa un ambicioso objetivo. Sin embargo, nuestro interés
no se centra excluslvamente en el crecimlento de los cristales siné en
la posibllidad de llevar a cabo un estudios mas detallado y preciso
del material.

Un segundo objetivo fundamental es la extensién del método
de crecimineto empleado para el Ybacuo a otreos compuestos menos
estudiados de la familla BaaTRCu307, 0, en su caso el, desarrolle de

un método adecuado.

Por ultimo, la caracterizacién de los cristales obtenldos

resulta de suma importancia.

En este capitulo presentamos: (1) los resultados obtenidos
en el crecimiento de cristales del Ybacuo; (2} el desarrollo de un
método para la obtencién de monocristales de otros mlembros de la
familla BazTRCu307. asi como la caracterizacién de 1los cristales
crecidos. Algunos casos de especial interés son estudiados mds a fondo

y forman parte de los capitulos 2 y 3 de esta Memoria.
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3. -RESULTADOS y DISCUSION.
3.1. -Compuesto Ba_YCu_ O
2 3 7=y

Como se comenté en la Introduccién de este capitulo, el
crecimineto de cristales de la fase Baz\"C:u:BO_i'_y ha sldo abordado con
éxito s6lo por dos métodos: (a) el de flujo utilizando como disolvente
el eutéctico CuD-BaD (72%~28%) y (b) la reaccién en estado sélido.
Ambos métodos se tratan en este capitulo, en el apartado 3.1.1. se
presentan los resultados obtenidos por el primero de ellos, en tanto

que los del segundo aparecen en el apartado 3.1.2.
3.1.1-Crecimiento de BazYCuBOT_Y por el método de flujo.
3.1.1.1. -Sintesis.

Segun el diagrama de fases representado en la flgura 1.2
serd poslble el crecimiento de monocristales de Ybacuo para
composiciones comprendidas dentro de la zona de fusiém parcial.
Manteniéndonos siempre en dicha zona del diagrama de fases hemos
realizado una serie de experimentos con las composiciones 1niciales
que aparecen en la tabla 1.1 y representados dentro de la zona de
fusién parcial del sistema YOLS-BaO-CuO en la figura 1.3. En todos
los casos se han utilizado criscoles de alumina sinterizada de alta
pureza. Para evitar tanto el ataque del crisel (y con ello la
contaminacién de los cristales) como la descomposicién peritéctica del
Ybacuo la temperatura maxima de trabajo se ha limitado a 1273 K y el
tlempc de homogeneizacién ("scaking") a 12 horas. En general la
velocidad de enfrlamiento se fijé en 50°/h; en algunos casos se han
utilizadoe velocidades mucho menores como se comenta mas adelante.
Estas velocidades se han empleado entre la temperatura maxima y 1123
K, entre esta temperatura y la ambiente se utilizé una velocidad de
100*/h,
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Figura 1.2: Diagrama de fases del sistema BaO-Y,03-CuQO en el cual se sefialan
las composiciones de aquellos crecimientos de cristales publicados que producen
mejores resultados. Los circulos llenos corresponden & casos en los que se
obtienen cristales masicos o laminillas de un espesor considerable;
practicamente todos ellos caen en la linea que une la composicién del eutéctico
con 1a del Ybacuo. Los circulos vacios corresponden a experimentos en los que
se obtienen las laminillas delgadas caracteristicas.
Cul

Figura 1.3: Parte del diagrama de
fases del sistema BaO-Y503-CuO
comprendida entre los limites
CuO-BaCu03-BayYCu307 donde se
muestran Ias composiciones mds _
significativas de entre aquellas que
se han empleado en los crecimientos
etiquetados como YBC1 a YBCS.

BaCu0,
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Tabla 1.I: Condiclones experimentales de los crecimlientos de
BazYCuSOT_y. La temperatura méxima en todos los casos fue 1273 K y se

emplearon crisoles de alimina sinterizada.

REFERENCIA | COMPOSICION (% mol) | y(. ) Comentaries
Yo:.s CuC BaO

YBC1 7.5 60 32.5 50 Cubitos en cavidades
YBC2 5.0 68 27 50 Cubltos y laminillas
YBC3 7.5 50 42.5 50 Cul y laminillas
YBC4 5.0 50 45 50 Cubitos y laminillas
YBCS 2.5 50 47.5 50 No funde, sinterizado
YBCé6 7.5 57.5 35 50 No funde
YBC7 5.0 60 35 50 Laminillas en cavidad
YBCS8 2.5 69 28.5 50 Laminillas en pared
YBC9 2.5 63  28.5 5 Placas (1.5x1.5x0.1)mm’
YBC10 2.5 69 28.5 1 Placas andlogas YBC9

Un problema no menos importante que la eleccién del crisol
es la separacién de los cristales una vez crecidos. En algunos casos
resulta relativamente sencllla la separacién mecédnica, sin embargo en
otros conduce a la rotura del cristal. Aunque es posible volver a
fundir el flujo y eliminarlo por decantacidén, sin embargo si es muy
viscoso (como es el caso) la superficle de 1los cristales queda
recublierta por flujo.

Con el fin de obtener un alto contenldo en oxigenc en los
cristales, una vez crecldos han sido sometidos a un tratamiento en

corriente de oxigeno puro a una temperatura de 973 K durante 72 horas.

Se han empleado las técnicas SEM y EDS para el estudlio de
los resultados obtenides en cada experimento. Los que se presentan a
continuacién son representativos de todo el conjunto de la muestra.

En el experimento YBCl se observa una fusién parcial que da
produce la sinterlizacién de toda la carga; la cantidad de fase liquida
formada a la temperatura de trabajo parece lnsuficiente para dar lugar

al crecimiento de cristales. No obstante, en el interior de la masa se
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producen pequefias cavidades en las que crecen cristalltos del material
BazYCu307_y con forma paralelepipédica ma4s o menos isométricos (figura
1.4). El crecimiento de cristales de Ybacuo en el interior de las
cavidades que se producen en el proceso de soldificacién de 1a carga
ha sido observade por otros autores [22] (y las alli citadas). Para
composiciones mis préximas a la del eutéctico, como por ejemplo la del
experimento YBC2, ademis del crecimiento en cavidades (figura 1.5,
zona A) se observan zonas donde la fusién ha sido mads extensa dando
lugar al crecimiento de cristales de un tamafio claramente mayor como
se muestra en la figura 1.5 (zona B). Resulta evidente gque cuando la
cristalizacién tiene lugar en una mezcla sélido-liquide mas o menos
inhomogénea, se obtienen cristales de un tamafio limitado, ya que no es
posible controlar el proceso de nucleacién.

Los experimentos YBC3, YBC4 e YBCS corresponden a
composiclones que se situan en la linea del diagrama de fases que une
los compuestos BazYCu307 Yy BaCqu (figura 1.3). Precisamente esta
linea es el limite composicional de los diferentes crecimientos de
cristales publicades [22] (y las alli citadas); fuera de estas
composiciones no se obtienen cristales de Ybacuo. En 1los tres
experimentos se produce una fusién parclal, tanto mas incompleta
cuanto menor es la relacién CuO/Ba0. Asi misme, cuanto mayor es esta
relacién mayores son los cristales obtenideos. En la figura 1.6 se
muestra el resultado del experimento YBC3, se observa la coexistencla
de cristales de forma acicular de CuO0 (en la parte superior de la
figura) y de cristales laminares de Ybacuo (en la parte inferior).
Ambos tipos de cristales se forman en cavidades del interior de la
masa sinterizada. El tamafio de los cristales es de (50x20x20) um3 para
los de Cu0 y (100x100x10)} pma para los de Ybacuo. En el experimento
YBC4 también se observa la formacidén de cavidades y en el interior de
las mismas el crecimiento de microcristales de Ybacuo, coexistiendo
los de morfologia prismiatica y las laminillas, (ver figura 1.7). Por
otra parte, la figura 1.8 muestra el resultado del experimento YBCS,
se aprecia que a la temperatura de trabajo tlene lugar un ﬁroceso de
sinterizacién de granos que deblido al corto tlempo de tratamiento no
llega a producir cristales. Como veremos en el apartado 3.1.2 la
sinterizacién de granos cuando se lleva a cabo en condiciones
perfectamente controladas da lugar a la formacién de monocristales de

buena calidad.
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Figuras 1.4 a 1.7 correspondientes a los experimentos YBC1 (superior izquierda), YBC2 (superior derecha), YBC3
(inferior izquierda) y YBCA4 (inferior derecha).




Por aGltimo se han realizade una serie de experimentos
empleando composiclones situadas en el diagrama de fases sobre la
linea imaginarlia que une el eutéctico con la fase BazYCu307 (figura
1.3). Para el experimento YBC6 la temperatura de 1273 K resulta
claramente insuficiente, en la flgura 1.9 se observa que la carga
funde sélo parcialmente en algunos puntos dando lugar a pequefias
laminillas. En el experimento YBC7 se produce la fusién parclal de la
mezcla forméndose cavidades en el interior de la masa en las cuales
crecen laminillas de Ybacuo. La fligura 1.10 muestra el aspecto general
de estas cavidades. La composicién mis préxima a la del eutéctico,
experimento YBC8, es la que proporciona mejores resultados. En efecto,
para esta composiclién la fusién de la carga es practlicamente completa.
De este mode 1la nucleacién de 1los cristales no se produce
exclusivamente sobre particulas solidas en contacto con la fase
liquida y puede iniclarse en las paredes del crisol. En la figura 1.11
se observa un agregado de cristales nucleados sobre la pared del
crisol; la forma de los cristales es laminar y estin orientados tanto

paralela como perpendicularmente a la pared del crisol.

Empleando 1la composicién del experimento YBC8 (ver tabla
1.1) se han realizado otros crecimientos en los cuales se han aplicado
velocidades de enfriamiento notablemente menores: 5°/h (YBC9) y 1°/h
(YBC10). En ambos casos la morfologia de los cristales obtenidos es
analoga a los del experimento YBC8, sin embarge el tamafio es
claramente mayor. La figura 1.12 muestra un menocrlstal crecido en el
experimento YBC9. Estos cristales tienen forma laminar con unas
dimensiones tipicas de (1.5x1.5x0.1) mm®. La cara vista es la {001} lo
que indica una fuerte limitaclién del crecimiento a lo largo del eje ¢
de la estructura. Sin embarge, sl se empela una velocidad de
enfriamlento todavia menor (YBC10) no se me joran los resultados.
Aunque en general en el crecimiento de cristales a partir de un
fundido la velocidad de enfriamiento determina el tamafio de los
cristales [26] en el caso del compuesto BaaYCu307 ésto no es
estrictamente cierto. El crecimiento de Ybacuo tlene lugar en general
en una mezcla sélido-liquido que da lugar a la formacién de cavidades
y al crecimiento de los cristales en su lInterior, limitando su tamafio
e impidiendo en gran medida el control del proceso de nucleaclén.

Cuando la nucleacién se produce sobre las paredes del crisol o en la
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Figuras 1.8 a 1.11 correspondientes a los experimentos YBCS5 (superioriizquierda), YBC6 (superior derecha), YBC7
(inferior izquierda) y YBCS8 (inferior derecha).




superficle del fundido, el tamafio de los cristales es mayor aunque

persista la falta de control sobre la nucleacién.

Hemos visto que 1los cristales de Ybacuo se obtienen
generalmente con forma de laminillas muy finas cuyas caras son {100},
{010} y {001} (ver figura 1.12 y apartado 3.1.1.2.1). Séblo
ocasionalmente se obtienen cristales con forma paraleleplpédica con
dimensiones mds parecldas entre si {figura 1.4). Esta sltuacién puede
deberse a la estructura del material o a un proceso de crecimiento
inestable. Un crecimiento inestable se presenta, por ejemplo, cuando
existe material sélido policristalino en el flujo o un alto grado de
sobresaturacién del fundido [26]}. Ambas situaciones se dan en los
crecimientos de Ybacuo ya que la fusién de la mezcla es sdlo parcial y
el contenido de BazYCu307 claramente superior a la solubllidad del
material que se sitda entre el 24 y el 34 Para obtener cristales
isométricoes (o masicos) se ha de trabajar en condiciones de
crecimlento estable. La obtencién de cristales madsicos supone utlllizar
una discoluclén saturada con «3% de BazYCu307; teniendo en cuenta la
velocidad de crecimiento de 1los cristales de Ybacuo que podemos
estimar como 1mm/3dias lo que equivale a 50 A/s, se requlere
aproximadamente 1 mes para crecer cristales del orden del cm®. Esto
supone una velocidad de enfriamiento de «0.05°/h lo que requiere una
establilizaclén de la temperatura de 20.01°C, La dificultad para llevar
a cabo un experimento de estas caracteristicas resulta evidente [27].

Vemos pues que la morfologia y el tamafio de los cristales de
Ybacuo crecidos a partir de una disolucién estan fuertemente limitados
por las condiciones de crecimiento que impone la propla naturaleza del
material. Asi{, en general se obtendrian laminillas més o menos grandes
(desde 0.5 mm hasta 5 mm de lado, ver figura 1.12) y sélo cuando
localmente se den condicliones de creclimiento estable se obtendran
cristales isométricos (o masicos). Dado el caracter local del proceso
el tamafio de estos cristales masicos sera sin duda menor gque el de las
laminillas (figura 1.4).
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3.1.1.2. -Caracterizacién de los monocristales.
3.1.1.2.1.-Difraccién de rayos-x.

Con el fin de estudiar el grado de cristalinldad de nuestros
cristales, se han llevado a cabo una serie de experimentos de
difracclén de rayos-x. Para ello se ha utilizade una céamara de
precesién. Por medic de esta técnica, ademds del estudio de la
estructura de)l materlal, se determina que las caras de los crlstales
corresponden a los planos cristalogrificos {100} y {001}. La figura
1.13.a muestra el diagrama de precesién de un cristal tomade con la
direccién real (001] precesando sobre el haz incidente formando un
angulo p=25°, Se observa por una parte que el cristal es perfectamente
cristalino, ya que los maximos de difraccién en la figura son nitidos.
El cristal es de simetria ortorrémbica ya que los ejes a y b son de
tamafio ligeramente diferente. Por otra parte, tamblén en la figura
1.13.a se apreclan dos conjuntes de maximos de difraccidédn, lo que
indica la presencia de macla. El maclado de los cristales de Ybacuo
ortorrémbicos es un hecho bien conocido [28]. Puesto que la simetria
ortorrémbica aparece en el compuesto BazYCuJ%Hy para contenlidos en
oxigeno superiores a =6.4 (y<0.6), el tratamiento oxldante aplicade a
los cristales parece ser efective. Como veremos en el apartado
3.1.1.2.2 es fundamental oxidar los cristales una vez crecidos para
que manifiesten propliedades superconductoras.

En la figura 1.13.b se muestra el diagrama de precesién del

mismo cristal obtenldo haclendo precesar el eje de zona real [110]
sobre el haz incidente formando un Angulo u=25°; en la figura resulta
evidente la superestructura de orden tres a 1lo large del eje c
caracteristica de la estrcutura 1:2:3.

3.1.1.2.2. -Propiedades superconductoras.
Se han llevado a cabo medidas de susceptiblilidad magnética
con el fin de estudiar las propledades supercoductoras de los

cristales. En la figura 1.14 se representa la variacién del inverso de

la susceptibilidad magnética en funclén de la temperatura para
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Figura 1.12 correspondiente al
experimento YBC10.

Figura 1.13; Diagrama de precesién de rayos-x tomado con la direccién [001] precesando en torno al haz (a); y (b)
mostrando el plano reciproco [110]'¢c*. En ambos casos el angulo de precesion es =28°




cristales de Ybacuo segin se obtienen del experimento de crecimlento
(A), y tras ser sometlidos a tratamiento en atmésfera de oxigeno (B).
Los cristales reclen obtenidos no muestran transicién alguna a un
estado superconductor hasta una temperatura de 5 K. Tras ser sometidos
a traiémiento en corrliente de oxigeno se observa el efecto Melssner
caracteristico de 1la transicién a un estado superconductor. La
temperatura critica se sitia en torno a lo 90 K que es la misma que
muestra la fase con alto contenido en oxigeno. Asi pues, los cristales
se obtienen con una estequlometria de oxigeno inferior a 6.5 (limite
de desaparicién de la superconductividad en el Ybacuo) y han de tener
una slmetria tetragonal. La posterior oxidaclén proveca la transiclén
de una simetria tetragonal a ortorrémbica y 1la aparicién de
propledades superconductoras.

Por otra parte, el hecho de que los cristales una vez
oxldados presenten la misma Tc que muestras en polvo con alto
contenldo en oxigeno, descarta que puedan estar contaminados con
aluminlo provenlente del crisol. Asi, las temperaturas relativamente
bajas empleadas en los crecimiento, 1la elevada velocldad de
enfriamiento y el wuso de crisoles de baja peorosida y elevada
resistencia al ataque quimico, permiten obtener cristaleé de buena
calidad.

1.6 r - T . . :
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Figura 1.14; Representacién del inverso de la susceptibilidad magnética molar en
funcién de la temperatura para cristales de Ybacuo, () segin se obtienen, (b)
tras ser sometidos a tratamiento en atmésfera de oxigeno puro.




3.1.2.-Crecimiento de BaaYCu307_y por sinterlzacién.

En el apartade anterior se presentaron los estudios
realizados sobre el crecimiento de cristales de BazYCu307_y por el
método de flujo. Este presenta una serle de problemas importantes. Por
otra parte, 1la sinterizacién de granos permite evitarlos en gran
medida.

3.1.2.1.~-Sintesis.

Se han llevado a cabo una serie de experimentes de
crecimiento de cristales por sinterizacién con el fin de determinar la
influencla de diversos factores como por ejemplo la temperatura
mixima, la acumulacién de tratamientos, etc., sobre el resultade
final. Todos ellos se han realizado usando porciones de wuna uUnica
muestra de Ybacuo preparada por el método ceramico tradicional. El
material obtenido (en cantidad de 50 gramos) se caracterizé por
difraccién de rayos-x, apareciende libre de impurezas y con un alto
grado de cristalinidad. Una vez sintetizado, el material fue molido en
un molino de bolas y tamizado seleccionando un tamafioc de grano menor
de 10 um. Los experimentos se han realizado usando pastillas de 50 mm
de diametro y 3 mm de grosor obtenidas a una presién de 100 Tm/cn? El
tratamiento térmico en todos los casos es el que se muestra en la
figura 1.15, salvo para el experimento SPY8 (ver tabla 1.1I) en el
cual el tiempo de tratamiento a T;ax fue de 96 horas y la velocidad de
enfriamiento de -0.5°/hora. El contrel preciso de la temperatura de la
muestra resulta cruclal en estos experimentos. Por este motivo el
control del horno empleado se ha reallzado por un termopar callbrado
colocado junto a la base del crisol.

Se ha estudiado el efecto tanto de la temperatura maxima
como de la acumulacién de tratamientos sucesivos sobre la misma
porcién de muestra. En la tabla 1.11 se recogen los tratamientos
aplicados a cada muestra, la figura 1.16 expresa de un modo graflco
los datos de esta tabla.

Con el fin de obtener un alto contenido en oxigeno en los
cristales, una vez crecidos han sldo sometidos a un tratamiento en

corriente de oxigeno puro a una temperatura de 973 K durante 72 h.
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T(K)

Tmax

1073.

T.A.

—

Tiempo
Figura 1.15: Representacién esquemitica del tratamiento aplicado en los
diferentes experimentos de sinterizacién y crecimiento de granos.

Figura 1.16: Esquematizacién de los tratamientos aplicados a las diferentes
muestras sinterizadas. i

T(K)

SPY?
1273 . SPY8

.............

1271

1268

1265

Tratamiento

t

Tabla 1.II: Crecimientos de Ybacuo por sinterizacién de granos.

Muestra T (K) Tiempo a v{*/h) Tratamientos
max Tmax (h) acumulados

SPY1 1265 72 1 s1
SPY2 1268 72 1 sI !
SPY3 1271 T2 1 sSI
SPY4 1273 72 i S1
SPYS 1268 T2 1 NG
SPY6 1271 72 1 NO
SPY? 1273 72 1 NO
SPYS 1273 96 0.5 NG

-

En las figuras 1.17 a 1.20 (correspondientes a las muestras
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SPY1 a SPY4) se aprecia el resultado de los tratamientos acumulados
sobre una pastilla de BazYCu307_y. Asi, vemos que el tratémiento a
1265 K provoeca una incipiente sinterizacién de los granos que muestran
una forma redondeada (SPY1, fligura 1.17) debido a la fromacién de una
fase liquida en la superficie de los mismos. Precisamente la presencila
de esta fase liquida en pequefias cantidades hace posible 1la
sinterizacién de los granos y en ultima instancia la formacién de
monocristales, Si la pastilla se somete a un subsiguiente tratamiento
a 1268 K (S5PY2, figura 1.18) se produce una fusién parcial de toda la
masa en lugar de una sinterizaclidn mas extensa de los graﬁos. Esto
puede explicarse admitiendo que en el primer tratamiento se produce
una separaclén de fases en ciertas zonas de la muestra. Al someter la
pastilla a un segundo tratamiento las fases de més bajo 'punto de
fusién del sistema YOI.ECuO-BaO actian como fundente acelerando la
fusién-descomposicién del resto de la muestra. Este efepto queda
patente en la figura 1.19 (muestra SPY3, tratada a 1271 K) en la cual
se observa una segregacion local de laminlllas de Ybacuo en:tanto que
el resto de la carga aparece formande un contlinuo. Por ultimo, si 1la
masa es tratada a 1273 K (5PY4] el aspecto tipico de toda lé pastilla
es el que se muestra en la figura 1.20, Se ha producido una fusién

parcial de la carga reactiva sin dar lugar a la formacién de cristales.

La situacién es completamente diferente cuando los
tratamientos no son acumulativos, esto es, cuando la muestra -se somete
a2 un uUnico tratamiento. En la figura 1.21, correspondiente a la
muestra SPYS tratada a 1268 K, se aprecia que los granos han crecido
notablemente, resultando evidente la presencia de una fase iiquida en
el espaclo intrer granos. S1 el tratamlento se realiza a 1271 K
(muestra SPY6, figura 1.22) la sinterizaclén de granos es mas extensa,
pero conservan su integridad sin producirse segregacfones. El
tratamiento a una temperatura mas alta, 1273 K, (SPy7, figuré 1.23) da
lugar a cristales de forma paralelepipédica blen definida con
dimensiones (200x50x50} pm? Por otra parte, en la figura 1.23 no se
aprecla la segregacién de fases secundarias, sliendo todos los
cristales de Ybacuo. En el cristal de la parte central de la figura se

aprecla que proviene de la sinterizacién simultidnea de tres grandes

+
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granos. Al finalizar el experimento la recrdenacién en las fronteras
de grance no ha sldo completa observandose éstas claramente. Tenemos,
pues, gque la sinterizacién es un proceso lento que supone la
transferencia de materia de una fase sélida a una liquida, difusién en
el liquido y transferencia de materla del liquido a un sélido. Parece
recomendable emplear tiempos de "reaccién' mads largos. Tenlendo en
cuenta estas consideraclones hemos reallzado experimentos aplicando
tratamlentos mas largos y descensos de la temperatura mas lento. Los
resultados de los mismos son claramente satlsfactorios, asfi, en la
figura 1.24 (correspondiente a la muestra SPY8) se pueden apreciar
cristales masicos (paralelepipédicos) con dimensiones del orden del
mm’ Es destacable que la morfologia de los cristales obtenidos por
sinterizacién es completamente distinta a la de los obtenidos por el
métode de flujo (figura 1.12). Esto es debido a los diferentes
mecanismos de crecimiento en ambos casos. Mientras gque en el
crecimiento por flujo el parémetro clave del proceso es la séturacién
del liquido, en la sinterlzacién de granos la fase liquida desempefia
s6lo el papel de ‘“pegamento" de los granos, produclendose a
contlnuacién el reordenamiento de las fronteras de grano para dar
lugar a un cristal dGnico.

La sinterizacién de granos presenta ciertas ventajas sobre
el crecimiento por flujo; en primer lugar los cristales pueden
separarse facilmente ya que no se encuentran adheridos mas que
deblilmente entre ellos, se evita la contaminacién por ataque del
crisol, se obtlenen cristales masicos de morfologia paralelepipédica o
cibica en lugar de flnas laminillas, etc. Sin embargo, el método tiene
una importante limitacidén en lo referente a las mejoras del mismo,
esto es, resulta muy dificlil obtener mejores resultades que los aqui
expuestos. Por el contrario el método de flujo puede estid abierto a
mayor soflsticacién como puede ser el crecimiento en microgravedad, el
empleo del semillas (Top Seeded Solution Growth), etc. Por este Gltimo

método Noel [29] ha crecido cristales de Ybacuo del orden del cm?
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3.1.2.2.-Caracterizacién de los monocristales.
3.1.2.2.1.-Difraccién de rayos-x.

Se han realizado una serie de experimentos de difracclién de
rayos-x utilizando para elloc una cémara de preceslén, técnica que
permite determinar el grado de cristalinidad de los monocristales. La
figura 1.25 muestra el dlagrama de precesién de un cristal de Ybacuo
tratado en oxigeno, tomado haciendo precesar el eje de zona real [001]
sobre el haz incidente (Mo Ka) formando un &ngulo p=25°. Se oberva,
por una parte que los maximos de difraccién son nitides, lo que indica
un alto grado de cristalinidad del material. Por otra parte, 1la
aparicién de dos conjuntos de maximos pone de manifiesto la simetria
ortorrémbica del <cristal asi como la presencla de macla.
Caracteristicas ambas proplas del material BazYCuSO_?_y cuando presenta

un alto contenido en oxigenc (y = 0.6).

3.1.2.2.2. -Propiedades superconductoras.

La presencia de superconductividad en nuestros cristales se
ha puesto de manifieste por medio de medidas de susceptibillidad
magnética. En la figura 1.26 se muestra Jla variacién de Ia
susceptibilidad magnética molar en funcién de la temperatura para
cristales sin tratar en corriente de oxigeno (A) y después de
tratados. Ambas muestras presentan el efecto Meissner caracteristico,
sl bien las temperaturas criticas (Tc) en ambos casos son diferentes.
Asi, los cristales oxldados presentan una T;B 90 K, que corresponde a
un material con alto contenido en oxigeno. Por su parte, los cristales
reclen obtenidos presentan una Tcu 60 K, que corresponde a cristales
dificientes en oxigeno. S5in embargo, en ambos casos la transicién es
muy ancha, lo que sugiere una distribucién no uniforme del oxigeno. En
cualquier caso, los cristales obtenidos pos sinterizacién de granos
presentan un contenido en oxigeno mayor que los crecldos por el método
de flujo, aunque la temperatura maxima empleada es la misma en ambos
casos. Esto puede deberse a que en el crecimiento por flujo -los
cristales crecen de un liquldo pobre en oxigeno, en tanto que en el

proceso de sinterizacién los granos mantlenen su integridad en todo
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Figura 1.25: Diagrama de precesion de
rayos-x de larga exposiciéon, tomado con la
direccién [001] formando un dAngulo u=25°
con el haz incidente. '

Figura 1.26: Susceptibilidad magnética molar en funcién de la
temperatura para cristales de Ybacuo crecidos por sinterizacion, (a) recien
obtenidos, (b) después del tratamiento en corriente de oxigeno.
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momento. Aunque a las temperaturas de trabajo el Ybacuo plerde
oxigeno, la difusién de este elemento en el sélido estd mucho mas

impedida que en el liquido
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3.2. -Compuestos (Ba_ Ca )TRCu_ D (TR= La,Pr,Nd,Eu,Gd).
2-Xx x 3 T~y
3.2.1.~ Crecimliento de los cristales por el método de flujo.

La aplicaclién del método de flujo, tal como se ha descrito
para la obtencién de cristales de la fase BazYCu307 al crecimiento de
otros compuesto tipo 1:2:3 presenta la gran dificultad gque supone el
no disponer de los correspondientes diagramas de fase Ba-CuO-Tszi
Esto impide 1la wutlilizacién para cada lanténido de la composicién
idonea. Si se emplea la composicién equivalente a aquella que produce
me jores resultados en el sistema BaO-CuO—Yzoa. los resultados que se
obtienen son bastante pobres. En algunos casos se obtlenen cristales
de la fase, pero muy pequefios; en otros la carga no llega a fundir
claramente dando lugar a la formacién de otras fases diferentes a la
1:2:3 (ver tabla 1.III).

Tabla 1.1II: Condiclones de crecimiento de (Baa_xCax)TRCu307'y

Material Composiclién Tiax Veloc. Criscl comentarios
(TR)ZCuO‘/CuO/BaO2 (K) */hora
BazLaCuSOT 1:6:4 1473 50 alimina liminas
CaBaLaCu307 1:6:4 1473 50 aldmina laminas
" " 1:6: 4 1473 50 platino - cubos
BazPrCu307 1:6:4 1273 5 platino octaedro
" " 1:6:4 1273 5 alumina laminas
BaszCu307 1:5:4 1423 5 alimina laminas
" " 1:12:5 1273 5 alimina no cristales
BaZSmCuso7 1:6:4 1473 50 alimina laminas
Ba,GdCu O, 1:6:4 1473 50 platino octa. y lam.
BazGdCu307 1:6:4 . 1473 50 aldimina laminas
BaszCu307 4Ba0:6Cu0:Nd203 1473 50 alamina no funde
BaZSmCuaO_'r 4BaO:6Cu0:Sm203 1473 50 alimina no funde
BazGdCu307 4Ba0:6CuO:Gd203 1473 50 alimina laminas
pequefias
Ba PrCu O 12Ba0: 18Cu0: Pr O 1273 S0 platino BaPros
2 37 6 11
BaaPtPrO6

{(*) En todos los casos las cargas fueron mantenidas a la temperatura
maxima indicada durante un tiempo de 12 horas.
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Por otra parte, la sintesis de las fases BaZTRCu307 a partir
de los 6xldos simples transcurre por dos vias distintas, involucrando
diferentes compuestos intermedios dependliendo de la naturaleza del ién
tierra rara [25}. Asi, para La, Pr, Nd, Sm, Eu y Gd la reacclén que

tiene lugar es:

6 CuQ + 4 BaO + TRZOS-—e TR2CuO‘ + 4 BaCqu + CuW0 — 2 BazTRCu307

(1.4)

En cambio, para aquellos lones de pequefio tamafio como Y, Dy,

Ho, Er, Tm, Yb y Lu la reaccién tiene lugar segin la ecuaclién (1.5):

12 Cu + 8 BaO + 2 TR O_—>» TR Cu0_ + TR _BaCuO_ + 7 BaCu0_ + 2 CuO
23 25 2 5 2

— 4 BazTRCu307
(1.5)

Los estudios previos de solubilidades de fases en fundidos
de diferentes composiciénes, temperaturas de fuslén, rangos de
existencia de fase liquida, etc. (necesarios a la hora de abordar el
crecimiento de cristales en sistemas cuyo digrama de fases no se
conoce con detalle) indican que las fases T’RZCuO4 son muy solubles
(probablemente se trata de disolucién por reaccién) en el eutéctico
BaO-Cu0. Asi mismo, a las temperaturas de trabajo (tabla 1.III) existe
una fase liquida con un margen térmico de existencia no inferior a los
cien grados, lo que permite la obtencién de monocristales por

enfriamiento de esta mezcla fundida.

Tenemos, pues, que el uso de 'IR2Cu04 permite disponer de una
fase liquida dentro de un amplic margen de temperatura, ademids de
asegurar que no se forman fases parasitas distintas de la 1?2:3. toda
vez que, como se comentd, la sintesls de los compuestos BazTRCuso7
(TR= La, Pr, Nd, Sm, Eu y Gd) tiene a las respectivas fases 'I'R2Cu04
como productos intermedios de 1la reaccién. En este sentido cabe
destacar que en algunos casos el uso de TRECuO4 es fundamental, ya que
experimentos andlogos llevados a cabo empleando los éxidos simples
TRZO3 no producen cristales de la fase "123". En concreto el “Prﬁolf'
reacclona con el flujo dando lugar a la perovskita BaPrO3 que es muy
estable. En otros casos (Nd, Sm, Gd} con los 6xlidos simples sdlo se

obtienen unos pocos cristales de tamafio muy pequefio.
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Por otra parte, aumentando el contenido en CuQ se rebaja la
temperatura de trabajo, pero cristalizan preferentemente fases ricas
en 6xido de cobre; en nuestro caso experimentos realizados con un

ligero exceso de CuD (15%) no mejoran los resultados previos.

La temperatura debe ser ajustada en cada caso con el fin de
obtener una fase liquida: 1273 K es suficlente en el caso del
praseodimio, en tanto que para los demads casos son necesarlas
temperaturas entre 1423-1473 K.

Las velocidades de enfriamiento empleadas varian en el rango
50-5 °*/hora. De hecho no se han detectado diferenclias notables entre
experimentos realizados a diferentes velocidades. Como se comentd ya
en este capituleo, en el crecimiento de Ybacuo para velocidades de
enfriamientos superiores a =0.05 °*/h el tamafio (grosor en este caso)
de los cristales no se ve modificado notablemente [27]. Para poder
emplear velocidades de este orden hay que disponer de sofisticadoes
sistemas de control y regulacién de la temperatura. Un comportamiento
anadlogo se observa para el resto de los compuestos BazTRCuaoy.

En general se obtlenen cristales con una morfologia laminar,
muy delgados con brillo metdllco y color negro (fgura 1.27) aunque en
ciertos casos, como se dicute mds adelante, pueden obtenerse cristales

misicos "bulk crystals". La cara observada es la {001},

Especlalmente en los casos del praseodimio y del material
CaBaLaCuaoy, la morfeologia aparece condicionada por el tipo de crisol
empleado. En el caso del praseodimio se obtienen laminillas si se
emplea un crisol de aluimina, en tanto que crecen cubos u octaedros
truncados si se usan crisoles de platino (ver figura 3.1). Esto puede
ser, tal vez, atribulido al hecho de que el platino y el prasecdimio
forman un 6xido tlpo perovskita de simetria ciblca en presencia de
bario (ver capitulo 5), de modo que la nucleacién de los cristales

puede comenzar sobre estas particulas.

El material CaBaLaCu307 crecido en alumina da lugar a
laminillas (ver flgura 2.4.a) en tanto que en platino se obtienen
cubos (ver figura 2.4.b). Sin embargo, no puede justificarse ésto de

un modo andlogo a como lo hemos hecho en el caso del praseodimio, ya
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que no se ha detectado la formacién de compuesto alguno que pueda
actuar de sustrato para un crecimento epitaxial gque provoque una
morfologia diferenclada. En este contexto, es interesante resaltar
que, en clertos casos, ambas morfologias pueden coexlistir, tal como se
muestra en la figura 1.28 para cristales que contlienen gadeolinio
crecidos en crisol de platinc., La direccién de crecimiento de los
octaedros truncados es la [001], |

El comportamiento arriba descrito puede explicarse si
tenemos presente que para el crecimlente de cristales masicos es
necesario un volumen importante de fase liquida en sus proximldades.
En crisoles de alumina sinterizada hemos observado que el liquido
drena por capllaridad, mientras que en platino esto no sucede. De este
modo en el primer caso sdlo tenemos un crecimlento superficial (en
forma de laminas), mientras que en el segundo pueden coexlistir ambas
morfologias, encontridndose 1los cristales masicos préximos a las
paredes del crisol y laminillas en la superficie del fundido.

El tamafio miximo de los cristales es de 2x2x0.2Zmm" para las

laminillas y 1x1%0. Smm> para los cubos u octaedros.

Un serio problema es la separacién de los cristales del
flujo adherido a las paredes del crisol, que debe hacerse
mecdnicamente, ya que los reactivos habitualmente utilizades en esta
operacién los ataca. De este modo, resulta muy dificil no dafiar los

cristales, ya que suelen estar fuertemente retenidos.

En la mayoria de los experimentos pueden obtenerse cristales
de otras fases, dependiendo de las condiciones de crecimiento: CuO,
con forma de largas agujas negras, (TR)aBaCuOs {agujas negras), vy
(TR)aBaatptxcupm)301o (ver flguras 5.15-5.18) con forma hexagonal

pero slimetria ortorrémbica.

En general el flujo utllizado ataca severamente las paredes
del crisol empleado, provocande la contaminacién de los cristales
obtenidos. En los cristales crecidos en criscles de alumina se observa
una sustitucién parcial de Cu por Al, de modo que la composicién de
los cristales puede escribirse como: Ba TR(Al Cu ) O (con x=

2 x 1-x 3 T-y
0.2); habiendo sido determinada tanto a partir de microanallsis como

por difraccién de rayos-x sobre monocristal (ver capftulos 2 y 3).
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3.2.2.-Caracterizacién de los monocristales.
3.2.2.1.~ Difraccién de rayos—x sobre monocristal.

Se ha empleado la difracclén de rayos-x sobre monocristal
para la determinacién de los parametros de celda de las fases crecldas
¥ en los casos de mayor Iinterés (CaBaLaCu307 y BazPrCusov) se ha
llevado a cabo la determinaclén estructural completa, cuyos resultados
se presentan en los capftulos 2 y 3 de esta Memoria.

En general es posible encontrar come resultado del mismo
experimento cristales libres de contaminacién como contaminados con
materlal proveniente del ataque del crisol. La estructura de ambos
tipos de cristales es basicamente la misma que la del Ybacuo, sl blien
la simetria de los cristales contaminados es tetragonal (G.E: P4/mmm),
en tanto que la de aquellos libres de contaminantes es ortorrémbica
(G.E. Pmmm) (tabla 1.1IV), al igual que la del Ybacuo [2,3].

Tabla 1.1IV: Parametros reticulares de BaaTRCuaov_y

TR a(A) b(A) c(A) v(a®) G.E.
La 3.949(1)  3.949(1) 11.687(5) 182.3(3) P4/mmm
Pr 3.8918(2)  3.8918(2) 11.6484(8) 176.43(1) P4/mmm
Sm 3.911(2)  3.911(2) 11.670(9) 178.50(4) P4/mmm
Gd 3.900(1)  3.900(1) 11.695(11) 177.88(6) P4/mmm
Nd 3.868(1)  3.917(3) 11.746(5) 177.96(6) Pmmm
Sm 3.845(2)  3.908(2) 11.718(4) 176.08(3) Pmmm
Gd 3.843(2)  3.901(2) 11.698(8) 175.4(1) Pmmm

Otros autores [22] (y 1las allf citadas) también han
encontrade que los cristales contaminados con aluminlio presentan una
simetria tetragonal. En otros casos los cristales sin tratar en
corriente de oxigeno son de simetria tetragonal debldo a una baja
estequliometria en este elemento (por ejemplo los cristales de Ybacuo
gue se discuten en el apartado 3.1.1). Sin embargo, el tratamiento en
oxigeno al que son sometidos los cristales asegura un alto contenido

en este elemento.
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No obstante, para las fases CaBaLaCu307 y BaaPrCu30; existen
causas mis sutiles para la adopclén de una simetria tetragonal, como
se discute en los capitulos de esta Memoria dedicados a cada una de

estas fases (capftulos 2 y 3 de la Parte Primera) respectivamente.

3.2.2.2. - Propledades superconductoras. \

Como ya se comentd, la Iincorporacién de confaminantes
provenientes del crisol puede provocar el deterioro e incluso la
desaparicién de la superconductividad en los compuestos tipo Ybacuo.
Nuestros cristales generalmente incorporan iones aluminio o platine lo
cual influye de modo notable en sus propledades. Sin embaréo, cuando
los monocristales se obtienen 1libres de contaminantes' muestran
claramente el efecto Meissner caracteristico del estado
superconductor. Asi, en la figura 1.29.b se representa el inverso de
la susceptibilidad magnética en funcién de la temperatura pafa algunos
de los cristales crecidos libres de contaminantes. Por su parte la
figura 1.29.a muestra el comportamiento de crlstales contaminados y
por tanto no superconductores. En 1la tabla 1.V se recogen los
parametros magnéticos obtenidos en el ajuste de estos datos -a una ley

de Curle-Welss.

Tabla 1.V: Parametros magnéticos de muestras BazTRCuaoé_y

-1 !
Compuesto C(emu mol™ K) 8(K) ”,f(MB) pt°£§$)
Nd-123 1.81 2.5 3.80 3.68
Sm-123 0.55 45.9 2.1 160
Gd-123 8.32 4.8 8.16 7.94

Vemos, pues, que si se logra evitaf la contaminacién de los
cristales (traba jando a temperaturas ba jas, velocidades de
enfriamiento relativamente altas, empleo de crisoles resistentes al
ataque, etc.) el método desarrollado permite obtener cristales de
buena calidad en lo referente a cristalinidad, morfologia Yy

propiedades.
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Figura 1.27 (izquierda) mostrando un cristal de BazsmCu;;Oy con forma de laminilla delgada caracteristica de los
monocristales de las fases TR-123. En la Figura 1.28 (derecha) se muestra la coexistencia de cristales de la fase Gd-123
con forma de plaquetas y de octaédros truncados.

Figura 1.29: (a) mostrando la variacién del inverso de la susceptibilidad magnética molar en funcién de la temperatura
para cristales de las fases TR-123 contaminados y b) libres de contaminantes.
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4.-CONCLUSIONES.

La naturaleza quimica del Ybacuo limita los métodos de
cercimiento aplicables a la obtencién de cristales. En concreto, la
existencia de una reaccién de descomposcién peritéctica a wuna
temperatura de «1283 K, as{ como la alta reactividad frente al agua,
CO2 y la formacién de haluros sencillos muy estables, restringen los
métodos aplicables a dos estrechamente relacionados: el de flujo y la
sinterizacién de polvos.

El primero de ellos permite obtener cristales de buena
calidad cuando se emplean composiciones préximas a la del eutéctico
(Y02/3:Cu0:Ba0= 2.5:69:28.5, en moles). Sin embargo, resulta muy
dificil controlar la nucleacién de los cristales y con ello 1la
morofologia y tamafico de los mismos. Esto es debido a que el
crecimiento de los cristales de Ybacuo tiene lugar en condiciones de
inestabilidad, provocadas por la coexistencia de una fase liquida y
una sélida que proporciona puntos para la nucleacién espontdnea y por
el alto grado de sobresaturacién del liquldo que favorece, as{ mismo,
la nucleacién espontanea. En estas condiclones se obtienen, en genral,
cristales c¢on morfologia 1laminar y de tamafios muy variables.
Localmente pueden darse condiciones de crecimiento estable (en
pequefias cavidades de la masa) propiciando la obtencién de cristales
isométricos, que en genral son de pequefio tamafio.

A nlvel préactico el método de flujo plantea una serie de
problemas de bastante importancia: (a) la alta reactividad del flujo
provoca el ataque del c¢crisol pudiendo provocar la contaminaclén de los

cristales y (b) resulta muy dificil separar los cristales del flujo.

Las dificultades que presenta el método de flujo son
evitadas en gran medida por el de sinterizacién de polvo. Esto
es asi porque el principioc baslico de uno y otro método =son diferentes.
En el de flujo es fundamental la existencia de una fase liquida en
cantidades macroscépicas y que ha de coexistir con una sélida. En
cambio, para que se produzca la sinterizacidén es necesaria la
existencia de liquido sélo en cantidades microscépicas y durante un
tiempo minimo que asegure la unién de los granos. Por todo ello, es
crucial controlar 1la temperatura de sinterizacién asf{ como la

homogeneidad de la muestra, con lo que se evita la descomposicién,
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aunge sea localmente, de la muestra. La temperatura del proceso ha de
ser lo suficientemente elevada como para dotar al material de la
"plasticidad" necesaria que permita la reordenaclién de los granos una
vez soldados, para dar lugar a un cristal tunico.

Aplicando este método se obtienen cristales con morfologia
clibica de unos SO0 um de lado. En general aparecen Intercrecldos, pero
resulta facil separarlos. Esto constltuye una clara ventaja frente al
método de flujo, al igual que lo es el que los crisoles no resulten
atacados en absoluto, evitandose una eventual contaminacién de los
cristales. No obstante, el método de sinterizacién estd fuertemente
limitado en la préactica, resultando muy dificil obtener cristales de
mayor tamafio que los presentados en este capitulo. En cambio, el
método de flujo estid abierto a mayores sofisticaciones que permiten
obtener cristales de mas calldad y mayor tamafio.

Los cristales obtenldos por ambos métodos muestran un alto
grado de cristalinidad, segin se pone de manifiesto por difraccién de
rayos-x. As{ mismo, una vez oxidados son superconductores con Tcx=90 K.
Los obtenidos por sinterizacién presentan una Tc de aproximadamente 60
K antes del tratamiento, en tanto gque los crecidos usando flujo

muestran superconductividad sélo sl son oxldados.

La aplicacién de los métodos descritos para el Ybacuo a
otros miembros de 1la familia BaZ(TR)Cu:!Oy no produce resultados
satisfactorios. Sin embargo, para aquellos miembros de la famillia en
cuya sintesis aparece como producto lntermedio la correspondiente fase
(TR)ZCUO4, esto es para La,Pr,Nd,Sm,Eu y Gd, hemos desarrollado un
método de flujo que permite el crecimiento de cristales de buena
calidad. Asi, mezclas de composicién (TR)2Cu04:CuO:Ba02 = 1:6:4). dan
lugar a fundidos partir de los cuales, por enfriamiento, se obtienen
cristales de las fases Baz(TR)Cuaoy. Ajustando las condicliones
experimentales es poslble evitar la contaminacién provenlente del
ataque de los crisoles. De este modo se obtlenen cristales deficientes
en oxigeno de simetria tetragonal que una vez oxidados pasan a ser
ortorrémbicos y muestran transiclién a un estado superconductor a una
temperatura Tc= 90 K.

El método ha sido aplicado al crecimiento de cristales de
las fases CaBaLaCu30y y BaaPrCusoy que, dado su Interés, son objeto de

un detallado estudio en los capitulos 2 y 3 de esta Memoria.
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1. ~-INTRODUCCION.

Sin lugar a dudas el material BazYCu307_y {generalmente
denominado “Ybacuo") es el compuesto mas estudiado en los Ultimos afios
desde que Cava et al [1] lo identificaron como responsable de las
propiedades superconductoras a 90K que preesentaba la mezcla de fases
previamente descublerta por Wu et al. [2]. Sin embargo, no siempre los
trabajos publicados han contribuldo a la comprensién de las
propledades y caracteristicas de este materlal. Mas adn, algunos de
ellos han contribuido a crear confusién més que a aclarar el tema,
(como se muestra mads adelante}, si blen es clerto que el Ybacuo es un
compuesto complejo y de dificll estudio. Como caracteristica esencial
cabe destacar que se trata de una fase no estequlométrica que permite
variaciones en el contenldo de oxigeno dentro de un amplio margen
(O=y=1). Esta variaclén en el contenido en oxigeno provoca importantes
cambios tanto en la estructura como en las propiedades del material.
Como primera caracteristica esencial, dependiente de la estequiometria
de oxigeno, cabe destacar la desaparlclén de la transicién a un estado
superconductor cuando el material presenta contenldes en oxigeno
inferiores a 6.5, aproximadamente. Asi mismo, se ha observado una
transicién ortorrémbicoetetragonal (0eT) para un contenido en oxigeno
en torno a 6.4. Para valores de "y" préximos a cero el materlal es
ortorrémbico con cadenas Cu-O a lo largo del eje a (figura 2.1}, por
su parte el compuesto deficliente en oxigeno (yz0.6) es tetragonal
desapareclendo las mismas de la estructura (figura 2.2). En los
primeros trabajos sobre el Ybacuo se proponia una relacién directa
entre las cadenas Cu-0 y las propledades superconductoras del
material. Como quliera que experimentalmente se observa para contenidos
en oxigeno muy préximos entre si{, por una parte la desaparacién de
propledades superconductoras y por otra la transicién OeT, algunos
autores llegaron a relaclonar superconductividad y ortorromblcidad
[3,4]. Mas ain, dado que en general la fase ortorrémbica aparece
maclada -plano de macla (110})- se 1llegé a proponer un papel
fundamental de las fronteras de macla en la superconductividad a alta

temperatura [5].

Es interesante hacer notar en este punto que la variacién

del contenido en oxigeno provoca otras importantes modificaclones en

90






la estructura, como pueden ser: varlaciones en las distanclas
metal-oxigeno, camblos en las distancla entre planos Cqu,
modificaciones de las cargas efectivas de los catlones (especlialmente
en el cobre), ete...

En este contexto la sintesis del superconductor de simetria
tetragonal CaBaLaCusoww. que es un caso particular de la disolucién
sélida CaBal_xLauxCuaov_y (-0.5=x=<0.4) [6], abrié6 de nueve la
controversia sobre la existencia o no de relacién entre, por una
parte, la superconductividad a alta temperatura y por otra, la
adopcién de wuna simetria ortorrémbica, presencia de maclas y
existencia de cadenas Cu-0 en los materiales tipo Ybacuo. En la
actualidad se conocen muchos materiales superconductores de simetria
tetragonal, por ejemplo las familias de compuestos de férmula general
A282Can_1CunO‘*an (A=Bi, T1; B=Sr, Ba) (ver la introduccién general de
esta Memoria). Sin embargo, en su momento, el compuesto CaBaLaCuBOTﬂ’
fue el primer material superconductor de simetria tetragonal que se
sintetizé. Exlistia, no obstante, la posibilidad de que el material
fuera ortorrémblico a nivel mlcroscépico y que la simetria tetragonal
fuera sélo "aparente", esto es, producto de una microestructura
comple ja.

Resulta importante destacar que el compuesto CaBaLaCuso_?_y
presenta una serie de caracteristicas estructurales Yy
microestructurales muy interesantes. En este material, iscestructural
con el BazYCu307_y. los lones Y son formalmente sustituidos por
iones Ca2+ en tanto que uno de los lones Ba>* se sustlituye por La*".
El ién calcio es un candidato ldéneo para sustituir al ytrié dada la
similitud en radios iénicos para una coordinacién dada [7]. Por su
parte, la sustitucién de barioc por lantanoc ha sido ampliamente
estudiada [8,9]. Sin embargo, existe cierta controversia en lo
referente a la distribucién de los cationes entre los diferentes
sitios estructurales. Asi, Keller-Beret et al. [1Q] han encontradoc una
ocupacién mixta de las posliclones del ytrio por 1iones La(lll) y
Ca(II). En cualquier caso, sustltuyendo Y por ca®* Yy Ba®* por La®
es posible obtener materiales con idéntlco contenido en oxigeno pero
con valencla efectiva del cobre variando dentro de un amplio margen.
Mas aun, estas sustituclones catliénicas pueden crear algan tipo de
superestructura por ordenamlento de los catiohes y/o de los oxigenos
[11].
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2. -0BJETIVOS.

Como ya se ha comentado en la introducclén de este capitulo,
el compuesto CaBaLaCu;%;y constituye un caso especial dentro de los
materiales de la famllia del "Ybacuo" permitlendo el estudio de una
serie de caracteristicas esenclales de estas fases relacionadas con la
superconductividad a alta temperatura. Los objetivos concretos del

trabajo presentado a continuacién se centran en:

~Crecimiento de cristales de la fase CaBaLaCu307

-Estudio estructural por difraccién de rayos-x sobre
monocristal.

-Estudio de la microestructura por difraccién de electrones

y mlcroscopla electrénica de dichos cristales. |

-Estudio por difraccién de neutrones sobre polvo.

93



3. -RESULTADOS Y DISCUSION.
3.1.-Sintesis de muestras.
3.1.1.~Muestras policristalinas.

Las muestras empleadas en la realizacidén de los experimentos
de difraccién de neutrones se prepararon con composiciones nominales
idénticas a las de los cristales, pero libres de contaminantes. El
método empleado fue la sintesis cerdmlica tradiclional wutilizando
compuestos de pureza analitica: Lazoa’ Cuo, BaCO3 y CaCZO‘*ZHEO. A
continuacién fueron sometidas a un tratamiento en atmésfera de oxigeno
puro durante 48 horas a una temperatura de 773 K a partir de la cual
se enfrié lentamente el horno manteniendo en todo momento una
corriente de oxigeno.

Las flguras 2.3.a y 2.3.b muestran los diagramas de
difraccién de rayos-x experimentales y calculados para materiales de
composlicién nominal Cao.sBa1.5La1.ocu30y y Cao.58a1.oLa1.scu30y

respectivamente. Las muestras obtenldas son monofésicas y estan bien

¢ristalizadas.
3.1.2. Crecimiento de cristales.

Los cristales de esta fase fueron crecidos apllicando el
método de flujo descrito en el capitulo 1 de esta Memoria y en las
referenclas [12,13]. Se han empleado reactivos de pureza analitica y
come fuente de calcio se ha utilizado el oxalato cdalcico que por
descomposicién da lugar al correspondlente carbonato y éste a su vez
al 6xido. Debido al caracter refractario del éxido de calclo y a la
necesidad de disponer de una fase liquida, fue necesario subir 1la
temperatura méxima de sintesis hasta 1473 K. El resto de las
condiclones de crecimiento aparecen en la tabla 1.1 del capitulo 1.
Los cristales obtenidos por enfriamiento lento de este fundido se
muestran en la figura 2.4.

Al 1igual que sucede en otros cristales de la familia del
Ybacuc la morfologia parece estar condiclonada por el tipoe de crisol
empleado. Asf, wusando crisoles de alimina sinterlzada se obtlienen

cristales laminares (figura 2.4.a), deblido a que el fundido moja la
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Figura 2.4: Micrografia SEM de cristales de la fase (CaBal.a)Cu307 crecidos en crisoles de
alimina sinterizada (a), y de platino (b). Nétese la diferente morfologia de unos y otros cristales.
Como consecuencia del ataque del crisol los cristales estin contaminados con aluminio o platino.
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Figura 2.6: Representacion de la celda
unidad del Ybacuo en el cual se ha
producido Ia sustitucién del Cu(1) por un
ién con tendencia a la coordinacién
octaédrica (como por ejemplo A3 o
Ptt4). En estos casos se ha de producir la
ocupacion de las posiciones anidnicas
generalemente vacantes en la fase
estequiométrica dando lugar a materiales
con contenidos en oxigeno superiores a 7,
Unidades como las representadas en la
figura pueden encontrarse aisladas en el
material o bien formando racimos
("clusters’) o acomodadas en las fronteras
de macla.




alimina ¥y sube por caplilaridad por las paredes del crisol, de este
modo la velocidad de crecimiento en la direcclién perpendicular a la

superficle del fundldo estd fuertemente limitada.

Por otra parte, cuando se usan crisoles de platino pueden
encontrarse dos morfologfas: {1) laminlillas de coler negro con brillo
metdlico en la superficle del fundido, (2} cristales prismiticos
(figura 2.4.b) adheridos a las paredes del crisol. En este caso pueden
formarse cristales misicos ya que durante todo el proceso de
crecimiento existe suficlente cantidad de fase 1liquida. Las
dimenslones miximas de estos cristales son 2x2x0.2 mm3 para las

laminillas y 1x1x0.5 am® para los prismas.

En general, los flujos utilizados en estos crecimientos
reacclionan con el crisol; por ello los cristales obtenidos estan en
general contaminados, Yy su férmula  debe escribirse como:
(CaBaLa)a(Cub*Hth%_y (M=Al y Pt). El anédlisis quimico cuantitativo
realizado utilizando la técnica EDS permite obtener las composiclones
promedio siguientes: cao. 55(3)Ba1.4(1)La1.o(1)Cu2.38(2)A10.62(2)0y

para leos crecidos en alimina y
Cao.so(a)BaLou)La:.5(1)Cu2.a(1)Pto.z(1)0y para aquéllos obtenidos en
crisol de platino. Los promedios se han reallizado sobre cinco
cristales tomando lecturas en cinco puntos diferentes de cada cristal.
Se han encontrade fluctuaciones importantes en la composlicién de los
cristales al pasar de un punto a otro, observadndose diferencias en el
contenido en bario y lantano tipicamente del orden del 10%-20%. Es,
as{ mismo, notable el que los contenidos promedio totales de bario y
lantano sean diferentes para los cristales crecidos en alimina y los
crecides en platino, en tanto que el contenido en calcio es idéntico
(dentro del error experimental).

Por otra parte, no es posible obtener el contenido en

oxigenc por esta técnica, y asi se indica en las férmulas dadas.
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3.2.-Caracterizacién de las muestras.
3.2.1.-AnAlisls termogravimétrico (ATG).

El contenldo en oxigeno de los cristales obtenidos ha sido
determinado por ATG, empleando una atmésfera reductora de composicién
10% Hé/ 90% N2 y una velocidad de barrido de 10 grados/minuto. La
figura 2.5 muestra los diagramas de estos andlisis termogravimétricos
cuyos resultados aparecen en la tabla 2.1. Los comportamientos de las
muetras son diferentes ya que sus composiclones tamblén lo son; las

reacclones que tienen lugar son:

H
Ca Ba La Cu. Al O »2 r Ca0 + x BaO+ y/2 La_0_+(3-2z) Cu +
r x y 3-z z T-w 2 3
+ 2/2 ALO,  + (7T-w-r-x-3y/2-32/2) H,0 (z.1)
H

Ca Ba La Cu_ Pt O »2 r Ca0 + x BaO +y/2La_0_+(3-z)Cu+
r x y 3-z z T-w 2 3

+ 2Pt + (7-w-r-x-3y/2) H O (2.2)

Tabla 2.1: Resultados de ATG de (CaBala) _ (Cu. M ) O
3 1-x x 3 T-y

Muestra Inicio Final A(%) Composicién Composicién

Etapa Etapa Iniclal Final
M =Pt Ca0, BaO, Lazo
x 0.2 «673 K =1183 K 7.84 Cu, Pt
cristales Ca_Ba La Cu Pt O
0.5 1.0 1.5 2.8 0.2 7.170(1)

CaO, Ba0O, La O

2 3
~670 K =~1183 K 7.81 Cu, Al0,

caO.SSBal.fLal.Ocuz.SBAlo.GZOT.49l1)

M o=Ao. 62

cristales

[ N W

Debido a la composlicién tan compleja de estos materiales no
es posible, en las conhndiciones experimentales utllizadas, ldentiflcar
fases intermedias en el proceso de reduccién. Sélo es posible
determinar el contenideo en oxigeno total del material de partida. La
reduccidén de los cristales no comienza hasta unos 673 K y termina a
«1200 K. La difusién de oxigeno en los monocristales es un proceso mas

dificil que en polvo, de ahi las altas temperaturas de reaccién.
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Por otra parte, el contenidoc en oxigeno de las muestras
policristalinas ha sido determinado por el ajuste del diagrama de

difraccién de neutrones.
3.2.2.-Difraccién de rayos-x sobre monocristal.
Las condiciones experimentales empleadas para la

determinacién de la estructura de las fases (CaBaLa)a(Cui_xMx)307_
(M=Al y Pt) aparecen recogidas en la tabla 2.1I.

y

Tabla 2.1I: Condiclones experimentales en la determinacién
estructural de las fases (CaBaLa)a(Cul_xMx)so_?_y (M= Al v Pt)

{CaBala), (CuAl)_C (CaBaLa)_(CuPt) dg
3 3y 3 3 ¥

a(A) 3.8970(2) 3.891(1)
b(A) 3.8970(2) 3.891(1)
c(A) 11.573(4) 11.675(5)
v(a’) 175.8(3) 176.8(S)
G.E. P4/mmm P4/mmm
Z(formulas/celda)} 1 1
Aparato NONIUS-ENRAF CAD-4
Longitud de onda Mo Ka monocromatizada con grafito, 0.7107 A
26(max. ), 90° . 90°
sen(8)/Ax (max.) 0.904 A™ 0.904 A
N° reflexlones 339 339
unicas
Forma y tamafio Regular 3 Regular 3
del cristal 0.11x0.09%0. 07 mm 0.12x0. 10x0.09 mm
Correcién absoclién Empirica Empirica
N* parametros
refinados 21 21
RB 5.5% 7.5%

Para el refinamlento de la estructura de estos materiales se
ha tomado como modelo de partida el propuesto por Tokura et al [6],
con el calcio en los sitios 1d y el barlo y el lantano en los sitios
2h (denominaciones de los sltios cristalogridficos dentro del grupo
P4/mmm). Sin embargo, este patrén de ocupaclén da lugar a una

estequlometria que no se corresponde con las composiclones
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determinadas experimentalmente por EDS. Se ensayaron diferentes
distribuciones de estos cationes obteniéndose en cada caso como mejor
ajuste aquél que daba lugar a una composicién muy préxima a la
obtenida experlimentalmente. A pesar de ello, no se obtuvieron valores
de los indices de acuerdo aceptables hasta que se consideré una
ocupaclén parclal de las posiciones del cobre por iones aluminio o
platino respectivamente. De nuevo el mejor ajuste es el que
corresponde a la composicién experimental. Las composiciones obtenidas
del ajuste de los datos de difraccilén de rayos-x son:

CaO. 53(2)Ba1.i(1)La1.0(1)cu2. 4(1)A10. 6(1)06.7(2) y

2. 50 P21 00?1 5(1)M2.8(1)F b0.201)%. 502
acuerdo con los resultados obtenidos por EDS y con los aportados por

que estian en buen

Keller-Beret et al. [10] que indican que el contenido miximo de calcio

en estas fases esta en torno a 0.5.
En las tablas 2.II1 y 2.1V se recogen los parametros

estructurales de los cristales contaminados con aluminio y platino,

asi como las distancias metal-oxigeno mas significativas.

Tabla 2.111: Parametros estructurales para (CaBaLaJBICu1 M) O

-=x x 3y
(CaBalLa)_(CuAl) O
3 3y
Atomo sitio x y z ocupaclién

Cu(1), Al la 0.0 0.0 6.0 0.42(2), 0.58(2)
Cu(2) 2g 0.0 0.0 0.3530(2) 1.00
Ca, La 1d 172 1/2 1/2 0.53(1), 0.47(1)
Ba+La 2h 172 1/2 0.1909(2) 1.00
0(1) 2g 0.0 0.0 0.154(4) 0.99(1)
0(2) 41 .0 1r2 0.362(1) 1.00
0(3) 2f 0.0 172 0.0 0.348(4)

Composicién: Cao.53831.cLa1.ocuz.4Alo.605.7

a= 3.8970(2)A, c= 11.573(4)A, R= 5.5 % G.E. P4/mmm
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Tabla 2.III (cont.): Parametros estructurales para
(CaBaLa)S(Cui_xMx)aoy

(CaBaLa)_(CuPt)_O
3 3 ¥
Atomo sitio x y z ocupacién

Cu(l), Pt la 0.0 0.0 0.0 0.90(1), 0.10(1)
Cu(2), Pt 2g 0.0 0.0 0.3496(3)0.95(2), 0.05(2)
Ca, La id 1/2 1/2 1/2 0.25(2), 0.75(2)
{(Ba+La), Ca 2h 1/2 1/2 0.1842(2)0.88(1), 0.12(1)
0(1) 2g 0.0 1/2 0.163(2) 0.89(2)
a(2) 41 0.0 1/2 0.365(1) 1.00
a(3) 2f 0.0 1/2 0.0 0.348(4)

Composicién: Ca Ba La Cu Pt O
0.50 1.0 1.5 2.B 0.3 6.5

a= 3.891(1}A, c= 11.675(5)A, R= 7.5 % G.E. P4/mmm

Debldo al limitado numero de reflexiones Unicas medidas no
es posible obtener factores térmicos suficientemente signiflcativos,

por lo cual no aparecen en la tabla 2.I1II.

Tabla 2.IV: Distancias metal-oxigenoc mas slignificativas
en las fases (CaBaLa)a(Cul_xMK)sc}y

(CaBaLa)_(CuAl) O (CaBala)_ (CuPt) O
3 3y 3 3y

Cu(1),Ar-0(1) 1.78(1) x 2 Cu(l1),Pt -0(1) 1.90(1) x 2
=-0(3) 1.95(2) x 2 -0(3) 1.95(1) x 2
Cu(2) -0(1) 2.30(1) x 1 Cu(2),Pt -0(1) 2.18(2) x 1
-0(3) 1.95(1) x 4 -0(2) 1.95(2) x 4
Ca, La -0(2) 2.52(1) x 8 Ca, La =-0(2) 2.50(2) x 8
Ba+lLa -0(1) 2.79(1) x 4 {BatLa),Ca -0(1) 2.76(2) x 4
-0(2) 2.78(1) % 4 ~0(2) 2.87{1) x 4
-0(3) 2.95(2) x 2 =0(3) 2.90(2) = 2

La estructura promedio es la del Ybacuo, tanto para los
cristales contaminados con aluminio como con platino, pero la simetria
es tetragonal con grupo espaclial P4/mmm.

Sin embargo, exlsten notables diferenclas entre ambos tipos
de cristales. Tal vez, la mds clara sea la diferente composicién; los

contenido de Ba y La son significativamnete distintos, mientras el de
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calcio es 1déntico para ambos alcanzando el limite de 0.5 propuesto
por otros autores [10). A pesar de que el contenido en calclo es
anidlogo en ambos tlipos de cristales se observa una muy distinta
distribucién de estos catlones. En la fase dopada con aluminio los
lones Ca®® sélo ocupan las posiclones (1/2 1/2 1/2), que son las
ocupadas por la tierra rara en los compuestos de la familia del
Ybacuo. Por otra parte, en los cristales que contlenen platino se
distribuye a partes lguales entre esa posicién y las del barlo.

Comoc es sabido, los iones La(III) y Ba(lIl) son
indistinguibles por difraccién de rayos-x, lo que impide determinar la
distribucién exacta de dichos cationes entre las diferentes posiciones
de la estructura. Sin embarge si se acepta que el bario no ocupa la
posicién del ytrio en el Ybacuo, con lo que este sitlio sélo estara
ocupado por Ca y La, es posible estimar de un modo trivial las
ocupacliones de todos los sitlos cristalograficos de la estructura.

Segin los datos de la tabla 2.V los iones La(III) tendrian
una fuerte tendencia a ocupar el sitio 1d (posicidén del ytrio en el
Ybacuo, sitio 1h en el grupo ortorrémbico Pmmm) ya que es ésta la
posicién electrostiticamente mds favorable. Sin embargo, la ocupacién
de esta posiclién exclusivamente por lantano supone desplazar los lones
ca® a los sitlos 2h (posiciones del barlo, sitios 2t en el grupo
Pmmm) que son cavidades demaslado grandes para estos cationes lo que

originaria tensiones en el material.

Tabla. 2.V: Potencliales de sitio calculados para la
estructura "ideal" del material Ba_YCu 07. Se incluyen las
distancias promedio metal-oxigeno.

Atomo carga sitio x y z Pot (eV¥) dM-O(A}
Y 3+ ih 1/2 1/2 1/2 =-33.3 2.394
Ba 2+ 2t 172 172 0.184 -17.2 2.858
Cu(1l) 3+ 1a o 0 0 -29.7 1. 888
Cu(2) 2+ 2q o 0 0.355 -28.9 2.015
o(1) 2- 2q 0 0 0.158 +23.4 —
0(2) 2- 2s 1/2 0 0.378 +18.9 —_
0(3) 2- 2r 0 172 0.377 +18.8 —_
o(4) 2- 1e ) 1/2 0 +26.9 —_

Se ha utilizado para el cdlculo la distribucién de la carga
que se muestra y los pardmetros estructurales aportados por
Capponi et al [14). Los valores obtenidos estan de acuerdo

con los publicados por O'Keeffe [15].
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Se llega, pues, a una situacidén de compromiso en la gque los
sitios 1d estan ocupados por Ca(Il) y La(lll) y los sitios 2h por
Ba(II) y La(III). La distribucién de los catliones entre los diferentes
sitios es funcién del contenido en lantano del material. Cuando éste
aumenta puede tener lugar un desplazamiento parclal de lones calcio
hacia las posiciones del bario. La inestabillizacién de la estructura
por las tensiones locales creadas se ha de ver compensada por un
aumento en la contribucién electrostdtica a la energia reticular del
material.

Estas tensiones estructurales presentes en el material se
ponen de maniflesto en el céalculo de las valencias de enlace de los
iones de 1la estructura. En la tabla 2.VI aparecen 1los valores
cbtenidos por aplicacién del método de Brown y Altermatt (16,17])
utlilizando las distanclas de la tabla 2.IV. La gran diferencia entre
la valencla calculada y el estade formal de oxidaclién para los lones
lantano y calcio en los sitios 2h (posiciones del bario) ponen de
manifiesto la presencia de fuertes tenslones o distorsiones locales
existentes en torno a estos catlones. Tales tensiones vendrén
provocadas por las diferenclas de tamafio entre los iones Ba2+ por una

parte y los cationes La® y Ca>® por otra [7].

Otro aspecto fundamental es el contenido y distribuclién del
elemento contaminante. Asi, el aluminio entra en mayor cantidad que el
platino en la estructura. Sin embargo, mientras que el platino se
distribuye entre las posiciones del Cu(l} {sitio cristalografico 1la
que forma parte de las cadenas Cu-0) y las del Cu{2) (sitio 2g, plano
CuDz), el aluminio sélo ocupa posiclones del Cu(l), lo que estad de
acuerdo con lo observado por otros autores [18]. La incorporacién a la
estructura de un catién con carga superlor a dos puede tener lugar por
dos procesos diferentes: en el primero la necesaria compensacién de
carga se logra por incorporacién al material de un excesoc de oxigeno,
mientras que en el segundo se produce la formacién de vacantes de
cobre. Segin los caAlculos de Baetzold [19] el primero de estos
procesos es exXotérmico, en tanto que el segundo resulta endotérmico.
Mas alin, estos mismos calculos ponen de manifiesto que los lones
trivalentes (entre ellos el A1%*) muestran una clara tendencia a
ocupar las posiclones del Cu(l) (cadenas). Es importante destacar que

en los calculos del citado autor se supone un sistema diluido, esto
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es, con una baja concentracién de defectos y sin interaccién entre
ellos. Sin duda tales interacciones han de existir para grados de
sustitucién tan altos como los encontrados en nuestros cristales (el
20% del cobre total es sustituido por aluminio). "Por otra parte la
incorporacién de lones tetravalentes es un proceso endotérmico tanto
en las posiclones Cu(l) como en las Cu(2). De este modo cabe esperar
que el grado de sustitucidén de cobre por platino sea pequefic y que no
exista preferencia clara por ninguna de las posiciones; de hecho la
incorporacién de iones tetravalentes a la estructura del Ybacuo es
posible gracias a la contribucién entréplca que puede ser muy
importante a la temperatura de sintesis.

El entorne de coordinacién plano-cuadrado que tendrian los
tones A1** en las posiciones del Cu(l) es desconocido para este ién,
sin embargo, puede completarse hasta un entorno de coordinacién
octaédrico caracteristica de los lones aluminlo -situados en 1la
posicién (000)- si consideramos la existencla de oxigenos extra en las
posiclones vacias adyacentes (1/2 0 0) (figura 2.6). Esto puede
explicar el aumento observado del parametro a con respecto al obtenido
para un material de idéntica composicién pero libre de aluminio (3.897
A y 3.8846 A respectivamente, ver apartado 3.2.3). A este respecto es
destacable que la suma de las valenclias de enlace (SVE) calculada para
los lones aluminio (tabla 2.VI) es sélo de 2.3. Sin embargo, si se
tiene en cuenta una coordinacién octaédrlica se calcula un valor de
3.1, sin duda mis verosimil para 1iones A que el obtenido
previamente. Parece, pues, razonable la existencia de unidades {A106]
que, dado el alto contenido en aluminio de los cristales, cabe pensar
se encuentren formando cuimulos (“"clusters“). Se ha sugerido [20] que
una coordinacién octaédrica del aluminio se puede completar con
facilidad en las fronteras de macla a lo largo de los planos (110). Si
se acepta esta hipétesls, conslderando la composicién de nuestros
cristales, puede estimarse un tamafio de dominio del orden de 15 A de
didmetro. Este tamafio resulta extremadamente pequefio teniendo en
cuenta los parametros de red (a=3.8 A y c=11.6 A).

Por otra parte, la presencia de 1los pequefios catliones
Al1(IIT) Justifica la contraccién del eje ¢ que tiene un tamafio de
11.7217(5) A en un material analogo 1libre de contaminacién (ver
apartado 3.2.3) frente a 11.573(4) A para los cristales contaminados.

105



Tabla 2.VI: Suma de valencias de enlace calculadas para los
cationes presentes en las fases (CaBaLa)S(Cul_xMx)30y (M= Al, Pt).

(CaBaLa) (CuAl)_0 (CaBaLa) (CuPt) 0O

3 3y 3 3y

Atomo sitio zv Atomo gitio v
Cu(1) 2.5(1) Cu(1) 2.1(1)
Al } la 2.3(1) Pt la 3.7(1)
Cu(2) 2g 2.2(1) cu)| 2.3(2)
Pt g 3.7(2)
Ca 1.8(2) Ca 1.9(2)
La } 1d 3.1(2) La d 3.3(2)
Ba 2.3(2)
E; 2h f'gggg La 2h 1.7(2)
' Ca 1.0(2)

Los cédlculos de la suma de las valenclas de enlace para los
iones platino sugleren que se trata de cationes en estado de oxidacién
(IV), tanto los situados en las posiciones Cu(l) (cadenas Cu-0) como
los que ocupan posiclones Cu(2) (planos basales de las piramides
CuOs). Como quiera que los éxidos de Pt(IV) presentan como
caracteristica comin mds sobresallente el entorno de coordinaclén
octaédrico, (mds o menos distorsionado por comparticién de caras,
aristas o vértices) [21), y que tanto en las posiciones Cu(l) como
Cu{2) puede completarse una coordinacién octaédrica (por ocupacién de
las posiciones vacias (1/2 0 0) o (0 0 =1/2) respectivamente}, no
resulta sorprendente que en efecto exlistan unidades {PtOﬁ] en el
ceristal. La distribucién del platino entre los sitlos Cu(l) y Cu(2)
Junto con la tendencia a la coordinaclén octaédrica del platino,
provecan un aumento significative tanto del eje a como del ¢ con
respecto a los ©parémetes de un material analogo libre de
contaminacién: a=3,8659(1) A y c¢=11.5835(6) A para la fase libre de
platino (ver apartado 3.2.3) mientras que a=3.891(1) A y c=11.675(5)
A para los cristales contaminados.

Las sumas de valenclas de enlace obtenidas para los lones
cobre en general son préximas a +2; el valor anormalmente alto (2.5)
que .se calcula para los Cu(l) en los cristales contaminados con

aluminio se debe, sin duda, a las distorsiones provocadas en su
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entorno de coordinacién por la incorporacién del ién A1** en la misma
posicién. En general, si un 1én es demasiado grande para la cavidad
que ocupa se obtlene un valor excesivamente altoc de la wvalencia
calculada con respecto al estado de oxidacién formal del dicho inén.

Lo contrario también es cierto [17].

Vemos, pues, que el estudlo de 1la estructura de los

compuestos (CaBala) (Cu M ) O (M= Al, Pt) por difraccién de
a I=x X 3 T-y

rayos-x sobre monocristal deja sin aclarar una serle de aspectos

estructurales importantes como, por ejemplo: el contenido en oxigeno,

la distribucién catiénica entre 1los sitlos cristalogréficos, la

microestructura {origen de la simetrfa tetragonal, presencia de maclas

o cOmulos de lones contaminantes), etc.

Con el objeto de estudiar la distribucién de los cationes,
se han reallzado experimentos de difraccién de neutrones sobre
muestras en polvo de la misma composicidén catidnica que los cristales
previamente estudiados pero libres del elemento contaminante, esto es
aluminlo o platino. El empleo de técnicas de difraccién de neutrones
permite distingulr sin problemas entre bario y lantano (idénticeos a
los rayos-x} a la vez que hace posible la determinacién del contenido
en oxigeno {que tiene un poder de difusién muy bajo frente a los
rayos-x lo que hace dificultoso el estudio de detalles estructurales
relacionados con este elemento). Ademds, al estar estas muestras
libres de 16n contaminante se puede extraer clerta informacién sobre

el papel desempefiado por los dopantes en las propiedades del material.

La ocupacién mixta de varlos sitios cristalogréficos y la
necesidad de acomodar los lones contaminantes pueden provocar que los
cristales obtenidos muestren una compleja microestructura. En relacidén
con ésto, se ha apuntado como causa de la simetria pseudotetragonal
observada en el compuesto Bazy(cuqulx)307-y (x=0.10) la formacién de
microdominios ortorrémbicos =~con fronteras de dominio a lo largo de
los planos (110)- provocados por la necesidad de acomodar los iones
a*

las fronteras de macla [20]. Hemos abordado el estudio

en una coordinacién octaédrica lo que se logra con facllidad en

microestructural de nuestros cristales por difraccién de electrones

(ED) y microscopia electrénica de transmisién de alta resolucién
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(HREM).
En los apartados 3.2.3 y 3.2.4 se presentan los resultados

obtenidos en los experimentos de difraccién de neutrones y micrescopia

electrénica respectivamente.

3.2.3.-Difraccién de neutrones sobre polvo.

Los experimentos de difraccién de neutrones sobre poelvo han
sido reallzadas a temperatura ambiente usando el difractémetro D2B del
Instituto Laue-Langevin de Grenoble operando en régimen alto
flujo-baja rescluclién, selecclonando una longitud de onda de 1.5945 A.
Como portamuestras se utilizd una cafia de vanadio de aproximadamente 1
cm de didmetro y S cm de longitud. Los datos fueron recogldos bajo
control por monitor en intervalos de 0.05° en un rango angular de

5-150 grados 28.
En la tabla 2.VII se recogen los paramet}os estructurales

obtenldos del ajuste de los diagramas de difracclién de neutrones sobre

pelvo de las fases Cao.sBa1.sLaz.ocu30y y Cao_sBal‘oLal_SCuaoy.
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Tabla 2.VII: Parametros estructurales obtenidos por difraccién

de neutrones para Cao.sBa1.5La1.ocuaoy y Cao.sBaLoLaLSCuaOy

CaO. SBai . SLal . Ocu:!Oy

Atomo sitio x Yy z ocupacién
Cuf1l) 1a 0.0 0.0 0.0 1.00
Cu(2) 2g 0.0 0.0 0.3496(2) 1.00
Ca, La id 1/2 1/2 1/2 0.36(1), 0.64(1)
Ba, La 2h 172 172 0.1841(4) 0.70(1), 0.30(1)
0(1) 2g 0.0 0.0 0.1573(5) 1.00
0(2) 41 0.0 172 0.3646(3) 1.00
0(3) 2f 0.0 1/2 0.0 0.45(1)
Composicién: Cao.4(1;Ba1.4(:)La1.atijcu306.9(1) RP=9.4. pr=13'5’

a=3,8846(1)A, c=11.7217(5)A, G.E. P4/mmm, REXP=3'05' RB=12.8. x2=19.5
%(en peso)Cal= 6

Ca Ba La Cu_ O
0.5 1.0 1.5 3y

Atomo sitio x Yy z ocupacién
Cull) ia 0.0 0.0 0.0 1.00
Cu(2) 2¢ 0.0 0.0  0.3552(4) 1.00
Ca, La 1d 172 1/2 1/2 0.34(1) 0.66(1)
Ba, La, Ca 2h is2 1/2 0.1812(4) 0.53(1) 0.39(1) 0.08(1)
o(1) 2g 0.0 0.0 0.1620(6) 1.00
0(2) 41 0.0 1/2 0. 3640(5) 1.00
0(3) 2f 0.0 172 0.0 0.56(1)
Composicién: cao.s(1;Ba1.1:1)L31.4(1)C“307.1<1)' RP=5.54, R"P=7.42,

a=3.8659(1)A, ¢c=11.5835(6)A, G.E. P4/mmm,

,=4.16, R =8.18, x°=3.19
%(en peso)Calx 6

R
CEX

El primer aspecto relevante estriba en que ambos compuestos
muestran simetria tetragonal al 1igual gque observamos en los
corfespondientes monocristales. En éstos, la aparicién de una simetria
tetragonal podria estar relaclionada con la presencia en la estructura
de cationes contaminantes y con su acomodaclién en fronteras de macla
de modo que los cristales serian en realidad pseudotetragonales. El
hecho de que muestras de composicién andloga a las de los cristales
pero libres de contaminantes presenten una simetria tetragonal sugiere
que la tetragonalidad es una caracteristica Iinherente a estos
materiales. En concreto pudiera estar relacionado con la compleja
distribuclén catiénica en los diferentes sitlos cristalograficos, como

veremos mas adelante.
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las composiciones reales determinadas por el ajuste de los
diagramas de difraccién de neutrones son bastante préximas a las
nominales. Para el material de alto contenide en lantano las
composiclones nominal y real colnciden dentro del error experimental.
Por su parte en la muestra con alto contenido en baric se observa un
ligero defecto en este elemento y un exceso en lantano con respecto a
la composicién nomlnal. En este punto cabe recordar que en el diagrama
de difraccién de neutrones de esta muestra (figura 2.7.a) sé observa
la presencla de algunos plicos correspondientes a 6xido de calcio no
detectado por rayos-x. lLas proporciones relativas de ambas fases en

las diferentes muestras aparecen indicadas en la tabla 2.VII.

Por otra parte los contenidos en oxigeno que aparecen en la
tabla 2.VII son bastante mis realistas que 1los obtenidos por
difraccién de rayos-x (tabla 2.III). Asi el material con mayor
contenido en La(IIl)} presenta una estequiometria de oxigeno también
mayor, como requiere la electroneutralidad del materijal.

Ademas del contenido en oxigeno otro aspecto para el cual
resulta conveniente el uso de neutrones es la determinacién de la
distribucién catiénica. A este respecto es interesante sefialar que, de
acuerdo con los resultados de la tabla 2.VII, la ocupacién de los
sitios 1d {(posiciones del ytrio en el Ybacuo) es idéntica (dentro del
error experimental) para ambos materlales estudiados; en el caso del

compuesto Cao 5Ba1 5La Cuaoy es muy diferente de la obtenida por

difraccién de rayos-;'osobre monocristal (tabla 2.11I). Como ya se
comenté al analizar los resultados de la difracclén de rayos-x, si el
unico factor a tener en cuenta a la hora de considerar las oc¢upaciones
de las diferentes posiciones de la estructura fuera el maximizar la
energia coulombiana, los sitios 1d deberian estar ocupados
completamente por lones I..a3+ (ver tabla 2.V). Sin duda otros factores,
como por ejemplo relajaclones locales de la estructura, han de tener
clerta importancia. A este respecto es notable que las distancias
metal-oxigeno en los compuestos libres de contaminantes, (tabla
2.VI1I1), no difieran significativamente de las obtenidas para los
cristales dopados (tabla 2.IV}. Unicamente exlsten diferenclas

importantes para los iones cobre, ya que en las muestras en polve no

comparten sus posicliones con lones de aluminio o de platino.
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Figura 2.7 Diagrama de difraccién de neutrones de polvo de los materiales
(a) Cag sBaj 5LaCu3Oy, y (b) Cag sBaLaj 5Cu3Oy, En ambos casos la segunda
fase detectada es CaO que se encuentra en una proporcién aproximada del 6%.
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Tabla 2.VIII: Distancias metal-oxigeno mds significativas

en las fases Cao.sBal_sLal.OCusoy y CaO.SBaLOLaLSC\JSOy

Cao.sBax.sLal.ocuaoy cao.sBa1.oLa1.scu30y
Cu(1) -0(1) 1.844(1) x 2 Cu(l) -0(1) 1.877(2) x 2
-0(3) 1.942(1}) x 2 -0{3) 1.933{1) x 2
Cu(2) -0{(1) 2.252(2) x 1 Cu(2) -0(1) 2.238(2) x 1
-0(3) 1.950(2) x 4 -0(2) 1.936(1) x 4
Ca, La -0(2) 2.508(2) x 8 Ca, La -0(2) 2.494(1) x 8
Ba, La =-0(1) 2.765(3) x 4 Ba, La, Ca -0(1) 2.743(3) x &
~0{2) 2.872(2) x 4 -0{2) 2.867(2) x 4
-0(3) 2.903(1) x 2 -0{3) 2.853(2) x 2

Utilizando los datos de la tabla 2.VIII se han calculado las
sumas de valencias de enlace que aparecen en la tabla 2.1X. No se
observan grandes diferencias con respecto a los valores de la tabla
2.VI cobtenidos a partlr de los parametros estructurales determinados
por difraccién de rayos-x sobre monocristal. De nuevo se evidencia la
tensién a que estan sometidos los iones calclio, bario y lantano que
comparten los sitlos 2h (posiciones del bario en el Ybacuo) debido a
las diferenclas de tamafio y carga entre ellos, lo que ha de provocar
distorsiones locales de la estructura. Con relacién a la ocupacién de
las citadas posiclones 2h se confirma por difraccién de neutrones el
hecho, ya observado por difracclén de rayos-x, de que en la fase
Cao.sBaa.sLa1.ocu30y los 1iones calcio no ocupan tales posicliones, al
contrario de lo que ocurre para el materilal Cao.sBa1.oLa1.scu30y' En
efecto, los parametros que se muestran en la tabla 2.VII corresponden
al mejor ajuste obtenido, ya que otros patrones de ocupacién conducen
a peores resultados {segin los indices de acuerdo) y a estequiometrias

completamente alejadas de la nominal.
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Tabla 2. IX: Suma de valenclias de enlace calculadas para los cationes
de las fases Ca Ba La, Cu O y Ca Ba La Cu O
0.5 1.5 1,0 3y 0.5 1.0 1.5 3y

Ca Ba La Cu O Ca Ba La. Cu O
0.5 1.5 1.0 3y 0.5 1.0 1.5 a3y
Atomo sitio v Atomo sitio v

Cu(l) 1a 2.26(1) Cu(l) la 2.18(1)
Cu(2) 2g 2.24(3) Cu(2) 2g 2.22(3)
Ca 1d 1.85(1) Ca 1d 1.92(2)
La 3.22(1) La 3.35(1)
Ba 2.42(3)
E: 2h figg; La 2h 1.78(3)
: Ca 1.02(3)

3.2.4.-Difracci6én de electrones y microscopia electrénica.

Para llevar a cabo el estudio de la microestructura de los
cristales se han utillzado las técnicas de la difraccién de electrones
y la microscopia electrénica de transmisién.

Los «cristales que se estudiaron en el microscépio
electrénico han slido crecidos en el mismo experimento que aquéllos

utilizados en la determinaclién estructural.

# Monocristales de (CaBala) (Cu M } 0O M=Al.
3 1-x x 3 ¥

La figura 2.8 muestra un diagrama de difraccién de
electrones {tomado con el haz a lo largo de la direccién [001]')
tipico de 1los cristales contaminados con aluminio Se tomé este
diagrama con 1la muestra ligeramente desorlentada de forma que
aparezcan mas evidentes las posibles deformaciones de los méximos de
difraccidn, y/o méximos suplementarios. No se observa en la figura 2.8
ningunc de estos fendmenos, sino que, los discos son circules

perfectamente regulares.
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Figura 2.8: Diagrama de difraccién de electrones de un microcristal obtenido por
molienda de monocristales de la fase(CaBaLa)Cu3Oy contaminados con aluminio.
El diagrama se ha tomado con el haz paralelo a la direccién [001]*, nétese la ligera
difusién a lo largo del eje a*.

Figura 2.9: Vista esquemaitica del mecanismo de acomodacion de iones
contaminantes (aluminio en este caso) en una frontera de macla a lo largo de la
direccion [110].

¢ Cu

| Al




Métricamente el material es tetragonal (a=b). A este
respecto es destacable que en los materlales BazY(cu1—xMx)30y
(M=Fe,Co) se ha propuesto [22,23] como origen de 1la simetria
tetragonal observada la formacién de microdominios del material
ortorrémbico con los ejes a y b de un dominio intercambiados con los
del adyacente, y con los &Atomos de dopante (Fe o Co) localizados en
las posiciones Cu(1) formando cimulos lineales (mi&s o menos anchos) a
lo largo de la direccién [110] (ver figura 2.9). Sin embargo, en estos
casos los maximos de difraccién de electrones son Iirregulares
apareciendo satélites y/o lineas difusas a lo largo de la direcclén
[110]‘. En la figura 2.8 no se observa ningunc de estos fendmenos de
modo que el origen de la simetria tetragonal no estaria en la
formacién de multimaclag, Otra posible explicacién se basa en la
distribucién al azar de los lones Cu y Al en los sitios la (cobre de
las cadenas), y los lones Ba y La en los sitios 2h (posiclones del
barlo en el Ybacuo). De este modo los oxigenos se veran sometldos a
idéntico potenclal tanto en las posiciones (0 1/2 0) como en las (1/2
0 0) lo que permite que éstas ultimas, generalmente vacias, se ocupen
dando lugar a la simetria tetragonal. El hecho de que las muestras sin
contaminar sean también de simetria tetragonal hace pensar que la
ocupacién mixta de las posiciones del barle es suficiente para
provocar la adopclén de una simetria tetragonal por parte del
material.

En nuestro caso parece existir algin tipo de orden a corto
alcance (aniénico y/o catiénico) puesto de manifiesto en la figura 2.8
por la presencia de lineas difusas muy déblles a lo largo del eje a..
Diagramas muy parecidos al de la figura 2.8 se han obtenido en el
material BaaYCu30%T para valores de y«0.2 [24] que corresponde a una
estequiometria de oxigeno de 6.8 préxima al valor 6.7 determinado en
el refinamiento de rayos-x para nuestros cristales. En el casc del
BazYCuaO?__y el origen de este tipo de diagramas estd en la pérdida de
correlacién a lo largo del eje real a provocada por la reducclén
parcial del material [25].
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# Polvo de composicién Ca Ba La CulO .
0.5 1.5 1.0 3y

En el parrafo anterior se discutian una serie de aspectos
microestructurales de los monocristales de composicién
Cao. 55(3)Ba1.4(1)La1.omcuz.33(2)A10.52(2)0y' en concreto el origen
de la simetria tetragonal y la exlistencia de orden a corto alcance.
Resulta especialmente importante aclarar la influencia del 16n
contaminante en la microestructura del material. Para ello se ha
estudiado una muestra de composicién andloga a la de los cristales
pero libre de aluminio, esto es Cao.sBal.sLa1.ocu30y'

La figura 2.10.a muestra un dlagrama de difracclén de
electrones tipico del material CavsBaLsLaLoCuaoy tomado con el haz
paralelo al eje de zona [001). El compuesto es métricamente
tetragonal con a(=b)=3.9 A. Sobre otro microcristal con la misma
orientacién se ha realizado el diagrama de haz convergente gque se
muestra en la figura 2.10.b. En él1 los maximos de difracclén se
disponen segin una simetria 4mm evidenclando la simetria tetragonal a
nivel microscépico de materilal.

Por otra parte la figura 2.11.a tomada sobre otro cristal
con el haz orlentado a lo largo de la direccién [110]' muestra la
superestructura de orden tres a lo large de c' caracteristica de la
estructura "123". En la Iimagen de alta resoclucién correspondiente
(figura 2.11.b) se observan unos defectos extensos bastante comunes en
este material. En cambio, no resulta frecuente encontrar
microcristales que presenten algin tipo de ordenamientc adicional como
por ejlemplo el que se muestra en la figura 2.12, tomada con el haz

paralelo a [111].. En esta figura se aprecian miximos de difraccién

adicionales a lo largo de la direccién [110)". Esto puede
interpretarse en base a la existencia de orden adicicnal a lo largo de

ambos ejes equivalentes a y b, o0 a lé adopcién de una celda miltiple

del tipo 2V§pr2¢§§px3ap; precisamente una celda de este tipo ha sido
propuesta para interpretar los diagramas de difraccién de electrones
de muestras de Ybacuo con un contenide en oxigenc de 6.9 [25],
idéntico al de nuestro material. Hay que tener presente que el
contenido en oxigeno puede variar de un microcristal a otro dentro de
la misma muestra, por lo tanto el contenido promedio determinado por

ATG es meramente orientativo.
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Figura 2.10: (a) diagrama de difraccién de electrones upléo del material :
Cag, sBaj sLaCu3Oy tomado con el haz paralelo a la direccién [001]*; (b) dnagrama
CBED tomado sobre otro microcristal en la misma orientacién.

Figura 2.12: Diagrama de dlfraclon
de electrones de otro mlcrocnstal de
la misma muestra tomado con el haz
paralelo a la direccién [111]*, Las
flechas sefialan los méximos de
superestructura.

Figura 2.11: (a) Diagrama de difraccién de electrones tomado con el haz parq;lelo ala
direccién [1-10]*; (b) imagen de alta resolucién correspondiente a esta orientacién.
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La presencia de orden adicional en el compuesto libre de
contaminaclén permite descartar que los iocnes aluminio desempefien un
papel decisivo en el ordenamiento a corto alcance. A este respecto
cabe destacar que aungue otros autores [8,9,11]1 han encontrado
diferentes tipos de orden, no se han propuestos modelos que expliquen

convenientemente esta caracteristica estructural.

# Monocristales de (CaBala) (Cu M } 0 M=Pt.,
3 1-x x 3 y

Como caracteristica principal cabe destacar la compleja
microestructura de estos cristales. Asi, los estudios por difraccién
de electrones y microscopia electrénica ponen de manifliesto que ademas
de la estructura promedio (apx ax 3ap siendo a, el parametro de la
perovskita) pueden existir diferentes grados de orden dentro del mlsmo

cristal.

La figura 2.13.a corresponde a un diagrama de difraccién de
electrones tomado con el haz paralelo al eje de zona [001]‘; el
material parece de simetria tetragonal y muestra lineas difusas a lo
largo de los dos ejes princlpales a' y b‘. Diagramas anidlogos al de la

5
propuesto comc modelo estructural una celda ortorrémbica 2apxapx3ap

figura 2.13.a se han encontrado para BazYCu306 [25] y se ha

con orden a corto alance de vacantes oxigeno a lo largo de a cada dos
celdas unidad. La presencia de maclas hace que se observen los efectos
de difraccién tanto en la direccién a como en b. Sin embargo, esta
explicacién no excluye otras posibles; asi, en la 1Imagen
correspondiente al diagrama de la figura 2.13.a (figura 2.13.b),
aunque no se observan irregularidades geométiricas si pueden observarse
cambios en el contraste entre pequefias zonas adyacentes. Estas
fluctuaciones en el contraste no puede deberse a varlaclénes en la
funcién de transferenclia del microscéplo asociadas a variaciones en el
espesor del cristal, ya que el tamafic de estos "dominios" es muy
pequefic y el contraste sigue una distribucién erratica. La aparicién
de zonas mads claras y mis oscuras probablemente esté relacionada con
una distribucién inhomogenea de calcio, baric y lantano en las

posiciones A de la perovskita (sitios 1d y 2h de la estructura).

118



La figura 2.14.a muestra un diagrama de difraccién de
electrones correspondiente a otro microcristal, con la misma
orientacién que en el caso de la figura 2.13, sin embargo aqui
aparecen maximos suplementarios muy débiles pero bien definidos, a lo
largo de una de las dlrecclones principales (a'). Aparentemente
tenemos una superestructura de orden tres a lo largo de a'; sin
embargo, la imagen correspondiente a esta orientacién (figura 2.14.b)
pone de manifiesto claramente que el cristal esta macladol(con los
planos (110) como pared de macla), apareclendc superpuestos en la
figura 2.14.a los planos reciprocos a‘b‘ y b.c' tal como se

esquematiza en la figura 2.15.

Aunque en el caso anterior la presencia de un eje a triple
era debida a una macla, en el diagrama de difraccién de la figura
2.16, correspondiente a un tercer microcristal y tomada a lo largo de
[010].. no puede deberse a ello, ya que se observan maximos en
(af+c‘)/3. En la figura 2.17 se muestra un esquema llustrativo de esta
expllicacién. Una explicaclén que no un eje a' triple puede ser la
presencia de una macla (como la mostrada en la figura 2.14) combinada
con la existencia de doble difraccién. Este fendémeno daria lugar a un
diagrama como el de la figura 2.16 a partir de uno como el de la
figura 2.14.a. Otros autores {24] han encontrado superestructuras del
tipo 3apxapx3ap en muestras de BazYCuao&T, sin embargo en estos casos
los maximos del tipe 3a son muy difusos y débiles lndicande que las
correlaciones se dan a muy corto alcance a lo largo del eje a.

A pesar de que durante la recogida automatica de los datos
de difraccién de rayos-x sobre monocristal no se detecté la presencia
de maximos de superestructura andlogos a los observados por difraccién
de electrones, si se observan tales picos en dlagramas de preceslién de
larga exposicién. As{ en 1la fligura 2.18.a se muestra el diagrama de
preceslién tomado haclendo precesar la direccién [001] del cristal en
torno a la del haz incidente durante una semana. La figura 2.18.b
corresponde al mismo cristal rotado 90° sobre el eje b, de modo que se
obtiene wun diagrama del plano reciproco b.c' (perpendicular a la
direccién [100]); el tiempo de exposicién aqui también es de una
semana. En la flgura 2.18 queda patente la existencia de dos ejes
triplicados (con respecto a la estructura basica de la perovskita)

mutuamente perpendiculares. El hecho de que se observen por difraccién
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Figura 2.13: (a) Diagrama de difraccién de electrones de microcristales
obtenidos por molienda de monocristales crecidos en crisol de alimina. El
diagrama ha sido tomado con el haz paralelo a la direccién [001]*. (b) Imagen
correspodiente a esta orientacién.

Figura 2.14: (a) Diagrama de difraccién de electrones de otro microcristal de la
misma muestra en Ia misma orientacién, los miximos de superestructura a lo
largo del eje a* se deben a la presencia de una macia como se puede observar en
la imagen correspondiente (b).

Figura 2.15: Representacién esquemidtica que ilustra el origen de los miximos
de superestructura observados en la figura 2.14.a como superposicién de dos
diagramas correspondientes a cada uno de los dominios encontrados.
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Figura 2.16: Diagrama de difraccién de electrones de otro microcristal dela
misma muestra tomado con el haz paralelo a Ia direcién {010]*. Se observan
miximos de superestructura tanto a lo largo de ¢* como de a*.

Figura 2.17: Los maximos de difraccién del tipo (a*+c*)/3 no pueden originarse
por la presencia de una macla, El diagrama de la figura 2.16 no es la suma de

dos diagramas de difraccién cada uno de ellos correspodiente a uno de los
dominios.
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Figura 2.18: (a) Diagrama de precesion de rayos-x tomado haciendo precesar la
direccion [001] en torno a la direccién del haz formando un dngulo p=25°. Se
observa la presencia de una superestructura de orden tres a lo largo de a*; (b)
diagrama de precesién tomado sobre el mismo cristal rotado 90° sobre el eje b*,
la presencia de un segundo eje triplicado resulta evidente.




de rayos-x los maximos de superestructura adicionales a lo largo de a'
tiene una especial importancia, ya que supone por una parte que el
orden a lo largo de a' es de largo alcance y por otra permite
descartar que se deban a doble difraccién. En efecto, la difracclén
doble da lugar a maximos extremadamente déblles de forma que la
absorclén parclal de la radiacién por el cristal en estudio impediria
su deteccién. La absorcién en nuestros cristales ha de ser
especlalmente importante debido a la presencia en su estructura de
Atomos muy pesados como el bario y lantano. Mas adn, las intensidades
de los miximos de superestructura a lo largo de a' son comparables a
las de los presentes a lo largo de c', lo que hace pensar gque existe
algin tipo de ordenamiento catidénico a lo largo de a' y no solo de los
oxigenos. El estudio en profundidad de estos aspectos esta aun en

curso.

En relaciédn con todo esto es destacable que se ha encontrado
una celda andloga (Sapxapx:iapl en monocristales del compuesto
BazPrCuao_r_y oxidados a alta presién de oxlgeno (ver capitulo 3). En
este caso, sin embargo, el orden adicional puede deberse al
ordenamiento de oxigeno y/0 a transformaciones estructurales

provocadas por el tratamiento.

. .
Polvo de composicién Cao_&_’laatl.c‘l.al.5(:1.13()y

Como se acaba de describir en el apartado anterior, los
cristales de composicién Cao.sota)BaLou)La:.5(1)Cuz.a(1)Pto.2moy
presentan simetria tetragonal a la vez que una compleja
microestructrura con diferentes tipes y grados de orden a corto y
largo alcance. No quedaba claro, sih embargo, sl esta diversidad
microestructural guarda alguna relacién con la necesidad de acomodar
los lones platlno en la estructura. Con el fin de aclarar este punto
hemos realizado un estudio por difraccién de electrones y microscopia
electrénica del material libre de contaminante cuya composicién es
Cao.sBa1.oLa1.5cuaoy analoga a la de los cristales ya estudiados.

En la figura 2.19.a se muestra un diagrama de difraccién de
electrones de haz convergente tomado con el haz orlentado en la

direccién [001].. La simetria 4mm del digrama resulta evidente. Un
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Figura 2.19: (a) Diagrama de difraccién

de electrones de haz convergente de la
tomado
6n [001]*,

Ia simetria del diagrama es 4mm incluso

en los mas minimos detalles como puede

observarse en (b).

reccl

muestra Cag sBalaj §Cu3Oy

con ¢l haz paraleloalad




diagrama tomade con mids aumentos se muestra en la figura 2.19.b; el
digrama presenta una simetria 4mm hasta en los mids minimos detalles,
Asi pues, la simetria tetragonal (G.E. P4/mmm) es una caracteristica

inherente al compuesto Cao.sBai.oLax.scuso ¥

La figura 2.20.a corresponde a un digrama de difraccién de
electrones tiplce correspondiente al plano a.c‘. Se observa la
superestructura de orden tres a lo largo de ¢’ caracteristica de la
estructura del Ybacuo. Por otra parte no aparece ningun fenémeno
adicional como satélites, lineas difusas, etc., as{ pues, el material
estd blen ordenado. La 1lmagen de alta resolucién correspondiente a
esta orientacién confirma este punto; se observa un ordénamiento
perfectamente regular sin ningin tipo de defectos (maclas, faltas de
apllamiento, etc.).

Los resultados aqui recogidos y los del apartado anterilor
sugieren que, si blen la adopcidén de una simetria tetragonal no esta
relacionada con el contenido de platino en el material, la formacién
de maclas y el establecimiento de orden a corto alcance si{ dependen de

la presencia del ién contaminante.
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3.2.5.-Propiedades figico-quimicas,.

La existencia de transicién a un estado superconductor ha
sldo estudiada por medlo de medidas de susceptibilidad magnética en
funcién de la temperatura, tanto para los monocristales como para las
muestras en polvo. En ambos casos la técnica resulta suficlente a
efectos de deteccién del 1llamado efecto Melssner asoclado a la
presencla de superconductlividad.

La figura 2.21.a muestra la variaclién de la susceptibllidad
magnética molar con 1la temperatura tanto para los cristales
contaminados con aluminio (A) como con platine (B). Una representacién
andloga para las muestras en polvo aparece en la figura 2.21.b.

En la figura 2.21.a no se observa transicién alguna para los
cristales contaminados con aluminio hasta una temperatura de 5 K. Sin
embargo, para los dopados con platino si se observa transiclén a una
temperatura en torno a S0 K, si bien la transicién es muy ancha, lo
que puede estar relaclionado bien con un contenido de oxigeno desigual
de un cristal a otro y/o dentro del mismo cristal de unas zonas a

otras, o bien con la presencia de platino.

En 1la figura 2.21.b se observa el efecto Meissner
caracteristico de los superconductores para las muestras en polvo.
Tanto el material Ca Ba La Cu0 {con la misma composicién en

0.5 1.5 1.0 3 6.9
Ca, Ba y La que los cristales dopados con aluminlo, pero llbre de este

elemento), como la fase Cao_sBal.oLai.sCu307. (andloga a los

cristales dopados con platino), son superconducto:es con Tc de 80 K y
50 K respectivamente.

S1 comparamos las temperaturas de transicién de las muestras
en polvo con los correspondlentes cristales, resulta evidente el
efecto perjudicial del aluminio. En efecto, la muestra en polve de
composicion andloga a los cristales, pero libre de contaminacion,
tiene una Tc de B8O K, en tanto que los cristales no muestran
transicién alguna hasta una temperatura de SK. Por el contrarlo, el
platino parece no influlr en gran medida en las propledades
superconductoras; asi, tanto los cristales como la muestra en polvo
presentan una temperatura de transicién de 50K. En ambos casos la
transicién es muy ancha, lo que puede deberse bien a una distribucién

inhomogénea del oxigeno y/o de los catlones.
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Figura 2.21: (a) Representacion de la susceptibilidad magnética molar en funcién de la temperatura para
monocristales de las fases (CaBaLa)(CuM)g,Oy (M= Al y Pt); (b) representacion de la susceptibilidad magnética molar
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Cava et al [24] han encontrado una relacién empirlca entre
superconductividad en el material BazYCu307_y y la distancia
Cu(2)-0(1) por una parte, y con la suma de las valenclas de enlace
{concepto relacionado con el estado de oxidacién efectlivo) del Cu(2)
por otra. Segun esto, cuanto mis corta es la distancia Cu(2)-0(1)}
mayor es Tc, ma&s aan, a partir de clerta distancia (=2.463 A,
correspondiente a y=0.65) las propiedades superconductoras
desaparecen. La superconductividad parece, pues, estar directamente
relacionada con el exceso de carga positiva sobre los Cu{2) de los
plancs Cqu. Para muestras de Baz‘l’tiuzlf)_iv_.jr la suma de las valenclas de
enlace del Cu(2) sigue una variacion en funcién del contenido en
oxigeno, y,andloga a la que muestra Tc, con dos escalones, seguldos de
una abrupta calda cuando desaparece la superconductividad {24].

En nuestras nuestiras (Cam.sBaLsLal'OCuaos.9 y
Cao.sBax.oLa1.scu307.1) tanto 1las distanclas Cu(2}-0(1) como las
valencias de enlace del Cu(2) son andlogas entre si y a las muestras
de Ybacuo de Tc mas altas. Sin embargo, las temperaturas criticas de
los materiales que nos ocupan son bastante diferentes entre si y con
respecto a los valores del Ybacuo. Probablemente ésto esté asoclado
con el diferente contenido en lantano, ya que un exceso de este
elemento en las posicliones del bario deteriora (e incluse suprime) las
propledades superconductoras, 1lo que estd de acuerdo con las

observaciones de otros autores [10].
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4.-CONCLUSIONES.

La sintesis del material CaBaLaCu30y vino a aclarar algunos
aspectos oscuros en cuanto a la relacién entre estructura vy
superconductividad. No obstante, otros aspectos estructurales como la
distribucién catiénica, el origen de la tetragonallidad del material,
etc, permanecian sin dilucidar. Son precisamente éstos los puntos de

Interés de este capitulo.

El estudio de las diferentes muestras de composicién
(CaBaLa)acuaoy se ha llevado a cabo por difracclén de rayos-x sobre
monocristal, de neutrones sobre polvo y por difraccién de electrones y

microscopia electrénica.

Los cristales han sido crecldos por el método descrito en el
capitulo 1 de esta Memoria, ajustando los parametros experlimentales.
Al lgual que para otros miembros de la familia del Ybacuo, coexisten
dos morfologias cristalinas: laminillas y cubos.

Los cristales obtenidos tanto en crisoles de alimina como de
platino resultan contaminados por material proveniente del crisol.
Esto supone una dificultad adicional, pero permite estudlar el efecto
de estos contaminantes tanto en la microestructura del material como
en las propiedades superconductoras. La contaminacién de los cristales
tiene lugar con sustitucién de parte del cobre; el alumnioc lo hace
hasta en un 20% en tanto que el platino sélo reemplaza un 6% del
cobre. Los primeros sélo ocupan posiciones del cobre en los planos
Cqu. a diferencla de los segundos que se distribuyen entre todas las
posiclones tanto en los palnos Cqu como en las cadenas Cu-0. Como
consecuencia de todo ellec los cristales contaminados con aluminio ne
son superconductores en tanto que los que contienen platino muestran
una Te= 60 K.

Por otra parte, el contenido en calcio de todas las muestras
estd situado en torne 0.5 en tanto que el de bario y de lantano puede
variar entre 1 y 1.5. Dependiendo de la composicién catiénica el
contenido en oxigeno serid mayor o menor, de acuerdo con el principlo

de electroneutralidad del material.
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La distribucién catiénica resulta bastante compleja siendo
necesario el uso de técnicas de difracclén de neutrones (reallzadas
sobre polvo) para su completo esclarecimiento. Las posiclone del ytrio
del Ybacuo etdn ocupadas por Ca y La (1/3 y 2/3 respectivamente), en
tanto que la ocupacién de los sitios del barioc depende de la
composicién del materlal. Cuando el contenide en barioc es préximo a
1.5 aparecen ocupadas s6lo por bario y lantano. Por el contrarlo,
cuando el contenido en lantano se sitda en torno a 1.5 las posicliones
del bario se copuan tanto por Ba como por La y Ca. Este lUltimo se ve
"desplazado" de las posiciones del ytrio por los lones lantano.

La temperatura critica de estos materiales parece'estar en
relacién con el contenido en lantano de los mismos, slendo de «50 K
para la muestra cuyo contenido estd cerca de 1.5 mientras que es de
«80 K para la de contenldo en torno a 1. Este efecto se da con
independecia de la carga formal sobre el cobre de los planos Cqu que
es muy parecida para todas las muestras, sl blen el cobre de las

cadenas Cu-0 ve rebajada su carga al aumentar el contenlido en lantano.

El estudio microestructural de la muestras tanto mono como

policristalinas ha permitido aclarar los sigulentes puntos:

~Tanto los monocristales como las muesiras policristalinas
presentan simetria tetragonal a nivel microscéplco, lo que permite
descartar que sea la acomodacién de los iones contaminante en las
fronteras de macla el origen de la tetragonalidad del material
(CaBaLa)3Cu30y.

~La microestructura tanto de los cristales como de las
muestras policristalinas es muy compleja, déandose la existencia de
maclas (p.e}. con plano de macla (0 1 0)) y distintas superestructuras
de la celda basica, (2apx2apx3ap; apx3apx3ap). y diferentes fenémenos
de desorden como la distribuclén no homogénea de los catlones entre

los sitlios cristalograficos.
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1.-INTRODUCCION.

Como ya se ha comentado en la introduccién del capitule 1 de
esta Memoria, el ytrio puede ser sustituido en el Ybacuo por otras
tierras raras dando origen a una familia de cupratos superconducteres,
BazTRCu307_y (TR=La...Lu), de alta temperatura critica (Tc=90K) I[1].
Este hecho puede ser considerado como sorprendente ya que la presencia
de cationes magnéticos (logs lantanidos salvo lantanc e ytric lo son)
suprime la superconductividad en los superconductores clasicos
(aleaciones, calcogenuros, nitruros, etc..} aunque se encuentren en
cantidades muy pequefias.

Aunque en un principio existié una clerta controvérsia (e
incluso confusién) en cuanto al papel desempefiado por cada "unidad
estructural" (cadenas Cu-0, planos Cu-Oa. etc...), en el fendémeno de
la superconductividad, hoy dia estd claro que el elemento esenclal
para la existencia de la misma son les planos CuO2 presentes en los
éxidos de cobre superconductores {1]. Asi, el momento magnético
asoclado al 16n lanténldo parece tener poca influencia sobre los
planos cobre-oxigeno situados a una distancia de tan sélo 2 angstroms.
En efecto, los calculos de estructuras de bandas [2] ponen de
manifiesto que las propiedades electrénicas de estos compuestos estan
estrechamente relacionadas con la concentracién de portadores en las
bandas Cu-0 dp¢. asocladas a los planos Cqu. Tenemos pues que las
estructuras de bandas de los cupratos BazTRCUSQ%y son andlogas a la
del Ybacuo, de forma que los electrones 4f del catién lanténido se
encuentran locallzados en las posicicnes de la tierra rara dando lugar
a un comportamiento magnéticc de momentos locallizados [3). De este
modo la interacclédn momento magnético-electrones de conduccién en el
plano Cqu es practicamente nula, y su influencia‘ en la
superconductividad ha de ser muy débil. Sin embargo, algunos autores
[4] han sugerido que estas interacciones pueden contribuir a la

formacién de pares.

Exlsten cuatro casos especlales que se apartan de este
comportamiento general de la familia del Ybacuo. Las excepclones son
Ce vy Tb que no forman las correspondientes fases "BaZCeCuGOT“ Yy
“BaszCuSOT"; en su lugar se obtiene una mezcla de fases entre las que

se encuentra la perovskita BaTRO3 (TR=Ce y Th). No existen estudios
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sobre el comportamiento de Pm, sin duda debido al caracter radloactivo

e inestable de su nicleo.

Por su parte el praseodimio forma la fase BaaPrCu§07, aungue
el material no presenta transicién a un estado superconductor; en el
estade normal, al contrario que el resto de los miembros de la familia
del Ybacuo, no es un metal, siné que muestira un comportamiento de
aislante. Estas caracteri{sticas peculliares del compuesto BaaPrCu307_
son "a prlori” sorprendentes ya que su estructura presenta planos Cqu
y altos contenidos en oxigeno (y=0, sl se prepara convenientemente) al
igual que la del resto de los superconductores de alta temperatura de
la familia del Ybacuo.

Los primeros estudios sobre este material indicaban que, en
realidad, se trataba de una variante tetragonal {(G.E. P4/mmm) de la
estructura ortorrémbica (G.E. Pmmm) del BazYCu3O7 [5}. Incluso se
propuse que esta simetria tetragonal pudiera explicar la falta de
propiedades superconductoras del material, toda vez que se llegd a
asoclar superconductividad a alta temperatura con ortorrombicidad. Sin
embargo, hoy dia existen varios ejemplos de cupratos superconductores
de alta Tc y simetria tetragonal [6,7); ésto es as{ incluso en la
familia del Ybacuo donde existe el compuesto tetragonal CaBaLaCUGOT
[B] que se trata en profundidad en el capitulo 2. Mas auln,
posteriormente se han obtenldo muestras de BazPrCu307 de simetria

ortorrémbica, a pesar de lo cial no son superconductoras [9].

Se han propuesto pues una serie de razones para explicar la
ausencia de propiedades superconducoras tanto en el compuesto que nos
ocupa, BazPrCu307. como en el BaszmPeru307 (0.6sx=1.0). Estas

explicaciones se discuten a continuacién.

(a) E1 praseodimio junto con Ce y Tb son las tierras
raras que pueden ser oxldadas con mayor facllidad a un estado de
oxidacién tetravalente; normalmente en los éxidos de praseodimio (p.e.
Préﬁl) este elemento se encuentra en un estade de oxidacién mixto
(III} y (IV). Como primera explicacién del efecto que produce la
introduccién de prasecdimio en las posiciones del ytrio se propuso que

los iones Pro' pedrian actuar como agentes reductores del cobre:
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Pr*Ba_cu> o s Pr*'Ba_cu®'o (3.1)
2 3 7 2 3 7

Cuando el ytrio es sustituldo por praseodimio los huecos
(portadores de carga) presentes en los planos Cqu son “aniquilados"
por electrones cedidos por los cationes praseodimio que sé vuelven
tetravalentes. La dismlnucién de la concentracién de huecos resulta
cruclal para la superconductividad, De esta forma, la presencia de
praseodimio tetravalente haria desaparecer las prbpiedades
superconductoras del materlal.

Sin embargo, esa explicaclién resulta excesivamente
simplista. De acuerdo con ella en los materiales BazYLqPeru307, (que
son superconductores para x=0.6) el estado de oxidacién formal del
cobre vendria dado por la expresién: VCu= (7-x}/3, que para x=0.6 da
un valor de +2.17. Por su parte en el materlal BazYCu307_y la
superconductividad desaparece para y=0.5 que corresponde a un estado
de oxidaclén formal del cobre de +2.00. Si el efecto de la sustitucién
de ytric por praseodimio se limitase a la reducclén del cobre, los
materiales BazYl__xPeruSO7 deberian dejar de ser superconductores sélo
para x=1.0 (VCu=2.00} [10].

En este sentido existe una controversia con respecto al
estado de oxldaclén de los iones praseodimio. Asi, mlentras que
estudios magnéticos [11], de efecto Hall [12] y estructurales [13,14]
indican que el praseodimlo tiene un estado de oxidacién superior a
(I11), estudios espectroscéplcos, especlalmente por XANES y UPS-XPS
[15,16], apuntan claramente hacia la presencla de Pr trivalente. Por
su parte los estudios de espectroscopia Raman proporcionan resultados
contradictorios {17,18].

(b) Se ha propuesto que la introduccién del Pr(III) en la
posliciones del ytrlo provoca una variacién en la estructura de bandas
del material [19], 1lo que conlleva un cambio importante en sus
propiedades electrénicas. Sin embargo, calculos posteriores [2]
muestran que no existen diferencias significativas entre la estructura
de bandas del Ybacuo y la del resto de compuestos BazTRCu307
(incluyendo al praseodimio) siempre que la tierra rara se encuentre en

estado de oxidacién trivalente.
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{c) Por Gltimo se ha sugerido [20] que la supresién de las
propledades superconductoras por la presencia del praseocdimlic se debe
a la ruptura de los pares de Cooper por lnteraccién de éstos con el
momento magnético del praseodimic. Esta interaccién en el caso del
praseodimio es posible por el fuerte solapamiento de los estados 4f de
la tierra rara con las bandas de conduccién (Cu-O dpcr.). Esta

hipétesis ha sido corroborada por cilculos de estructuras de bandas
[21.

Recientemente Neumelr et al. [21) estudiando en el sistema

(Y Ca )Pr Ba Cu D la varliacién de Tc frente a X e y encuentran
1-x-y ¥ Xx 2 3 T-z -

que la desaparicién de la superconductividad se produce a través de

dos de los mecanismos comentados de modo independiente y simulténeo:

ocupacién de huecos (estado de oxidacién formal del prasecdimio

3.9520.2) y ruptura de pares por interaccién magnética.
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2. -0BJETIVOS.

Segin lo expuesto en el apartado anterior queda claro que el
compuesto BaaPrCu307 constituye un caso de especial interés dentro del
conjunto de materiales de férmula BazTRCu307 {TR=La...Lu). Sin duda,
conocer cémo influye la sustitucién de ytrio por praseodimio sobre
las propledades superconductoras del Ybacuo permitird un mejor

conocimiento del mecanismo responsable de la superconductividad.

En este capitulo abordamos el estudio del ﬁaterial
BazPrCu307 prestando especial atencién a las modificaciones
estructurales provocadas por tratamientos en condiciones
extremadamente oxldantes y fuertemente reductoras. Asi mismo, se
aborda el problema del estado de oxidacién del praseodimlo,

Para todo elle se han planteado los objetivos concretos

sigulentes:

=Sintesis de muestras policristalinas y crecimiento de
cristales del material BazPrCu307.

-Tratamientos oxidantes y/o reductores de cristales y/o0
polvo con el fin de modificar el contenido en oxigeno de las muestras
y eventualmente el estado de oxidacién del praseodimio.

~Determinacién estructural.

-Estudio de las propledades fisico-quimicas de los

materiales obtenidos.
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3.-RESULTADOS Y DISCUSION.
3.1.~Sintesis de materiales.
3.1.1.-Muestras policristalinas.

Las muestras policristalinas se han preparado por el método
ceramico tradiclonal a partir de CuO, BaO2 ¥y Pr2Cu0‘; éste Gltimo
previamente sintetizado a partir de PrEOu y CuD. Como qulera que el
compuesto PrZCuO‘ es un producto Intermedio en 1la sintesis de
BazPrCuao7 {(ver capitulo 1}, este método elimina la formaclén de fases

parasitas como por ejemplo BaPrOa.

Las sintesls realizadas a presién moderada de oxigeno (6
atmésferas) se llevaron a cabo en ampolla de cuarzo cerrada a vacio.
Conoclendo el volumen de la ampolla es posible ajustar la cantidad de
BaO2 necesaria para suministrar la presién deseada a la temperatura de

sintesls.
3.1.2. -Crecimiento de cristales.

Los cristales de esta fase fueron crecidos mediante el
método de flujo descrito en el capitulo 1 de esta Memoria y en las
referencias [22,23]. Se han empleado en todos los casos reactives de
pureza analitica. Con el fin de disponer de una fase liquida en un
amplio margen de temperatura, se realizaron 1los experimentos a
temperaturas hasta un valor maximo de 1273 K, El1 enfriamiento lento
del fundido obtenido da lugar al crecimiento de los crisfales. El
resto de las condiclones experimentales se recogen en la tabla 1.III,

La morfologfa de los cristales obtenldos parece condiclonada
por el tlipo de criscl utlllzade. Al igual que para otros compuestos
del tipo BazTRCu307 al emplear crisoles de alimina se obtienen pequefias
laminillas con brillo metdlico (ver capfitulo 1). Por su parte la
morfologia de los crilstales crecldos en crisoles de platinoe (figura

3.1) es octaédrica.

Como es sabido [24], el platino resulta atacade por flujos

que contienen bario y cobre (sobre todo en condiciones oxidantes).
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Empleando este tipo de flujos en presencia de praseodimio se forman
fases parasitas como la perovskita doble BaaPtPrO6 [25} y el compuesto
BaaPrthCuaolo. Ambos compuestos se han obtenido por primera vez en el
curso del trabajo que se presenta en esta Memoria, y se estudiardn con
detalle en el capitulo 5. En la figura 3.2 se puede

apreclar cristales de morfologia pseudohexagonal correspondientes a la
fase BaaPrthCuzow que se han formado adheridos a las paredes del
crisol, embebldos en una masa de flujo en la cual se encuentran
microcristales de la fase BathPrOS. A pesar del ataque de los
crisoles de platino los cristales de BaaPrCu307 no se encuentran
contaminados por este elemento, lo que se pone de manifiesto mediante
la técnica EDS.

3.1.3.-Tratamientos en atmésfera controlada.

Una vez crecldos, los cristales de la fase BazPrCu307 han
sido sometidos a tratamientos de distinto poder oxldante: (1)
atmésfera fuertemente reductora, con polvo de Zr a 673 K en ampolla a
vacio, durante 72 horas; (2) atmésfera oxidante, presién parcial de
oxigeno de 1 atmésfera, a 973 K durante 72 horas y posterior
enfriamiento lento; (3) presién de oxigeno de 1.2 kbar («1200
atmésferas) a 773 K durante 14 horas, lo que constituye una atmésfera
fuertemente oxldante.

Con el fin de comprobar que los enérgicos tratamlentos no
provocan el deterloro de los monocristales, se han examinado por
microscopia electrénica de barrido. Las figuras 3.3.a y 3.3.b muestran
el aspecto exterlor de monocristales reducldos y oxldados a alta
presién, respectivamente, A pesar de que conservan su integridad, la
superficle de los monocristales aparece un tanto deteriorada. El
deterioro es mayor en el caso de los cristales tratades a alta pesién
de oxigeno.

En algunos casos se han preparado muestras en polvo en
diferentes atmésferas: (1) reductora con polvo de Zr y (2) oxldante a

presién de 6 atmésferas de oxigeno.
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Figura 3.1 (superior izquierda) mostrando una microgafia dptica de monocristales de BayPrCu30y, con forma de octaedro truncado.
Figura 3.2 (superior derecha) muestra una microgafia SEM de un poro producido en el crisol de p‘;tino por ataque del flujo utilizado,
los cristalitos de forma acicular son de CuO y los de forma hexagonal de la fase Ba3PryPtCuyOjqy.

Figura 3.3.a. (inferior izquierda): micrografia SEM de monocristales de BazPrCu3Oy tras haber sido sometidos a tratamiento reductor.
Figura 3.3.b (inferior derecha): micrografia SEM de monocristales de BazPrCu30y después del tratamiento a alta presién de oxigeno.
En ambos casos la superficie de los cristales esta deteriorada. Notar Ia diferencia en morfologia (cubos y laminillas).

ort
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3.2.~Caracterizacién de las muestras.
3.2.1.-Analisis termogravimétrico (ATG).

El contenido en oxigeno de las muestras obtenidas ha sido
determinado por ATG, empleando una atmésfera reductora de composlcidn
10% H2/90% N2 y una velocidad de barrido de 10 grados/minuto. La
figura 3.4 muestra los diagramas de estos analisls termogravimétricos
cuyos resultados aparecen en la tabla 3.I. La diferencia de
comportamiento de los cristales oxidados a alta presién y los

reduclidos es notable. En cualquler casc la reaccién que tiene lugar

es:
Hz Hz
BaZPrCuao7+y > BaaPrCu307_x+ (y+x)H20 = (3.2)
=% 2 BaD + 3Cu+ 1/2 Pr 0_+(7/2 - x)HO '
H 2 3 2
2
Tabla 3.1 Resultados de ATG de las muestras BazPrCuso?_y
Muestra Iniclo Final A(%) Composicioén Composicién
Etapa Etapa Inicial Final
403 K 623 K 0.63 BaaPrCu307_5(1) BazPrCu307.2(”
Pr-APC 673 K 723 K 0.63 Ba_PrCu O Ba _PrCu O
2 3 7.2(1) 2 3 6.9(1)

cristal
753 K 1023 K 7.50 BazPrCu306.9(1) BaO.Cu,P;zoa

403 K 623 K 0.89 Ba_PrCu O Ba PrCu_ O
Pr-EST 2 3 7.2(1) 2 3 6.8(1)
cristal] 623K 998K  7.39  BaPrCu0, . .~ Ba0,CuPr 0

653K 773K 1.14  Ba_PrCu0 Ba_PrCu_0
Pr-RED 2 3 6.9(1) 2 3 6.4(1)
isiall 773K 103K 6.53  BaPrcu0, , .. Ba0,Cu,Pr0_
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# Muestra oxidada a alta presién de oxigeno. (Pr-APO).

La pérdida total de peso es aproximadamente del B.764 lo que
permite estimar la composiclén 1inicial como BazPrCu307.5“). En la
figura 3.4.a se pueden distinguir tres etapas. Se produce una primera
pérdida de peso que comienza en torno a 403 K y termina a 623 K con
una disminucién del 0.63% del peso inicial. La composicién al final de
esta etapa es BaaPrC“aan(iﬁ es destacable que precisamente ésta es
la composicién que se obtliene para los cristales que hemos denominado
com Pr-EST. La segunda etapa solapa parcialmente con la primera y con
la tercera. En cualqulier caso parece clara la exlstencia de una fase
estable de composicién BazPrCuaok_guj como se muestra en la tabla
3.I. Una fase de esta composocién tamblén se ha detectado en la
reduccién del material que hemos denominado estequiométrico como
veremos en el parrafo siguiente. La Gltima etapa corresponde a la
reduccién completa del material que se alcanza a unos 1023 K; para
temperaturas superiores se aprecia una pérdida de peso que corresponde

a la volatilizacidén del cobre metdlico que se ha formado.
# Muestra estequiométrica. (Pr-EST).

La reduccidén tlene lugar en dos etapas, la primera empieza a
unos 403 K y termina a =623 K, con una pérdida del 0.89% de peso. Sin
embargoe el final de esta etapa no es nitido y solapa con el iniclo de
un segundo proceso. Asi pues la composicidn tras esta etdpa sélo es
aproximada, resultando ser BazPrCuac&S(“. La segunda etapa se inicila
a unos 653 K y finaliza a «998 K, la pérdida total de peso es del
8.28% lo que permite estimar como composicién inicial BazPrCuszz(l).
Asi, en las mismas condiclones de sintesis en las que se obtienen los
compuestos BazTRCu307_y (y=0) 1la fase Pr-123 acepta oxigeno extra
hasta un contenlido de 7.2.

Es importante sefialar que a temperaturas superiores a «1073
K se inicla una nueva pérdida de pese sin duda asociada a la
volatilizacién del cobre metédlice formado, que se deposita en las

paredes del reactor.
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# Muestra reducida. (Pr-RED)

En este caso la pérdida de peso no comienza hasta los 6533 K
aproximadamente. El final de la reduccién se situa en torno a los 1003
K con una pérdida total del 7.7%, lo que corresponde a una composiclién
inicial de BazPrCuaos'gu). La reduccién de 1la fase BaaPrCuaoy‘y
resulta bastante diffcil ya que el tratamiento a vacic con zlrconlo
que resulta sufliclente para reducir severamente el Ybacuo [26] en este
caso sdélo provoca una ligera pérdida de oxigeno. El contenido en
oxigeno de la muestra reducida es coherente con los resultados del
andlisis térmico de la muestra oxidada y "estequiométrica", en 1las
cuales se observa la presencia de wuna fase estable hasta
aproximadamente unos 623 K cuyc contenido en oxigeno es =6.8., Como
quiera que la reduccién de nuestras muestras se ha realizade en una
atmésfera menos reductora que la mezcla Hz/Nz y a una temperatura
andloga, no es extrafio que tengamos un contenido en oxigeno
ligeramente superior («6.9). Cabe por ultimo, comentar que, en torno a
los 773 K se observa en el analisis térmico una inflexién que podria
estar relaclonada con la formacién de wuna fase estable cuya
composiclién seria BazPrCusos.‘u). Sin embargo, en los casos
anteriores no se observa la formaclén de esta fase,

De nuevo se observa para temperaturas superiores a 1073 K la

volatilizacién del cobre.
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Figura 3.4: (a) parte superior, diagrama de ATG de monocristales oxidados a alta

presion de oxigeno (muestra Pr-APO); (b) parte inferior, digrama de ATG de
monocristales "estequiométricos” (muestra Pr-EST).

WEIGHT

WTi  9.1770 mg RATE: 10.00 dag/min
100.C8 —
00. 01X
81. 542

1

1
90.00 ¢
80.00 o

15,00 16000 270,00 350, 00 430.00 51600 S90.00 67000 750.00 B3O 91000

TEMPERATURE (O TG

144



Z WEIGHT

WTs 3, 1565 mg RATE: 10. 00 deg/min
100. 0C
Q0. 04x
g2, 11z
:
90. 00
C
BG. DD - + — + ¥ + .
110.00 180.00 270. 00 350, 00 430. 00 510.00 560,00 §70. 00 750, 00 830.00 916, 00
TEMPERATURE (OO TG

Figura 3.4: (c) diagrama de ATG de monocristales reducidos (muestra Pr-RED).
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3.2.2.«Difraccién de rayos-x.

Las condiciones experimentales empleadas en la determinaclén
estructural de las diferentes muestras monocristalinas obtenldas

aparecen en la tabla 3.1II.

Tabla 3.II: Condiclones experimentales en la determlnacién
estructural de las muestras BazPrCu307+y (Pr-RED, Pr-EST, Pr-APO)

PR-RED PR-EST PR-APO
a(A) 3.8984(3) 3.8918(2) 11.684(1)
b(A) 3.8984(3) 3.8918(2) 3.895(2)
c(A) 11.613(1) 11.6484(8) 11.684(1)
via®) 176.49(3) 176.43(1) 531.7(1)
G.E P4/mmm P4/mmm a7
Z(férmulas/celda) 1 1 3
Aparato NONIUS-ENRAF CAD-4
Longitud de onda Mo Ka monocromatizada con grafite, 0.7107 A
28 (max. ), 67° - 60° - 67" -1
sen(8)/A {(max.) 0. 704A 0.639A 0. 704A
N°® reflexiones 200 203 e
unicas
Forma y tamafio Regular Regular Regular
del cristal (mm) 0.07x0.09x0.10 0.08x0.11x0.12 0.09x0.10x0.08
Correccién absorcién Empirica Empirica Empirica
N°® pardmetros
refinados 12 24 T
RB 8.59% 4.24% —_—

# Monocristales de BazPrCuaoy "estequiométricos" (Pr-EST).

Se ha realizado una caracterizacién preliminar de los
cristales mediante la técnica de precésién. La figura 3.5.a muestra el
diagrama de precesién de larga exposicién de un cristal tomado de la
muestra Pr-EST, obtenldo haciendo precesar la direccién {[010] del
cristal en torno a 1la direccién del haz (radiacién Mo Ka) formando un
angulo u=25*. En la figura 3.5.b se muestra el diagrama de precesién
del mismo cristal girado 90° sobre el eje c, obtenido empleando las
mismas condicliones experimentales. A partir de los tamafios de los ejes
a' Yy h. se determina una simetria tetragonal, resultando evidente la

superestructura de orden tres a lo largo del eje c.. Asi mismo, el
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cristal parece no estar maclado.

Como modelo estructural de partida se ha empleado el de
Beech et al. {27] para la fase tetragonal BazYCuaoé. Aungue no se ha
realizado correccién por absorcién, debido a la forma regular del
cristal, ésto sélo implica que los valores absolutos de los factores
de temperatura no son completamente correctos.

Los parimetros estructurales obtenidos en el mejor ajuste
posible aparecen en la tabla 3.1I1. La composiclén final resulta ser
BaaYCu306.9(4). En la tabla 3.1V se recogen las distancias
metal-oxigeno mas significativas as{ como las sumas de las valenclas

de enlace (SVE) determinadas por el método de Brown [28].

Tabla 3.III: Paréametros estructurales para la muestra Pr-EST.

2
Atomo sitlo x y z ocupaclén U11 U22 U33 Blgﬁ )
Cu(1) la 0.0 0.0 0.0 1.00 408 408 38 1.07
Cu(2) 2g 0.0 0.0 0. 3501(2) 1.00 18 18 g8 0.06
Pr 1d 172 1r/2 172 1.00 42 42 88 .12
Ba 2h 1/2 1/2 0.1849(1) 1.00 105 105 232 0.32
0(1}) 2g 0.0 0.0 0.156(2) 1.00 1258 1258 102 3.2%9
0(2) 41 0.0 172 0.3676(8) 1.00 64 49 155 0.17
0(3) 2f 0.0 172 0.0 0.492(1) 2514 2184 76 6.1
. = Y = Y ! 3
Composicién: BazPrCu306_9(4) RB 4. 24%, Ru 3.94% Uzsxlg .
a=3.8918(2)A, c=11.6484(8)A, G.E. P4/mmm, Biso= -2n° (h Ulia +...)
Tabla 3.1IV: Dlstancias metal-oxigeno y
sumas de valencias de enlace para BaEPrCuaov.
Ba— 0(1) x 4 2.7729(2) Pr— 0(2) x 8 2.4830(6)
— 0(2) x4 2.8837(7) I.d.C. 8
—,0(3) x4 x1/2 2.8531(2) ZV: 3.15(1)
I.4,C 10
v 2.23(1)
Cu(1)-0(1) x 2 1.814(4) Cu(2)-0(1) x 1 2.26434(2)
—-0(3) x4 x1/2 1.9459(1) -0(2) x 4 1.9565(1)
I.d.C. 4 I.d.C. 5
zv 2.36(2) v 2.14(1)

* Indice de coeordinacién.

** Suma de valenclas de enlace.
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Figura 3.5: (a) Diagrama de precesién de Iarga exposicién de un monocristal
de Iz fase BayPrCu307 tomado de la muestra Pr-EST. Este diagrama
se ha obtenido precesando la direccién [010] del cristal en torno a la
direccién del haz (Mo K,) con un angule de precesion p=25°.

(b) digrama de precesion del mismo cristal tomado con las mismas
condiciones experimentales pero haciendo precesar la direccién [100].
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Se han reallzado otros ajustes para diferentes
estequiometrias de oxigeno, obtenliéndose en todos los casos peores
resultados. As{ pus, el mejor ajuste se obtiene para una composicién

muy préxima a BaaPrCu307.

A pesar del alto contenido en oxigenoc (andloge al de la fase
ortorrémbica del Ybacuo) nuestros cristales presentan una simetria
tetragonal. Aunque la estructura es esencialmente la misma que la del
resto de compuestos de 1la familia BazTRCuSO_, existen clertas
diferencias importantes, de 1las cuales la mis relevante es la
diferente ocupacién de las posicicnes 0(3), que en este caso es del
50% en las cuatro posiciones del plano basal (figura 3.6), mlientras
que es del 100% en las dos posiciones ocupadas en el compuesto
BazYCu307 ortorrémbico. Esta distinta distribucién del oxigeno basal
hace que el material BazPrCuSOT muestre simetria tetragonal en lugar

de ortorrémbica.

La ocupacién al azar de las posicicnes 0(3) tiene por
consecuencia que tanto el eje a como el b sean de un tamafic semejante
al del eje b del Ybacuo (a lo largo del cual se forman las cadenas
Cu-0). As{ mismo, al "faltar" oxigenos O(3) del planoc basal (z=0) los
Cu(1), Ba y 0(1) se relajan para adaptar su posicién en cada zona del
cristal, lo que se manifiesta en la estructura promedio en unos
parametros térmicos de vibracién muy grandes. Por el contrario, el
bloque estructural en torno al praseodimioc (Pr, Cu(2) y 0(2}) es mucho

mids rigido, con factores térmicos menores.

La simetria tetragonal de nuestros cristales ha sido
confirmada por estudios de espectroscopia Raman a través de la
simetria de los modos normales del espectro ultra violeta-infrarrojo
lejano (UV-FIR) [18). Sin embargo existe clerta controversia en la
literatura con respecto a 1la simetria del materiai. Los primeros
estudios estructurales [5] apuntan hacia una simetria tetragonal.
Posteriormente se han publicado trabajos en los cuales se obtienen
celdas muy diferentes wunas de otras; en concreto el grado de
ortorrombicidad (definido por «=200(b-a)/(b+a)) wvaria entre 0.52 vy
1.68 [9,29]. En las fases BazTRCuaO_’_y este parametro disminuye al

aumentar el radlo del ion tlerra rara. En la figura 3.7 se representan
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Figura 3.6: Representacién esquemdtica de la estructura del compuesto
BayPrCu307; los oxigenos O(3) del plano basal presentan una ocupacién de

50%.
Figura 3.7: Representacién del grado de ortorrombicidad en las fases

BasTRCu307 en funcién def radio del ién lantinido. Se representan
algunos de los diferentes valores publicados: (a) ref. 33, (b) ref.29, (c) ref.9.

Ortorrombicidad en Ba_,TRCu,O,

200(b-a)/(b+a)
Tm

0.5 x >
Pr(+4) Pr(+3)
o 1 1 1
0.95 1 VIS 1.1 1.18

1.05
r (TR+3) (A)




los valores de a obtenidos a partir de los datos de la referencia [30]
correspondientes a muestras con contenidos de oxigeno muy préximos al
estequiométrico (y=0). En la misma figura se representan los valores
de « publicados para diferentes muestras del compuesto BazPrCu307.
Como puede observarse, este material se aparta conslderablemente del
comportamiento general del resto de la famillia BaaTRCu307_y.
Estudios m&s recientes [9] han encontrado para el compuesto
BazPrCuaqu una varlacién de la simetria aniloga a la encontrada en
el material BazYCuSOT_y. con una transiclén ortorrémbicostetragonal
para un valor de y«0.4. Asi pues, la simetria tetragonal de nuestros
cristales podria deberse a un bajo contenide en oxigeno (yz0.4). No
obstante esta hipéteslis resulta poco probable; sl blen es cierto que
las técnicas de difraccién de rayos-x no son idéneas para la
determinacién de 4atomos ligeros como el oxigeno, en el caso de
monocristales de buena calidad y alta simetria resultan
suficientemente precisas para aceptar la composiclén obtenida
(BazPrCu307) como correcta. Mas adn, los experimentos de ATG
realizados sugieren un contenldo en oxigeno claramente superior al
estequlométrico, 1la composlicién obtenida por esta técnica es
BaZPrCuao_?. .
Con el fin de aclarar la relacién entre tetragonalidad y
deficlencia en oxigeno hemos preparado muestras policristalinas a una
presién de oxigeno de 1 y 6 bares (=1 y 6 atmésferas de) que son
claramente oxldantes. Los materiales as{ preparados resultan ser de
simetria tetragonal. En la tabla 3.V se recogen los parametros de red
de estas muestras determinados por el ajuste completo del diagrama de

difraccién de rayos-x.

Tabla 3.V: Parametros de red para muestras en polvo de BaaPrCu307 y

Muestra a(A) b(A) c(A) v(A?)  R(%) Simetria

Ox. 6 atm 02 3.898(4) 3.898(4) 11.66(2) 177.2(3) 0.17 P4/mmm
Ox. 1 atm 02 3.892(3) 3.892(3) 11.66(2) 176.6(3) 0.23 P4/mmm
Reducida 2r 3.905(6) 3.905(6) 11.62(5) 177.2(6) 0.50 P4/mmm

A partir de un céllculo termodinamico sencillo podemos
estimar la estabilldad relativa de las fases tetragonal y ortorrémbica

del material BazPrCu307 estequlométrico. Tamblén se ha llevado a cabo
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un célculo Iidéntico para el compuesto BazYCu307, arquetipo de 1la
familla Ba_TRCu O_.
2 37

En el estado de equlilibrio de una hipotética transformacién

TetragonaleOrtorrémbico ha de cumplirse (a temperatura y presién

constante):
8G= AH - TAS= 0 (3.3}
donde: AH= AE = gOrte_ gletra (3.4)
Reticular Ret Ret
y estimamos AS como: 85= K (1n 0% 1n ™) (3.5)

slendo 2 el nimero de mlicroestados del sistema. La fase ortorrdmbica
idealmente corresponde a un estado perfectamente ordenado con lo que
=1 (despreciando contribuclones electrénicas, defectos, Iimpurezas,
etc. ). Podemos estimar la variacién de entropia conociende el nlmero
de posibles disposiciones de los 0(3) en el plano basal de la
estructura. Para una celda (en realidad "pseudocelda") tenemos C;
posibilidades. Sin embargo este numero se ve limitado en el cristal
por las celdas inmediatamente adyacentes, que comparten caras. Asi,
para un mol tendremos Cg'\/‘l (NA= nimero de Avogadro). Con estos
valores se estima un valer de AS de aproximadamente 1285 Jnol” k72,

En el calculo de la energia reticular para la hipotética
fase ortorrémblica BazPrCu:P7 se han tomado los parametros
estructurales que corresponderfan a dicha fase en el supuesto de que
la tierra rara se encuentre en estado de oxidacién trivalente. La
estimacién de estos parametros se ha hecho a partir del conjunto de
datos para el resto de la familia BazTRCu307 representadds en las
figuras 3.8 y 3.9. Por su parte, los parametros de la fase hipotética
BazYCuao,’ tetragonal se han estimado hacliendo usc de consideraclones
cristalogquimicas a partir de los datos disponibles para fases
tetragonales tipo Ybacuo, como por ejemple el proplo BazPrCuso_’ y
CaBaLaCuao_’ (ver capitulo 2).

El cdlcule de energias reticulares (coulombianas)
- Ort.o_ETet.ra d

Retlcular- Ret Ret ¢

2.7eV/molécula (256691 Jmol™') para el material de praseodimio.

permite obtener una diferencia AE
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Con estos datos tenemos:
T= AH/A8S= 200 K (3.6.)

de modo gque por encima de esta temperatura es esfable la fase

tetragonal (descrdenada) y por debajo la ortorrémbica.

Se ha realizado un calculo anidlogo para el material
BaZYCu301. En este caso la contribuclén entrdpica es idéntica a la que
se obtlene para el compuesto de praseodimio, sin embarge la diferencla
en energia reticular entre la fase ortorrémbica y tetragonal es
notablemente superior: AE%et’mﬂar- ::to— :::ra = 5,54 eV/molécula
(526692 Jmol™') que permite estimar una temperatura de “"transicién" de
aproximadamente 400K.

Hay que resaltar que estos calculos no son mas gque
semicuantitativos, por lo cual no hay que tomar las temperaturas
obtenidas como exactas, sin embargo si Indican que la forma tetragonal
del compuesto BazPrCu307 es termodinamicamente mucho mis estable que
la forma tetragonal del material BazYcu307. De este modo no resulta
extrafic obtener la fase tetragonal del compuesto de praseodimlo en
tanto que se obtiene la forma ortorrémbica para el material de ytrio.
Sin embargo, en estos calculos no se han tenido en cuenta aspectos tan
Importantes en este material como los sclapamientos de bandas
electrénlcas, contribuciones electrénicas a la entropia, no

estequiometria, etc.

Los materiales BazTRCuSO? a pesar de su complejidad cumplen
con bastante aproximacién las leyes sencillas aplicables a compuestos
i6nicos simples. Asi, en la figura 3.8 se representa el volumen de la
celda unidad para diferentes miembros de la familia del Ybacuco (datos
tomados de la referencia [30]) frente al cubo del radio del i6n tierra
rara (radlos de Shannon & Prewit [31])). Se han indicado los valores
correspondientes a los iones Pr(IIl) y Pr(IV) as{ como el volumen de
celda obtenido experimentalmente para nuestros cristales. A partir de
estos datos es posible estimar un radio para el praseodimio de 1.082
A, intermedio entre el correspondiente al Pr(III) (1.126 A) y al
Pr(IVv) (0.96 A}, (ambos para coordinacién ocho) lo que parece sugerir
un estado de oxldacién mixto con un 70% de Pr(IIl) y un 30% de Pr(IV}.
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Sin embargo esta estimacién no tiene en cuenta que el volumen de la
celda viene determinado por los valores de los tres pariametros de red
que pueden verse afectados en su tamafio por diferentes caracteristicas
estructurales. .En efecto, sl se representa la varlaclén de los
parametros a, b y ¢ para las diferentes fases BazTRCu307 {30] (figura
3.9) se observa una varlacién lineal de los parimetros de red con el
radio iénico de la tierra rara, mas acusada para el ejJe ¢ que para a ©
b. En la figura 3.9 también se han representado los valores que
corresponderian al Pr(III) y los datos experimentales. Se observa un
ligero aumento del eje a asi como una disminucién del eje b con
respecto a la celda que le corresponderia al praseodimio trivalente.
Ambos efectos estan relacionados con la distribuclién al azar de los
oxigenos 0(3). En cualquier casc la caracteristica mas destacable es
el valor extremadamente pequefic del eje c. Como quiera que no parece
existir relacién directa entre la ocupaclén del plano basal y el
tamafio del ejJe ¢, podria estar mas directamente influldo por
modificaciones estructurales en torno al Atomo central (praseodimio en

este caso).

En los sélidos 1énicos la wutlllizacién del concepto de
potencial iénico {definido como carga/radio) permite la interpretacién
de algunas caracteristicas estructurales de un modo mads senclillo y
directo que haclendo uso exclusivamente del radio iénico. En 1la
estructura del BazYCuao7 los ocho oxigenos que rodean al catién tierra
rara se ven fuertemente atraidos por él1. Asi mismo, los &tomos Cu(2),
que forman con estos oxigenos planos de composicién Cqu. se ven
igualmente desplazados hacia el centro de la celda [32]. Los
desplazamientos son tanto mayores cuanto mayor es el valor del
potencial 16nico de la tierra rara, siendo, en consecuencla, la
separacién entre planos Cqu menor. En la figura 3.10 se representa la

separacién entre planos cobre-oxigeno ( } en las fases

decuz-cuz
BaZTRCu307 frente al inverso del radlo lénico del catlién trivalente.
En la misma figura se representa la distancla promedio tlerra
rara-oxigeno. En ambos casos se observa una varlacién lineal. En el
caso del praseodimio la separacién entre planos Cqu asi como la
distancia Pr-0, son significativamente mAs cortas que las que
corresponderian al ién trivalente. Sin embargo la discrepancia es mucho

mayor en el supuesto de que el praseodimio fuera tetravalente. Ast
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Pardmetros de red en Ba2TRCu307

Volumen (A’)

182
181
180
179
178
177
176
178
174
173
172
171

INT 1" T T 7T T 17T 17

Pr

-4
3

170 i i I
0.98 1.04 1.12 1.2 1.28 1.38 1.44 1.82
Vil TR+3) (A)

i i I

Parametros de red en Ba,TRCu,O,

¢ (A)

a,b (A)

3.94

3.9

3.82

Pr-RED ™

3.78
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V(TR +3) (A)
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Figura 3.8: Volumen
de la celda unidad en
funcién del cubo del
radio del ién
trivalente de la tierra
rara para los
compuestos tipo
Ybacuo.

Figura 3.9: Variacién
de los parametros de
red a,b y ¢ de los
compuestos tipo
Ybacuo en funcion
del radio del ién
lantdnido trivalente.

Distancia significativas en Ba JRCu O,
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pues la figura 3.10 parece sugerir que el praseodimio se encuentra en
un estado intermedio entre Pr(III) y Pr(lV), pero en cualquier caso
mucho mas préximo al catién trivalente.

El problema del estado de oxidacién del praseodimio se
estudiard en més detalle al analizar las medidas magnéticas.

& Monocristales de BaQPrCuSOy reducidos (Pr-RED).

La determinacién de la estructura de estos cristales se ha
realizado tomando como modelo de partida la estructura de la fase
"estequiométrica”. Los pardmetros estructurales obtenidos en el mejor
ajuste se recogen en la tabla 3.VI. En la tabla 3.VII se presentan las
distancias metal-oxigeno mas significativas, asi como la suma de
valencias de enlace para los 1lones metdlicos determinadas por el
métodoe de Brown [28].

Tabla 3.VI: Parametros estructurales de BazPrCu307_

Atomo sitio x vy z ocupaclén Blso(Az)
Cu(1) la 0.0 0.0 0.0 1.00 1.4(1j
Cu(2) 28 0.0 0.0 0.3512(4) 1.00 0.52(9)
Pr 1d 1/2 1/2 1/2 1.00 0.15(e)
Ba 2h 1/2 1/2 0.1797(2) 1.00 1.18(6)
0(1) 28 0.0 0.0 0.160(4) 1.00 4.9(7)
0(2) 4i 0.0 1/2 0.371(1) 1.00 0.8(3)
o3 2f 0.0 1/2 0.0 0.45(4) 1.48(2)
Composlicién: Bazprcu305.9(1) , RB=8.59%. R“= 3.72%

a=3.8984(3)A, c=11.613(1)A, G.E. P4/mmm
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Tabla 3.VII: Distanclas metal-oxigeno y valencias de enlace

en Ba PrCu O
2 3 T-y

Ba— 0(1) x 4 2.766(4) Pr— 0(2) x 8 2.464(6)
— 0(2) x4 2.96(1) 1.d.C. 8
—,0(3) x4 x 1/2 2.856(2) zv: 3.2(1)
I.4,C 10
v 2.2(1)
Cu(1) -0(1) x 2 1.86(5) Cu(2) -0(1) x 1 2.22(5)
—0(3) x 4 x 1/2 1.949(1) -0(2) x 4 1.963(2)
I.d.C. 4 1.d.C. 5
EV: 2.2(1) zv: 2.09(6)

* Indice de coordinacién.

** Suma de valenclas de enlace.

Se han llevado a cabo otros ajustes que se detallan a

continuacién.

-permitiendo una simetria ortorrémbica. En este caso
los parametros a y b convergen a unos valores ldénticos dentro del
error experimental: a=3.8988{(3) A b=3.8986(3) A .As{ pues, podemos

asumir que el material es de simetria tetragonal.

-se han refinado los factores anisotrépicos de
temperatura, pero debldo a efectos de absorcién se obtienen algunos

valores con signo negativo.

El mejor ajuste posible corresponde a una composicién

BazPrCuao Este alto contenido en oxigeno esti en perfecto

acuerdo é%;(ags resultades de los andlisis termogravimétricos. A pesar
de que el oxigeno del plano basal 0(3) se distribuye en el compuesto
BazPrCuaoww al azar entre cuatro posiciones, ésto no supone que sea
especlalmente 14bll, siendo dificil reducir el material por debajo de
un contenido de oxigeno significativamente inferior al

estequiométrico.

Al lgual que en la fase "estequiométrica", se observan en la

estructura del material reducido dos bloques claramente diferenciados:
-De una parte la zona central de la celda unidad en
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torno al praseodimio, en la cual los &tomos (Pr, Cu(2) y 0(2)) se
encuentran rigidamente situados en sus posicliones de equilibrio con

unos factores térmicos muy pequefios.

~De otra parte la zona del plano basal (Cu(l}, Ba, 0(1)

y 0(3)) con factores térmicos claramente mayores.

La "rigidez" de la estructura en las inmediaciones del ion
praseodimio parece mas acusada en el material reducido que en el
"estequiométrico”. Una primera indicaclién de este hecho la tenemos en
los respectivos valores del eje ¢ (tabla 3.1I). En la fase reducida el
eje ¢ es ligeramente menor que en la “estequiométrica" (11.613 A
frente a 11.6484 A). Podemos desglosar el tamafio de dicho eje come la
suma de distancias atémicas de acuerdo con la expresién (3.7):

c (3.7)

= deuiz)-cu(2) * 2 Ycutz)-o1) * 2 Yo(1)-cul1)
tomando los valores de las tabla 3.111 y 3.VI tenemos:

c =3.4922+2x2.261 + 2 x 1.8171= 11.6485A
esteq.

Cred. =3, 4560+2x2.2204 + 2 x 1.8581= 11.613A
observamos una importante disminucién de las distanclas Cu(2)-Cu(2) y
Cu(2)-0(1) en la fase reducida con respecto a la "estequiométrica".
Esto supone un claroldesplazamiento del Cu{2) y 0(1) hacla el plano
medio de la celda, con un acortamiento de la distancia Pr-0(2). Esta
disminuclién de la distancla praseodimlo-oxigeno resulta mas clara si
se tiene en cuenta el desplazamiento de los Atomos a lo largo del eje
c con respecto a las posiclones ldeales de una perovskita triple. En
la tabla 3.VIII se recogen los valores de la coordenada z para las
estructuras ideal, ‘“estequiométrica”, reducida y oxidada a alta

presién de oxigeno, as{ como el Iincremento en la coordenada con

respecto a la ldeal. Se indica con una flecha T el desplazamiento

hacla el centro de la celda, y con l hacia el plano basal de la celda.
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Tabla 3.VII1I: Desplazamiento de los atomos con respecto a sus

posiclones ideales en las fases reduclda, estequimétrica y oxidada.

Atomo zideal zAPO ZEST ZRED AAPCD AEST ARED
Cu(l) 0.0 0.0 0.0 0.0 —_— — —_—
Cu(2) 0.3333 0.3431 0.350 0.3512 0.0101T 0.0168T 0.0179T
Pr 172 1/2 i/2 i/2 — S _—

Ba 0.1666 0.1721 0.184 0.1797 0.0054T 0.0183T 0.0131T
0(1) 0.1666 0.142 0.156 0.160 0.0246 0.0106 0. 006 l
0(2) 0.3333 0.3816 0.3676 0,371 0. 0483 0.0343 0.0377T
0(3) 0.0 0.0 0.0 0.0 —_— _— ' _

La primera caracteristica que 1llama la atencidén es 1la
desaparicién en el material reducido del desplazamiento del O(1) hacia
el Cu(l). Este desplazamiento se asocia en los compuestos tipo Ybacuo
a la presencla de Cu(lll) en el plano basal [26]. .

Como segundo aspecto importante encontramos el mayor
desplazamliento del Cu(2) y sobre todo del 0(2) hacla el centro de la
celda. Como resultado de la diferente magnitud del desplazamiento, las
capas Cqu son mas alabeadas en el material reducido que en el
"estequliométrico”; el oxigeno se encuentra 0.20 A por encima del plano
de cobres en el compuesto "estequioméirico", en tanto que esta

distancla es de 0.23 A en el reducido.

Los datos estructurales de la fase reduclda presentados en
las tablas 3.VI y 3.VII parecen no ser interpretables en términos del
medelo iénico, valido para el resto de los compuestos BaZTRCu307. En
efecto, en las figuras 3.8, 3.9 y 3.10 se observa que el volumen de la
celda es practicamente 1igual para la fase "estequiométrica" vy
reducida. Sin embargo, el eje a(=b) es ligeramente superior en la fase
reducida y el eje c es notablemente mds corto. Si el modelo iénico
fuera valido en este caso, la presencia de Pr(III) en el compuesto
reducido llevaria asociado un mayor volumen de celda (ya que el ion
Pr{3+) es mayor que el Pr(4+)). Al disminuir el potenclal iénico del
ion central el eje c habria de aumentar, como consecuencia del aumento
tanto de la distancia Cu(2)-Cu(2) como de la TR-0(2). Ninguno de los
dos fendémenos se observa experimentalmente, sindé lo contrario, como
puede verse en las figuras 3.9 y 3.10.

Cabe pues pensar que, o bien el modelo 1idénico no es
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aplicable al compuesto BazPrCuSOT, o bien 1la -ligera reduccién
experimentada por el material no tiene lugar sobre los lones
praseodimio. Si se consideran los valores de las sumas de las
valencias de enlace (SVE) de la tabla 3.VII, tenemos que el Cu(l)
sufre una significativa dismlnucién en la SVE (en relacién a la fase
"estequiométrica", tabla 3.1V), en tanto que el resto de los cationes
no experimenta varlacién notable. Sin embargo, nc es posible extraer
conclusiones definitivas de estos valores, ya que se obtienen
aplicando un método que asume implicitamente el modelo iénico (ver
seccién 4.4 del apartado “"Técnicas y Métodos Experimentales").

En cualqulier caso, la validez del modelo idénlco para el
compuesto BaaPrCu307 es al menos dudosa. Parece clara la contribucién
de algin otro factor adicional, ademids de las interacciones 1iénicas;
lo que le da a este materiazl su singularidad dentro del conjunto de
compuestos de la familia del Ybacuo. Algunos autores han propuesto
como elemento diferenciader la existencia de solapamiento ({enlace)
entre los estados 4f del praseocdimio y los estados dpc. de los planos
Cqu.

Por su parte, las medidas magnéticas, que se discuten con
detalle mas adelante en este capitulo, sugleren que la reduccién
alcanzada en los cristales Pr-RED no provoca significativas

modiflcaciones en el estado de oxidaclén del ién praseodimio.

* Monocristales y polvo de BazPrCusoy oxidados a alta
presién 0, (Pr-APO).

Como ya se comentd en el apartado 3.1.3 de este capitulo,
una vez sometidos los cristales a los tratamlentos oxidante y reductor
se comprobd por microscopia electrénica de barrido que no hablan
sufrido deterioro apreciable en su morfologia e integridad. Sin
embargo, mediante esta técnica no es posible ir mis alla de una
observacién superficial.

Para la interpretacién de los datos de la difraccién de
rayos-x sobre monocristal fue necesario introducir la celda miltiple

que aparece en la tabla 3.1II. Sin embargoe, no se pudo completar el
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refinamiento de la estructura, debido a la 1lmposiblilidad de lécallzar
los 4tomos de oxigeno.

Comc causas WUltimas de este hecho podemos apuntar la
creaclén de gran cantidad de defectos en los cristales como
consecuencia del severo tratamiento aplicado, la posible induccién por
presién de alguna transformacién de fase mids o menos reversible que
pudiera provocar deformacliones locales de la estructura del material,
etc. Tedos estos fendmenos provocarian una distorsién de los factores
de estructura, lo que unldo a la baja sensibilidad de los rayos-x para
el oxigeno hacen imposible la determinaclién estructural completa.

El efecto de las deformaclones microestructurales es mas
importante en la difraccién de monocristales que sobre polvo. En
efecto, en el primer caso su influencia se manifiesta directamente en
los factores de estructura a partir de los cuales se resuelve la
estructura. En cambio en la difraccién de polvo su efecto puede quedar
"absorbido” por el perfil del difractograma con poca ¢ nula influencia
sobre el modelo estructural final [33]. Con esta idea en mente una
porcién de muestra en polvo preparada segun se describe en el apartado
3.1.1 y cuyos parametros de red se recogen en la tabla 3.V, ha sldo
sometlda a tratamiento a alta presién de oxigenoc segun se describe en
el apartado 3.1.3 para los monocristales.

El refinamiento de la estructura en este caso se ha llevado
a cabo por el método de Rlietveld tomando como modelo de partida la
estructura de la fase "estequiométrica". La figura 3.11 muestra los
digramas de difracclén de rayos-x de polvo experimental y calculado.
Como etapa previa al proceso de refinamiento de la estructura se llevé
a cabo un ajuste completo del perfil, lo que permitld por una parte
establecer la simetria tetragonal de la muestra y por otra parte
detectar la formaclén de pequefias cantidades de BaPrO3 lo que Indica
una descomposicién parcial del material originada por el tratamiente a
alta presién de oxigeno. Los pardmetros estructurales obtenidos en el
me jor ajuste se recogen en la tabla 3.IX. En la tabla 3.X se presentan
las distanclias metal-oxigeno mis significatlivas asi como las sumas de
las valenclas de enlace determinadas a partir de estos datos por el
método de Brown [28].
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Ba2PrCu30y Oxidado a 1.2 Kb
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Figura 3.11: Diagramas experimental y calculado de difraccién de rayos-x sobre polvo
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del material BayPrCu307.,y, muestra oxidada a una presién de oxigeno 1.2 kb. La
segunda fase detectada es BaPrOj producto de la parcial descomposicion del material

Ba;PrCu307 original.

Tabla 3.IX: Parametros estructurales de BazPrCu307‘

Atomo sitlo x y z ocupacién Biso(A%)
Cu(1) 1a 0.0 0.0 0.0 1.00  0.74(6)
Cu(2) 2g 0.0 0.0 0.343(4) 1.00 0.52(8)
Pr 14 172 1/2 172 1.00 0.15(8)
Ba 2h 172 1/2 0.172(2) 1.00 1.20(6)
0(1) 2g 0.0 0.0 0.141(8) 1.00 1.61(7)
o(2) 41 0.0 172 0.382(5) 1.00 0.72(7)
0(3) 2f 0.0 1/2 0.0 0.75 1.50(3)
Composiclén: BazPrCu307 g 2° 3.9048(3) A c= 11.648(1) A

G.E. P4&/mmm R _=10.6% R =6.04 R =7.64 R =3,774 x2=4.04
B P Wp exp )
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Tabla 3.X: Distanclas metal-oxigeno y
sumas de valenclas de enlace en Ba_PrCu_O
2 3 Tey

Ba— 0(1) x 4 2.78(1) Pr— 0{2) x 8 2.39(1)
— 0(2) x 4 3.13(1) I.d.C. g8
——.0(3) X 4x1/2 2.80(1) Zv: 4.0(1)
1.4,C. 10
zv 1.9(2)
Cu(1)-0(1) x 2 1.65(1) Cuf(2)-0(1) x 1 2.35(1)
-0(3) x4 x 172 1.95(1) -0(2) x 4 2.00(1)
I.4.C. 4 I.4.C. S5
ZV: 3.1(1) ZV: 1.8(2)

* Indice de coordinacién.

** Suma de valenclas de enlace.

Debido a la pérdida de informacién inherente a los métodes
de difraccién de polvo (ver el apartado 2.3.2 de la Introduccién
general), en este caso no ha sido posible obtener factores térmicos
anlsotréplcos ni refinar la ocupacién del 0(3). Al intentar refinar
dicho pardmetro de ocupaclén se obtlenen valores irrealmente altos
(«2.6) superiores a la multiplicidad del sitio cristalografico. Por
este motivo se fijé la ocupacién del 0(3) a un valor de acuerdo con
estequiometria de oxigeno determinada por ATG.

Por otra parte, los pardmetros de red son practicamente
idénticos a los de, la fase "estequlométrica", y al igual que en los
materiales "estequlométrico" y reducido se distinguen, de una parte
una zona central rigida en torno al Atomo de praseodimio (Pr, Cu(2) y
0(2)) y de otra parte el plano basal de la celda unidad en el cual los
efectos de relajacién de la estructura se manifiestan en unos
pariametros térmicos mucho mayores para los &tomos Cu(l), Ba, O(1) y
0(3).

La estructura del material oxidado presenta una serie de
caracteristicas especlalmente relevantes. En primer lugar la distancla
Cu(1)-0(1) es notablemente mAs <corta que en 1las fases
"estequiométrica” y reducida. Esto se asocia a un aumento de carga
formal sobre el Cu{l) que para la muestra tratada a alta presién de

oxigeno resulta ser muy préxima a +3 (ver tabla 3.X). Se observa una
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"~ disminucién progresiva de la distancia Cu(1)-0(1) al aumentar el
contenido total de oxigeno en el compuesto BaaPrCuaov‘y. Asi mismo, a
partir de las distancias Pr-0(2) se determina una suma de valenclas de
enlace para el prasecdimio de +4 en la muetra oxidada. Tenemos pues
que los datos de la tabla 3.X sugieren que la oxldacién del material
BazPrCuSOT tiene lugar tanto sobre el idén lantanido com sobre el cobre
del plano basal. El aumento de carga sobre ambos catliones queda
patente en los dateos de la tabla 3.VIII. Aparte del ya comentado
acortamiento de la distancla Cu(1)-0(1), se observa el desplazamiento
de los Cu(2) y sobre todo de los 0(2) hacia el centro de la celda
ocupado por el praseodimlo. En este punto es destacable que en los
materiales "estequiométrico" y reducido el desplazamiento del cobre es
aproximadamente la mitad que el de los 0{(2) en tanto que en la fase
oxidada esta relacién es de un quinto, lo que provoca que los planos
Cqu estén fuertemente alabeados. Asi, mientras que las distancias
entre planos Can (y dentro de cada plano las distancias Cu(2)-0(2}) y
. las distancias Pr-0(2) en las fases reducida y ‘“estequiométrica”

mantienen un cierto "equllibrio”, en la fase oxidada se produce una
“polarizacién” de esta parte central de la celda unidad. Sin duda en

el material tratado a alta presién de oxigeno las Iinteracclones
electrostaticas (atractivas para el par praseodimio-oxigeno y
repulsivas entre praseodimlo y cobre) tiene un papel predominante
sobre cualquier otro tipo de interacciones entre el prasecdimio y los

dtomos de los planos Cqu adyacentes.
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3.2.3.-Difraccién de electrones y microscopia

electrénica.

Como se comenta en la introduccidén y en apartado 3.2.2 de
este capitulo existe clierta controversia en cuanto a la simetria del
material BazPrCuSOy. La difraccién de rayos-x tanto sobre monocristal
como en polvo indican que la estructura promedlio de todas las muestras
estudiadas es tetragonal (tablas 3.II y 3.V). Resulta de

evidente interés el estudic de estos materiales a nivel microscépico.
& Monocristales de Ba.2PrCu30y "estequiométricos" (Pr-EST).

La figura 3.12 muestra un diagrama de difraccién de
electrones tipico de wun miérocristal obtenido por molienda de
cristales Pr-EST de composicién Batzl‘-‘rCuat)?-2 En eite diagrama, tomade
con el haz paralelo a la direccién {110], se observa la
superestructura de orden tres a lo largo de c' caracteristica de 1la
estructura del Ybacuo; la disposicién perfectamente regular de los
maximos de difraccién asi como su nitidez, sugleren que el material se
encuentra blen ordenado.

En el estudio de la simetria a nivel microscéplco la técnica
de difraccldén de electrones de haz convergente resulta de gran
utilidad. En la figura 3.13 se muestra un diagrama de este
tipo tomado con el haz crientado a lo largo de la direccién (0011". En
este diagrama, de simetria 4mm, queda patente la simetria tetragonal

del material, incluso a nivel microscépico.
# Monocristales de BazPrCuaoy reducidos (Pr-RED).

La reduccién de 1los materiales del tipo BaBYCuso_,_y se
realiza habitualmente por calentamiento a temperaturas en el rango
entre 573 K y 1173 K y posterior congelamiento de la muestra. Por este
procedimiento se obtiene una fase metaestable en la cual el estado
microscépico corresponde a temperaturas mis elevadas. No es extrafio
que las muestras as{ obtenidas sean Inhomogeneas y presenten una
microestructura muy compleja [34]). Sin embargo, el uso de circonio
metalico permite reducir 1los compuestro BazTRCu307 de un modo

homogeneo y uniforme a temperaturas relativamente bajas (2713 K) [35].
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Ademds, al requerir tiempos de tratamiento relativamente largos (=72
horas) el material alcanza el equilibrio, dando lugar a fases bilen
ordenadas.

La figura 3.14.a muestra un diagrama de difraccién de
electrones tomado con el haz paralelo a la direccién [100]‘ tipico del
material reducido. Se obhserva la superestructura del orden tres a lo
largo de c‘ caracteristica de la estructura del Ybacuo. Los maximos de
difraccién son nitidos lo que suglere que el material esta bien
ordenado. En la figura 3.14.b se muestra la correspondiente imagen de
alta resolucldn que confirma el ordenamineto del material. Sin
embargo, en la 2zona mis externa del cristal se observan algunos
defectos extensos faltas consistentes en la introduccién de un
plano Cu0 extra. Esta Intercalacién tilene lugar sélo a lo largo de los
planos Cu0D perpendiculares al eje ¢ y estd limltada por la difusién
del cobre y oxigeno. Debido a la expansién del eje ¢ («15%) p rovocada
por introducclén de la capa extra se produce una deformacién local de
la red. Este tipo de defectos aparecen abundantemente en muestras que
han perdido oxigeno por calentamiento o por reduccién con H2 [35). La
intercalacién regular de planos CuD da lugar al compuesto PrBaZCu‘Oe_y
{"124" ), al igual que se observa para el Ybacuo [36].

Por otra parte, la flgura 3.14.¢ muestra un dlagrama de
difraccién de electrones tipico tomado con el haz paralele a la
direccién [001]°. La presencla de un eje de simetria de orden cuatro a
lo largo de la direccién (001] resulta evidente.

El hecho de que el materlal esté bien ordenado exlcuye la
poslibllidad de que la simetria tetragonal sea sé6lo aparente y producto
de intercrecimlentos de dominios de simetria mas baja. Asi pues,
podemos asegurar que nuestro material es de simetria tetragonal a

nivel microscépico.
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% Monocristales de BaaPrcu307 oxidados a alta presién
de O2 (Pr-APO).

En el apartado 3.2.2. velamos que la determinacién de la
estructura de los cristales de BazPrCu307+y oxidados a alta presién de
oxigenoc no ha sido posible empleando técnicas de monocristal. Para
asignar iIndices a los miximos de difracclén observados en el
difractémetro automdtico fue necesario introducir una celda miltiple
3apxapx3ap. Aunque los atomos metdlicos fueron locallzados en las
poslciones correspondientes, no fue posible determinar las posiclones
de los oxigenos ni sus factores de ocupacién. El refinamiento de la
estructura se llevé a cabo a partir del diagrama de difraccién sobre
polvo, en base a una estructura de simetria tetragonal. Como se
comentd en el apartado 3.2.2. estos hechos pueden tener su orligen en
la presencia en el material de desorden microestructural. Con el fin
de comprobar esta hipdtesls hemos realizado una serle de estudlos por
difraccién de electrones sobre muestras preparadas por mollenda de
monocristales oxldados a alta presién de oxigeno.

Aunque la difraccién de electrones y 1la microscopia
electrénica (no mostradas) son en todo andlogas a las gque se obtlienen
para el material "estequiométrico”, si se observan claras diferenclas
en los diagramas de difracclén de haz convergente (CBED). La figura
3.15.a muestra el dlagrama de haz convergente tomado con el haz
paralelo a la direccién [111]? La presencia del plano de simetria
indicado en la figura pone de manifiesto la simetria tetragonal del
microcristal [37]. Sin embargo, Junto a microcristales de simetria
tetragonal aparecen otros de simetria ortorrémbica. La figura 3.15.b
muestra el dlagrama de difracclén de haz convergente tomado con el haz
paralelo a la direccién IOOI]' de un microcristal ortorrémbico. Sl el
microcristal fuera tetragonal la proyecclén de la estructura a lo
largo de la direccién [001]' presentaria una simetria 4mm [37]. En la
figura 3.15.b no se aprecian nl el eje cuaternario nl los dos haces de
planos de simetrfa independientes; as{ pues la simetria de la flgura
3.15.b es mm indicando que el microcristal es ortorrémbico. Se han
observado microcristales de simetrfa ortorrémbica con clerta
frecuencia, de modo que la figura 3.15.b representa una sltuacién
estadisticamente significativa. Tenemos, pues, que dentro de wun

monocristal se preoduce la formaclén de microdominlos de composiclén y
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Figura 3.12: Diagrama de difraccién de electrones de un microcristal de

la muestra Pr-EST tomado con el haz orientado a lo largo de la direccién [110]*,
Figura 3.13: Diagrama de difraccién de electrones de haz convergente de atro
microcristal de la muestra Pr-EST tomado con el haz paralelo a la direccién [001]* e

L]

Figura 3.15.: (a) Diagrama de difraccién de
electrones de haz convergente CBED de un
microcristal de la muestra Pr-APQO tomado
con ¢l haz paralelo a la direccién [111)*.

(b) digrama CBED de otro microcristal de la
misma muesta tomado con ¢l haz paralelo a la
direccién [001]*,
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métrica (dimensiones de red) anilogas pero de simetria diferente. La
formacién de microdoninios ha sido observada en otros materlales del
tipo Ybacuo, como por ejemplo en monocristales del compuesto
(Cz-.thaz_x)L.aLCu:‘O,i,_!r {ver capitulo 2).

No es extrafic que se produzca tal situaclén en nuestro caso
ya que el tratamiento a alta presién de oxigeno es tan enérglico dque
incluso provoca la parclal descomposicién del material (en polvo) con

formacién de pequefias cantidades de BaPrO3 como se comenta en el
apartado 3.2.2.
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3.2.4.- Propiedades fisico-quimicas.

Propledades Magnéticas.
Estado de oxidacién del praseodimio.

En la figura 3.16 se representa el Jinverso de 1la
susceptibilidad magnética frente a la temperatura para las muestras de
BaLzPrCuaoy sometidas a diferentes tratamientos oxldantes/reductores.
Los parametros magnéticos obtenidos a partir de estos datos se recogen
en la tabla 3.XI. Todas las muestras siguen la ley de Curie-Weiss del
tipo:

Xm= C/(T+8) (3.8)
o I/Xn= T/C + 6/C ‘ (3.9)

A partir de estas expresiones puede calcularse el momento

magnético efectivo del material:

_ 2
C= N (u_)%/(3k ) (3.10)

donde NA es el nimero de Avogadro y kB es la constante de Boltzmann.

.

Tabla 3.XI: Parametros magnéticos de muestras BazPrCuaoy.

Muestra Clemu mol! K) a(K) “er(MB) Valencia Pr
Reducida (Pr-RED) 1.38 15.7 3.32 3.35
Esteq. (Pr-EST) 1.22 7.0 3.38 3.30
Ox 6atm 02 .21 19.4 3.23 3.41
0x1.2kb02(Pr-AP0) 0.94 39.9 2.59 3.96
Oxl.Zkboz(POIVO) 0.82 1.7 2.56 x4, 00
Pr**(teérico) — — 2.54 4.00
Pr* (teérico) — — 3.74 3.00

Aunque algunos autores han publicado que 1las propliedades
magnéticas del material BaaPrCuEOT_Y no se ven practicamente
modificadas por el contenide en oxigeno [9], en la figura 3.16 se
observa claramente wuna variacién en el comportamiento de la

susceptibilidad magnética en funcién de 1la temperatura para las
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Fignra 3.16: Representacién del inverso de )a snsceptibilidad magnética molar en
" funcién de la temperatura para diferentes muestras del material Ba;PrCu307.y
sometidas a tratamientos en atmdésferas de distinto poder oxidante, La recta
etiquetada como "reducida"” corresponde a la muestra Pr-RED, la etiquetada
como "Ox. latm 02" a la muestra Pr-EST y la marcada como "Ox. 1.2kb 02" a
ia muestra Pr-APO.

muestras sometldas a severos tratamlentos de oxidacién y por tanto con
alto contenido en oxigeno. Sin embarge parece necesario el usc de
condiciones extremas para provocar camblos Importantes, ya que las
muestras tratadas a presliones de 1 y 6 atmésferas de oxigeno presentan
un comportamiento idéntice y sus parametros magnéticos son anadlogos.
Los momentos magnéticos efectlvos de la tabla 3.XI estén en todos los
casos comprendidos entre los valores tebdricos correspondientes a los
lones libres Pr(IIl} y Pr(IV). A partir de éstos y de aquéllos, vy
admitiendo una relacién lineal del tipo:

qur(III)+ (l_x)“Pr(IV)

Hoo" (3.11)

se puede estimar un estado de oxidacién del praseodimio Pr(+n):

n'= 3x + 4(1-x) (3.12)
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De este modo se han calculado los valores que aparecen en la
tabla 3.XI.

Sin  embarge algunos autores [38] cuestlonan esta
interpretacién del estado de oxidacién mixto del praseodimio. Asi,
explican los bajos valores del momento magnético observados para el
compuesto BazPrCuatJ?_)'r {y=0) por el "bloqueo" de 1la contribucién
angular al momento magnético del catién Pr. En efecto, el wmomento

magnético asociado a un electrén viene dado por:

1/2

u= g (J(J+1)) MB, (3.13)
donde g=factor de Landé y
J=(S5%L) (3.14)

Si se anula, aunque sea parclalmente, la contribucién
angular (que viene dada por L) al momento magnético asociado a los
electrones 4f, el momento magnético efectlvo se vera lgualmente
disminuildo. Este bloqueo del momento angular se produce por el
solapamiento de los estados 4f de la tlerra rara y los Cu-0 dpa-' de
los planos CuOi

Una explicaclén alternativa se basa en la influencia del
campo del cristal, de modo andloge a la Interpretacién que se da para
el material BaPrO3 [39]. Sin embargo, cidlculos reclentes [40] de 1la
susceptibilidad magnética en funcién de la temperatura para el
compuesto BazPrCuao_Jr teniendo en cuenta el campo del cristal
determinan un valor de momento magnético efectivo (“arr) muy proéximo
al del 16n trivalente libre. As{ pues, los valores excesivamente bajos
de Hoes encontrados por muchos autores [11,14,40] para este material

no son atribulbles al efecto del campo del cristal.

Con relacién al estado de oxidacién del praseodimio en el
compuesto BaaPrCuSO_’.2“estequiométrico". se han realizado una gran
cantidad de experimentos espectroscépicos [15], asi como calculos de
estructura de bandas elecrénicas [2]. Estos ultimos 1indican due el
praseodimio trivalente, BazPra’CuSOT, es energéticamente mas favorable

que el tetravalente BazPr‘

+Cu30_’, con una diferencia de 2.3
eV/[moleculatién Pr(IV)]. Por su parte, las medidas de fotoemisidn
realizadas sobre el material BazPrx\fi__xCuaO7 proporcionan un valor de

1.2 eV¥/[molecula+ién Pr(IV)]. Sin embargo, esta diferencla en 1la
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energia puramente electrdénica estard compensada (aunque sea
parcialmente) por energia reticular. En efecto, en la tabla 3.XII se
recogen los valores de energia reticular calculados para el material
BazPr?:xPr:+Cu?:xCu::xOEOo en funcién del contenido en praseodimio
tetravalente, mantenlendo el contenido en oxigenc igual a 7.0 ¥y
sumiendo que los procesos de oxidacion reduccién del cobre tlenen
lugar preferentemente sobre los Cu(1), tal como sugleren los datos
contenidos en las tablas 3.1V, 3.VII y 3.X. También en la tabla 3.XII
se recogen los valores del incremento de energia teniendo en cuenta
tanto las energias reticulares calculadas como los potenclales de
lonizacién. La expresién final para el incremento de energia, AE:lr,
tomando como referencia el compuesto BazPra*Cu307, viene dado por:
BE"= x(I -1> +12 12 ) + [E (x)- E_(x=0)] (3.15)
donde I: es el n-ésimo potencial de ionizacion del elemento A. Los

valores utilizados son:
4 3 2 3
I =38.98 ev, I =21.62 eV, 1%~ =20.29 eV y I  =36.83 eV [41]
Pr Pr Cu Cu

Las energias reticulares han sido evaluadas wusando los

programas de cdlculo descritos en el apéndice I.

Tabla 3.XII1: Energia reticular calculada y AE:r (en eV/molec)

en funcién de X en los compuestos Ba pri*er®® (cu® o’ o,
2 x 1-x 1-x 2+x 7

x 0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.6 0.8 1.0
1| 3311 331.4 331.5 331.5 331.2 330.2 328.5 326.0
AE:’ 0.0 -0.22 -0.24 -0.15 0.23 1.4 3.2 5.9

En la figura 3.17 se representan los valores de AE:r en
funcién de x. Aunque la introduccién de Pr(IV) desestabiliza la
estructura para altos valores de x, un contenido de «20¥% de 1ién
tetravalente da lugar a un material mis estable que el que contlene

exclusivamente Pr(III}.
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Ba2Pr{V)xPr{IN)1—xCu(l)2+xCu{lli) 1-x07
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X

Pr
Figura 3.17: Variacién de AE ! en funcién del valor de x en ef compuesto

" BayPr 'Br
22 X I-x

3+ 3+ 2+

(Cu 1-x% +x)07. Se observa una estabilizaciéon

electrostitica de aproximadamente 9.25 eV/molec para un contenido del 20% en
ién praseodimio tetravalente.

Para un valor de x=0.2 la estabilizaclén electrostatica
(0.24 eV/molec.) compensa casi exactamente la desestablilizacién
electronica deblda al praseodimio tetravalente, dada por:

2.3 e¥/[molecula*ién Pr(IV)]® 0.2 1én Pr(1V)= 0.46 eV/molec

o, 51 se toma el valor de la establlizacidén del electrénica del 1idén

trivalente medido experimentalmente por fotoemisién:
1.2 eV/[molecula®*ién Pr(IV)]* 0.2 16n Pr(IV)= 0.24 eV/molec

Aunque exlste una fuerte controversla en torno al posible
estado de oxidaclén mixto (Pr(III) y Pr(iv)) del praseodimio en el
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material BazPrCuaov. no se ha obtenido evidencla definitiva ni a favor
ni en contra de esta situacién, si bien es clerto que la mayor parte
de los autores realizan la interpretacién de sus resultados en base a
la asunclén de un estado trivalente del lantanido. El1 hecho de que el
material obtenldo a presién de una atmésfera de oxigeno presente un
contenido een este elemento superior al estequiométrice suglere que el
praseodimic se encuentra en un estado de oxidaclén superior a (III).
As{ mismo, la posibilidad de oxidar el material y la dificultad para
reducirlo apoyan la hilpétesis de un estado de oxldacién mixto del
praseodimic. Esta situacién tamblén es coherente con algunas
carateristlicas estructurales, como el tamafic especlalmente pequefio del
eje ¢ y las distribucliones de carga determinadas a partir de las

distancias metal-oxigeno.
Resulta pues de evidente Interés realizar medidas

espectroscépicas (Raman, fotoemisién, EXAFS-XANES, etc.) sobre estas

muestras fuertemente oxidadas y reducidas.
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Superconductividad.

En la figura 3.16 se observa que ninguna de las fases
BaZPrCu307_y muestra el efecto Melssner caracteristico de 1la
transicién a un estado superconductor.

La falta de propiedades superconductoras en el compuesto
estequiométrico BazPrCuSO7 ha sido puesta de manifiesto por otros
autores [5,9). Se han propuestc varias explicaciones a este hecho, la
mis sencllla se basa en la aniquilacién de huecos (o llenado de huecos
con electrones "hole filling") de los planos Can con electrones
cedidos por los Iiones pr*? {(con lo cual pasarian a un estado
tetravalente). Los cdlculos de las sumas de las valenclas de enlace
segin el método de Brown y Altermatt [28) que aparecen en la tabla
3.1V parecen confirmar esta hipétesis; la carga en los planos Cqu es
notablemente baja (2.14) (el valor de la SVE para el Cu(2) en el
compuesto BazYCu30& es de 2.209). Asi mismo, los Cu(l} sufren una

95
ligera disminucién de su carga (de 2.378 en el BazYCu 0 a 2.36 en

BaaPrCu307.o). En cambio, tanto el bario como, ngtzs todo, el
lantanido, ven aumentada su carga en 0.04 y 0.25 respectivamente (de

2.192 a 2,23, y de 2.909 a 3.15). De acuerdo con la relacién entre Tc
y la suma de las valencias de enlace del Cu(2) encontrada para las
fases del Ybacuo deficlentes en oxigeno [26], nuestro materlal no
deberia mostrar propiedades superconductoras (para V[Cu(2}]=2.17 no

hay transicién a un estado superconductor), como de hecho sucede.

Sin embargo, estas estimaciones de las sumas de las
valencias de enlace no suponen una evidencla definitiva a favor del
mecanlsmo de llenado de huecos. Se han propuesto otros mecanlsmos que
explican la supresién de la superconductividad en el material que nos
ocupa; por ejemplo la interaccilén magnética [20]. Segin este modelo
los pares de Cooper se ven perturbados por los momentos magnéticos del
ién praseodimio via solapamiento entre bandas 4f del lantanido y las
bandas dpt. de los planos CMOz. Esta interaccién puede producir 1la
difusién del par de Cooper y eventualmente dar lugar a su destrucclén,

lo que conlleva la desapariclén de la superconductiviad.

Algunos autores [21] interpretan sus resultados

experimentales suponiendo la coexlistencia de 1los dos mecanismos
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presentados: llenado de huecos ("hole filling") e Interaceclén

magnética ("magnetic scattering”),

Con objeto de aclarar estos apectos se han estudiade las
muestras fuertemente oxidada y reduclda. Como se observa en la flgura
3.16 ninguna de las dos es superconductora.

Como se ha visto en el apartado 3.2 de este capitulo,
resulta especialmente dificil la reduccién del material por debajo de
la composicién BazPrCu307. A pesar de ello, la ligera pérdida de
oxigeno provoca slignificativas modlflicaciones en la distribucién de
carga sobre los diferentes cationes metdlicos. De acuerde con los
datos de la tabla 3.IV y 3.VI correspondientes a las muestras Pr-EST y
Pr-RED respectivamente, se deduce que la reduccién del compuesto
obtenido a 1 atmésfera de 02 no provoca practicamente ningin cambioc en
el estado de oxidacién formal del bario nil en el del praseodimio
{estimado a partir de los respectivos valores de SVE). El estado de
oxldacién formal del lanténido es ligeramente superior a tres tanto en
el material "estequlométrico” como en el reducido. Por su parte, tanto
el Cu(l) como el Cu(2) experimentan una significativa disminuclén de
su estado de oxidaclén formal. Esta reduccién es mayor para el cobre
del planoc basal de la celda, al igual que en el Ba\zYCuaO_r_y {sobre
todo para bajas tasas de reduccién) quedando el resto de la estructura

practicamente sin modificar [26].

El estado de oxidacién formal del prasecdimio, superior a
(III), Junto con 1la reduccién preferente del Cu{l) suglieren un
mecanlsmo de llenado de los huecos de los planos Cqu con electrones

del praseodimio.

Por su parte el material oxidado a alta presién de oxigeno,
al igual que las fases "estequiométrica" y reducida, no muestra
transicién a un estado superconductor (figura 3.16),

La distribuclén de carga para el materlal oxidado aparece en
la tabla 3.X. El estado de oxidacién formal de los Cu(l) (dado por el
valor de la SVE) se sitda en torno a +3, lo que confirma la hipétesis
de que los procesos de oxidacién-reduccidén del materlal BazPrCuao7
tienen lugar preferentemente en los cobres del plano basal de la celda

unidad. A pesar del alto estado de oxidacién de los Cu(l) la carga
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sobre los planos Cqu es extremadamente baja (V[Cu(2)]=1.8) lo que
explicaria la ausencla de propiedades superconductoras. Esta
separaclén de carga tan dréstlca entre los Cu(l) y Cu(2) no se aprecia
en el compuesto BazYCu30y para ningin contenldo en oxigeno [26].

Para el praseodimlo se determina un estado de oxidaclén en
torno a (IV). El alto estado de oxidacién del praseodimio junto con la
baja carga en 1los planos Can sugleren de nuevoe un mecanismo de
llenado de huecos como responsable de la ausencla de propledades

superconductoras del materlal oxidado.

Es especlalmente importante destacar que las conslderaciones
sobre la distribuclén de carga, estimada a partir de las sumas de las
valencias de enlace, no son mas que conslideraclones de caracter
semlicuantitativo y, aunque aportan una vallosa informacidn, conviene
reallzar experimentos (per ejemplo espectroscépicos) que permitan
conocer de un modo mas directo la distribucidén de carga en el material
BaZPrCusoy. De este modo serd poslble comprender plenamente el
caracter no superconductor del dicho material. Experimentos de este

tipo estadn actualmente en curso.
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4. -CONCLUSIONES.

En este capitulo hemos presentado una serie de estudios

estructurales y magnéticos sobre monocristales de

Ba_PrCu 0 crecidos

2 3y

por el método descrito en el capitulo 1 de esta Memoria y
posteriormente tratados en atmésferas fuertemente oxldantes o
reductoras. Todas las fases BazPrCu:’Oy (6.9sy=7.5) son tetragonales
debido a la ocupaclién parcial de todas las posiciones del oxigeno

del plano basal de la celda unidad equivalentes por simetria.

A partlir de los datos de ATG hemos ldentificado las fases

estables en el sistema Ba-Pr-Cu-0:

BaaPrCu 0 = BaaPrCuao7

rCu
3 7.5(1) » BaaP 305.

s BaaPrCu O

-2(1) a(1) 3 5.4(1)

No se ha encontrado influencia del contenido en oxigeno en
la simetria de la estructura promedio del material; sin embargo, en la
muestra oxidada a alta presién de oxigeno hemos observado la

formaclién de microdominios de material con simetria ortorrémblca.

Aunque la estructura basica de los compuestos BazPrC'uaoy no
cambia con los tratamientos oxidantes-reductores, algunas
caracteristicas estructurales estin directamente relacionadas con el
contenido en oxigeno. De ellas, las mas Importantes son la
distribucién de carga y la varlacién del estado de oxidacién de los
iones metalicos. El estado de oxidacién formal del praseodimio es
mayor de +3 en todos los casos, slendo la carga en los planos CuDz
bastante baja para todas las muestras. Asi, los procesos de oxidacién
reduccién modifican el estado de oxldacién del Cu(l) (en las cadenas

Cu~-0) y del praseodimio.
Nuestros datos sugleren que el mecanismo de llenado de

heucos (o aniquilaclién de huecos) puede desempefiar un papel importante

en la ausencla de superconductividad en el compuesto BazPrCu30y.
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1. ~INTRODUCCION.

Como se ha mostrado en capitulos precedentes, la mayoria de
los nuevos materiales superconductores de alta temperatura son
cupratos que contlene uno o mis planes Cu0, por celda unidad [1]. De
entre estos compuestos, los de férmula general leBaZCanqCunO“z“
presentan temperaturas de transicién (Tc) superlores a 100 K, slendo
progresivamente mayores al aumentar n {2,3]. Se han obtenido
compuestos hasta n=3 y en pequefios dominlos del material se han
observado por mlcroscopia electrénica de transmisién secuenclas de
empaquetamiento con n>3 [2].

Para valores grandes de n la estequlometria se aproxima a
CaCqu. fase cuya estructura consiste en planos Can separados por
dtomos de Ca (figura 4.1) y puede ser descrita como una perovskita
simple deficiente en oxiéeno, con las posicliones sin ocupar ordenadas.
Este compuesto puede ser considerado como el término n=« de la serle
AzBZCanqCunO“zn {A=Bi, Tl; B=Sr, Ba), y, a veces, se le denomina
como la “estructura matriz" de los superconductores de alta
temperatura. La figura 4.2 muestra un esquema de la estructura de

estos materiales.

S1 bien esta fase no ha sido encontrada en el sistema
Ca-Cu-0, se ha observade due pequefias cantidades de Sr llegan a
establilizarla [4]). Dicha estructura ha sido determinada por difraccién
de rayos-x sobre pequefios monocristales por Slegrist et al. [5]. No
obstante, y debido al bajo poder de difusién del oxigeno para los
rayos-x, quedaron sin aclarar algunos aspectos estructurales, como por
ejemplo: si las capas Cqu son completamente planas o ligeramente
alabeadas como sucede en la mayoria de los cupratos superconductores
[1); la poslble existencia de orden adicional entre Ca y Sr y/u
oxigenos; la presencia de intersticiales de oxigeno, ete...

Por otra parte, en las famllias de superconductores
l..aa_xAxCuO‘_y (A=Ba,Sr,Ca,Na) vy Baa'l'RCu:’O_‘,_!lir (TR=tierra rara) se
encuentra un orden antiferromagnético (AF) {6] de los iones cu®. En
estos materiales se ha observadoe un fuerte acoplamiento AF de los
spines en el plano C\.ID2 (2D), con débiles interacciones interplanares.
Esta débil interaccién es suficiente para Iinducir wun orden

tridimensional {(3D) antiferromagnético. Como quiera que el compuesto
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Figura 4.1: Representacién de la estructura del compuesto Cag g6Srg,14Cn03.

Figura 4.2: Representacién esquematica de los compuestos que presentan diferente
nmimero de planos CuO3 por celda unidad. El material Cag ggSrg,14CuQOy4 es el
término con n=co,
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(Caosﬁsrou)CuO2 es estructuralmente el material mids sencillo entre
aquellos que presentan tales planos Can. resulta idéneo para el
estudio de las propledades tanto de transporte como magnéticas

relacionadas con esta unidad estructural.

El estudio de caracteristicas estructurales relaclonadas con
ligeros desplazamientos del oxigeno, asi como de la estructura
magnética sb6lo es posible wutllizando técnicas de difusién de
neutrones, tanto sobre polvo como sobre monocristales. Estas ultimas
son las mds adecuadas, estando limitadas por la disponibilidad de
monocristales de suficiente tamafio y calidad. En el caso del material
del titulo sélo se ha publicado el crecimiento de pequefios
monocristales por Siegrist et al. [S].

Por medio de difracclién de neutrones sobre polve Vaknin et
al. [7] han encontrado un orden 3D AF, con una fuerte correlacién
intraplanar a alta temperatura y débiles Iinteracciones interplanares
que aproximadamente a 540 K (T§) dan lugar al citado orden
antiferromagnético tridimensional. En la figura 4.3.a se muestra la
unidad asimétrica de la estructura magnética, en 4.3.b se representa

la estructura de un plano Cqu.
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Figura 4.3: (a) Representacién esquemitica de la unidad asimétrica de la estructura
magnética del material Cag ggSrg 15CuQ7, (b) representacion esquematica de ia
estructura magnética de un plano CuO3.
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2.-0BJETIVOS

Los 6bjet1vos planteados a la hora de abordar el estudio del

compuesto Cai_xerCuO2 pueden concretarse en los slguientes puntos:

~Determinacién de la estructura magnética del material
{desconocida cuando iniclamos el estudio de este compuesto}. Para ello
resulta mis convenlente el emplec de monocristales.

-Dopaje tipo p del material por reaccién en medio
fundido con éxldos/carbonatos alcalinos.

~Refinamiento de algunos aspectos estructurales de

especlial importancia en relacidén con las propiedades superconductoras.
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3.-RESULTADOS Y DISCUSION.
3.1.-Sintesis de muestras.
3.1.1. -Muestras policristalinas.

El estudio de algunas propledades Iimportantes de este
material (como por ejemplo la estructura magnética) se ha de llevar a
cabo utilizando técnlicas de difraccién de neutrones que en el caso de
monocristal exigen el disponer de <cristales de gran tamafio y
excepcional calidad, por lo que generalmente se utilizan muestras en
polvo. Como veremos, el método de sintesis tiene especial
importancia en las propiedades del material, asi pues, detallaremos el
procedimiento seguldo para su preparacion.

El material (Cam“Srm“)CuD2 fue sintetizado por el método
ceramico tradicional a partir de acetatos de calclo y estronclo y
6xido de cobre de pureza analitica, a temperatura de 1223 K al aire.
Transcurrido el tlempo de reaccién (=48 horas) se apagé el horno
extrayéndose el material a temperatura ambiente.

La difracclén de rayos-x corresponde a un material
monofdsico muy blen cristalizado no observidndose impureza alguna. La
celda unidad determinada mediante el ajuste del perfil del diagrama de
difraccién es a=3.865(2) A, c=3.213(3) A, G.E. P4/mmm.

3.1.2. Crecimiento de cristales

En el sistema Sr0-Ca0-Cu0 [8] se forman al menos tres
disoluciones sélidas y un éxido ternarilo.

Para la estequiometria 2:1 (Sr,Ca)ZCu. los compuestos
Sracuo3 y CaZCuO3 son lsoestructurales y forman una disclucién sélida
completa. Por su parte, para la composicién 1:1 (Sr.Ca)Can la
disolucién s6llda estd limitada hasta una composicién de
Sr_ Ca Cqu. La tercera disclucién sélida presenta una

174 /4

estequiometria 14:24 (Srhxca“]NCuzl‘O‘1 , siendo el limite

composicional SrGCaBCuz‘O41 [9ol.

El éxido ternario de composicién (erCal-_x)Cuo2 se trata en

realidad de una disolucién sélida con un margen de existencia muy
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estecho (x= 0.15 % 0.02). Asi, mezclas de composiciones entre 1:1:3 y
1:1:6 calentadas a temperaturas superjores a =1253 K funden

parclalmente dando lugar a cristales de la fase 2:1 (Srz_xCax)ZCuoa.

Segun Siegrist. et al [S] y los resultados de nuestros
propios experimentos, el crecimliento de cristales del material
{erCal._x)Cuo2 por fusién y enfrjamiento lento de mezclas de
composliclién préxima a la estequlométrica, conduce a la obtencién de
pequefias laminlillas. La adicién de pequefias cantidades de carbonato de
metales alcalinos (litio, scdio y potasio) rebaja el punto de fusién
(de «1253 K a =1173 K) actuando como fundente. En cualquier caso, se
ha trabajado a temperaturas miximas suficientemente altas (tabla 4.1)
comc para asegurar que toda la masa se encuentra fundida y en un
estado de baja viscosldad que facilita una completa homogeneizacién.
Aunque se han llevado a cabo experimentos a temperatura mis baja (1073
K), en flujo de sosa y carbonato de sodio, no se obtienen buenos

resultados.
La figura 4.4 muestra cristales del compuesto (erCab_x)Cuo2

crecidos en un flujo de carbonato de 1itio. Los cristales son de forma

prismiatica de un tamafio medio de 0.5x0.5x0.3 mm>.
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Tabla 4.I: Condiclones experlimentales de crecimiento

de cristales de (Ca Sr JCuQ
) 0.14 2

. 86
Composicién Tméxx) Velocidad Crisol Comentarios
K/h
(en moles)
0.86A/0.14B/1C/1D 1373 10 Pt Cubos pequefios 213
1C8C/0.7C/0. 3E 1373 10 Pt Cubos pequefios 213
Prism.Hex. Ca PtO
4 6
1CsC/0.7C/0. 3E 1273 5 Au Cubos pequefic 213
Ataque crisol
0. 86A/0. 14B/1C/0.2G 1273 10 Pt Léminas 1x1x. 1mm CSC
Ataque crisol
0.86A/0.14B/1C/0.2D 1373 10 Pt Cubos 2x2x2mm3 213
0.86A/0. 14B/1C/0.2F 1373 10 Pt No hay cristales
5CSC/1D 1423 5 Al O_ |Cubos pequefios 213
273
Atague crisol
2CSC/1D 1423 5 Al O |No hay cristales
2 3
Ataque crisol
1CSC/0.7C/0. 3E/1H 1073 10 Pt No hay cristales
1CSC/0.7C/0.3E/5H 1073 10 Pt Cristales NaZCuOz

A=CaCO3 B=SrCO3 C=Cu0 D=N32C03 CSC=(Cal_xer)Cu02 (x=0.15)
F=K _CO_ G=Li_CO H=NaOH 213=(CaSr)_Cu0 E=Na_O
2 3 2 3 2 3 2 2

En general los cristales crecidos en las condiclones de la
tabla 4.1 presentan la superficie recublerta por microcristales de
carbonato de Ca y/o Sr y del metal alcalino utilizado como fundente
{figura 4.5) Pueden obtenerse superficles completamente limpias
lavando con agua ligeramente acidulada con acido nitrico (figura 4.4).

Como ya se comentd, en el sistema CaO-SrO-CuD se forman con
facilidad cristales de la fase (Srl__xCax)ZCuO3 (213). En la tabla 4.1
puede observarse que en una gran cantidad de experimentos se obtlenen
de hecho cristales de esta estequlometria. En la figura 4.6 se
muestran algunos de estos cristales. Cabe resaltar la similitud en
cuantc a su .morfologia con los de la fase (Cao.aﬁsro.14]Cu02. Para
distinguir entre cristales de idéntica morfologia que crecen en el
mismo experimento resulta imprescindible un detallado estudio de la

composicién (por EDS) y/o de su estructura (o al menos de la celda
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Figura 4.4 (superior izquierda): Micrografia SEM de monocristales de SryCaj_yCuO; con forma de cubo crecidos en flujo de carbonato
de litio y dimensiones maximas 0,5x0.5x0.3 mm3,

Figura 4.5 (superior derecha): Microgafia SEM de cristales de SryCa;_;CuO; recabiertos de microcristales de carbonato de calcio,
estroncio y litio (flujo) que pueden ser eliminados lavando con agua acidulada,

Figura 4.6 (inferior izquierda): Micrografia SEM de monocristales de (CaySrq_x)2CuO3 obtenidos en condiciones anilogas a aquéllas en
que se obtienen los cristales de SryCaj_yCuO;.

Figura 4.7 (inferior derecha): Micrografia SEM de monocristales de CagPtOg obtenidos por ataque del crisol de platino.
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unidad}. Asf, la celda unidad de los cristales mostrados en la fligura
4.6, determinada usando un difractémetro automdtico de cuatro circulos
es a=12.26 A, b=3.79 A ¥y c= 3.28 A, con Grupo Egpaclal (G.E.) Immm,
que se corresponde con la celda del compueste CaZCUO3 (a=12.239 A,
b=3.779 A y c¢= 3.259 A, G.E. Immm) posiblemente dopado con pequefias

cantidades de estroncio.

Por otra parte, los fundidos que contienen cobre atacan las
paredes de los crlsoles metdlicos utillzados en el crecimiento de
cristales (platino u oro generalmente). Asi mismo, los
6xldos/carbonatos alcalinos y alcalinoterreos atacan la alﬁmiﬁa, otro
tipo de crisol ampliamente utlilizado en el crecimiento de cristales.
Como se muestra en la tabla 4.1 el ataque de los crisocles es un
problema I1Importante que nos hemos encontrade al reallzar nuestros
experimentos. En algin caso cuando se emplean crisoles de platino se
forman monocristales con forma de prismas hexagonales (figura 4.7) de
composicidén Ca‘PtO6 cuya estructura se describe en la referencia [10].
En otros casos el ataque del crisol se manifiesta en una disolucién
parcial de las paredes del mismo en el fundido (esto sucede sobre todo

en los crisoles de alumina).

Cabe destacar, por 1dltimo, que wun parametro ‘como la
velocidad de enfriamlento que generalmente tiene una importancia
crucial en el crecimiento de cristales, en este caso no parece ser tan
determinante. Este hecho probablemente se deba al elevado nimero de
procesos paralelos gue ocurren en estos crecimientos: ataque del
crisol, difusién y homogenelzacién del fundente, formacién. de fases
parasltas, etc. Cabe, pues, esperar que sean estos otros fenémenos los

que, en la practica, condicionen la velocidad de crecimiento.
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3.2.~-Caracterizacién de las muestras.
3.2.1.-Estudio de los monocristales.

Como se ha expuesto en el apartado anterior en los
crecimigntos de cristales del material (Cao.as 0. 14)CuO se pueden
producir una serie de reaccliones colaterales que van desde el ataque
del crisol hasta el crecimiento de cristales de otras fasés. Esta
complejidad de los experimentos puede provocar la contaminacién de los
cristales, la formacién de inclusiones en los mismos dando.lugar a
cristales de baja calidad, etc. Por otra parte, el que puedan crecer
simultaneamente cristales de diferentes fases dentro del. sistema
Sr0-Ca0-CuQ puede provocar confusiones a la hora de elegir aquéllos de
interés. En cualquier caso resulta imprescindible wuna completa
caracterizacién de los cristales. Asi, hemos realizado andlisis por
EDS en el interior de los cristales, fragmentando algunos de ellos,
evitando de este modo cometer errores debidos a contaminaciones
superflciales. La composicién de los cristales determinada;por EDS
resulta ser (Cao.s'r(z)sro.m(z)]Cu1.oomoz’ No se ha observado
sustitucién de Ca o Sr por metal alcalino proveniente del flujo ni por
material proveniente del ataque del crisol. En nuestros expérimentos
se obtlene siempre el material estequiométrico (cao.ss o. 14)CuO

Por otra parte, la técnica de precesidn pone de maniflesto
que la cristalinidad de nuestros critales es buena. La celda unidad
determinada por esta técnica es: a=3.87 A, c=3.21 A, G.E. P4/mmm.

A pesar de que nuestros cristales de la fase
(camass 01‘)Cu0 son de buena calidad y notablemente mayores gue los
obtenidos hasta el momento [5)], resultan de un tamafio 1nsuficiente

para llevar a cabo experlmentos de difraccién de neutrones.
3.2.2.-Difraccién de neutrones sobre palvo.

La determinacién de la estructura magnética y de algunos
aspectos de la nuclear, del material (Ca08 Sr 014)Cu0 presentan un
gran interés por lo cual se han reallzado experimentos de difraccién

de neutrones sobre polvo.
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% Obtencién de los diagramas de difraccién.

Los diagramas de difraccién de neutrones sobre polvo han
sido obtenidos usando el difractémetro D2B en el Instituto
Laue-Langevin de Grenoble operando en régimen alto flujo-baja
resolucién, selecclonande una longitud de onda de 1.5945 A. Como
portamuestras se utilizé una cafia de vanadio de aproximadamente 1 cm
de diédmetro y 5 cm de longitud. Los datos fueron recogidos en
intervalos de 0.05° en un rango angular de 10-140 grados 26.

% Andligis de los resultados

La figura 4.8 muestra los dlagramas de difraccién de
neutrones, experimental y calculado, a las temperaturas de 1.5K, 100K
y 235K. Los difractogramas a diferentes temperaturas son andlogoes,
observandose solamente el efecto de la expansién térmica de la red,
tal como se discutir4d mas adelante. Estos difractogramas, con la
excepcién de algunos plicos muy débliles, pueden ajustarse a una celda
tetragonal con ax3.86 A, ¢=3.20 A y Grupo Espacial (G.E.) P4/mmm, [5].
Dichos pequefios picos presentan una intensidad independiente de la
temperatura. Esto, Junto con el hecho de que aparezcan para valores de
sen(8)/A tan altos como 0.5 Al parece descartar que se trate de
reflexiones magnéticas. En efecto, el factor de forma magnético decae
raplidamente, y para valores de sen(@)/A superiores a =0.5 A"! se anula
priacticamente [11]. Asi pues, el origen de los citados picos podria
ser blen algin tipo de superestructura, o bien una impureza no
detectada por los rayos-x. Esta ultima hipétesis parece la mas
probable.

Aunque no aparecen reflexiones de origen magnético, -en
contra de lo encontrado por Vaknin et al. [7]- si se observa una
varlacién significativa del fondo a bajos &ngulos con la temperatura
(figura 4.9), lo que se atribuye a la existencla de clerto orden
magnético a corto alcance. |

En cuanto a la estructura nuclear hemos podido refinar las
posiclones del oxigeno, asi como los factores térmicos anisotrépicos.
lLos parametros estructurales de partida son los aportados por Slegrist
et al. [S]. En la tabla 4.1 aparecen los pariametros obtenidos en

nuestros ajustes para las diferentes temperaturas.
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Cag 858rg, 15CuO; realizado a una temperatura de 235 K.

Figura 4.9: Variacion de la seiial del fondo a bajos dngulos (2 <20<10) en los

diagramas de difraccién de neutrones del compuesto Cag gsSrg,15CuO3 para
diferentes temperaturas (1.5 K, 100 K y 235 K).
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Tabla 4.II: Parametros estructurales para Cao_sﬁsro.“Cuo2

a las temperaturas de 1.5 K, 100 K y 235 K.

(a) T=1.5K, G.E.:P4/mmm, Z=1, a=3.86167(3) A, c=3.20342(6) A

Atomo  Sitilo B11 B22 B33 ocupaclén
Ca . 1d 0.0065(8) 0.0065(8) 0.014(2) 0.86(2)
Sr id 0.0065(8) 0.0065(8) 0.014(2) 0.14(2)
Cu 1a 0.0033(5) 0.0033(5) 0.020(1) 1.00

0o 2g 0.0071(7) 0.0066(7) 0.026(1) 2.00

Rp= 9.15, Rwp= 12.5, RB= 4.42, Rexp= 1.71, xa= 53.26

(b) T=100K, G.E.:P4/mmm, 2=1, a=3.86178(4) A, c=3.20468(6) A

Atomo Sitlo B11 Bz2 833 ocupaclon
Ca id 0.0122(9) 0.0122(9) 0.019(2) 0.86(2)
Sr 1d  0.0122(9) 0.0122(9) 0.019(2) 0.14(2)
Cu 1a  0.0047(5) 0.0047(5) 0.021(1) 1.00

0 2g 0.0072(8) 0.0049(8) 0.030(1) 2.00

Rp= 10.3, Rwp= 14.1, RB= 4.41, Rexp= 3.00, x°= 21.90

(c) T=235K, G.E.:P4/mmm, 2=1, a=3.86446{(4) A, c=3.21207(7) A

Atomo Sitlo B11 B2z B33 ocupaclién
Ca id 0.0140(8) 0.0140(8) 0.025(2) 0.86(2)
Sr id 0.0140(8) 0.0140(8) 0.025(2) 0.14(2)
Cu la 0.0082(6) 0.0082(6) 0.028(1) 1.00

0] 2g 0.0118(8) 0.0072(8) 0,038(1) 2.00

Rp= 10.5, Rwp= 13.7, Re= 4.65, Rexp= 4.73, x°= 8.43

En primer lugar se puede destacar que el material no sufre
transformacién estructural alguna, observiandose  solamente la
contraccién térmica de la red. A este respecto una caracteristica
esencial es el fuerte caracter bidimenslional que se pone de manifiesto
en la rigidez del plano ab. En efecto la dilataclén a lo largo de
cualquiera de estos ejes es un orden de magnitud menor que a lo largo
de c¢. Asi mismo, los factores térmicos anlisotrépicos son mayores a lo

largo de ¢, especialmente para el oxigeno.
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El entorno de coordinacién del cobre es plano cuadrado, al
igual que en otros 6xidos mixtos de este elemento [12]. Por su parte,
los lones Cas/Sr estan coordinados a ocho oxigenos que forman un prisma
de base cuadrada muy préximo a un cubo.

Se han realizado refinamientos empleandoc el grupo espaclal

PZmZ. permitiendo el desplazamiento del oxigeno a lo largo del eje ¢,
con lo que las capas Can no serfan planas, sino ligeramente
corrugadas {(figura 4.10). Como resultado de estos ajustes se obtiene
un desplazamiento del oxigeno a le largo de ¢ del orden de su error
estandar (tabla 4.1II). Asi pues, podemos afirmar que las capas Cqu
son planas en contra de lo observado en la mayoria de los cupratos
superconductores [1]. No obstante, laminas Cqu realmente planas se
han observado en algunos superconductores como por ejemplo en el

compuesto Nd Ce Sr Cu0_ con x«=0,27, z=0,41, [13],
2-x-z x z 4

Tabla 4.1II: Parametros estructurales para Ca Sr Cu0_ a
0.86 0.14 2

las temperaturas de 1.5K, 100K y 235K suponiendo
planos CuO2 corrugados.

G.E: Pam2; Z=1
Ca, Sr y Cu en posiciones especlales 1c,1c y la respectivamente
0O en posiciones 2g (0 1/2 2) '

T=1.5K T=100K T=235K
z(0) 0.04(3) 0.00(3) 0.04(5)
ocupaclén Ca 0.86(2) 0.86(2) 0.86(2)
ocupacién Sr 0.14(2) 0.14(2) 0.14(2)
a 3.86167(3) 3.86178(6) 3.86446(4)
c 3.20342(6) 3,20468(6) 3.21207(7)
Rp 9.23 10.8 10.5 ‘
Rwp 12.5 14.1 13.7
RB 4,52 4. .44 4.70
Rsxp 1.71 3.00 4.73
pe 53. 44 22,10 8. 40

Por otra parte no se ha detectado ningun tilpo de orden
adicional de los iones Ca y Sr, -a pesar del estrecho margen de
composicién en el que es estable el compuesto Cai__xerCuo2 (0.13 = x
=0.15)- ni la presencia de intersticlales de oxigeno, con lo cual la
composicién obtenida de 1los ajustes resulta ser la nominal:

(Cao.essro.lc)cuoz.oo'
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Figura 4.10: Representacidn esquemitica de la estructura del material

Cag g5Srg 15Cu07 en el supuesto de que las capas CuQ; fueran alabeadas
(simetria P-4m2). El hecho de que las unidades CuQO sean realmente planas
tiene importantes repercusiones en los modelos tebricos.

La carga formal del cobre es (II), tal como se comprueba
aplicando el método de Brown y Altermatt [14]) (Vcu=1.98(1)). De este
modo, aungque el compuesto tlene en comin con los superconductores la
presencia de planos Can, a diferencla de aquéllos carece de
portadores de carga en dichos plancos, con lo gque presenta un
comportamiento de alslante. La dificultad para introducir carga en el
material parece ser una caracteristica esencial de este material.
Segin Metzger et al. [15] al tener una estructura muy simple, no
dispone de ninguna unidad estructural que pueda actuar como "reserva"
de carga, en contra de lo que sucede en el resto de los cupratos
superconductores. Por su parte Goodenough et al [16] prohonen una
explicacién mis elaborada y centrada esencialmente en las propledades
de los planos Cqu presentes en la mayoria de los éxlidos
superconductores. Segin estos autores los cupratos superconductores
tanto de tipo p como n estan constituldos por capas CuO2 "actlvas",

con un contenide fijo de oxigeno, y bloques "lnactlivos" con contenido
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variable de oxigeno. El cobre de los planos Cqu presenta una valencia
mixta dentro de un estrecho margen composicional. Para que se
manifieste superconductividad las capas Cqu deben ser oxldadas por
encima del estado de oxidacién formal (Cqu)z_ {o reducida a valores
mas negativos). lLa facllidad con la que los planos (Cqu)a- de una
estructura precursora pueden ser oxidados o reducidos suficientemente
como para inducir superconductividad parece estar controlada por la
distancia de enlace Cu-0 y por el entornoc de coordinacién de los
Atomos de cobre. En los superconductores de tipo "p" (plano Cqu
oxidado) el cobre se encuentra en un entorno de coordinacién cinco o
sels y las distanclas Cu-O son cortas (tipicamente a = 3.87 A. Por
otra parte, en los superconductores de tipo "n" el cobre se sitda en
un entorno de coordinacién plano cuadrado de modo que si las
distancias Cu-0 en el mismo son demasiado cortas (tiplcamente menores

de 1.97 A) los planos Cqu no aceptan electrones adicionales en la

*
banda de conduccién cxgyz. En el compuesto (Cao.assro.ic)cuoz.oo la
distancia Cu-0 (den= a/2 = 1.93 A) es demasiado corta como para
permitir la adicién de electrones (dopaje n) en la banda antienlazante
o2 2.
x-y

Uno de los objetives principales del crecimiento de los
cristales de (CaO-SESrO-“}Cuo2 usando carbonatos alcalinos era
favorecer un eventual dopaje de tipo "p" de los planos Cqu al
sustituir 1iones divalentes por monovalentes. Sin embargo, la
sustitucién de Ca o Sr en esta estructura resulta muy dificil. Algunos
autores han trabajado en esa linea con resultados negatives [17].
Nuestra propla experiencla pone de manifiesto que resuita imposible el
dopaje del material con iones alcalinos por reaccidédn en estado sélido
en condiciones de presién y temperatura habituales, ya sea por el
métedo tradiclional como por coprecipitacién o poer el método sol-gel.
No obstante Brinda et al. {[18] han publicado reclentemente la
obtencién del material Lix(CaO‘GSSrO.w)i_xCuo2 con (x=0.15). Lla
sustltucion parcial por 1litio provoca un aumento drastico de 1la
conductividad incluso para valores de x=0.05 pero no se ha observado
superconductiviad ni tan siqulera ﬁn comportamienoc metalico para

ningin grade de sustitucién.

Por otra parte Smith et al. [19] y Takano et al. [20]

trabajando a altas presiones hidrostitlicas y temperaturas del orden de
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1300 K han logrado la sintesis de los materiales (Sr‘l‘_dex)Cuo200 y
(Srl_xBax)CuOa 00 respectivamente, isocestructurales con el compuesto
(Ca_ _Sr )JCu0

0.86 0.14 2.00°
puro lo que ha permitido su completa caracterizaclén, resultando ser

El primero de estos compuestos ha sido obtenldo

un superconductor de tipo n con I;m 40 K. En cambio Takano et al.
obtlenen una mezcla de fases que presenta transicién a un estado
superconductor en el rango de temperaturas entre 60-90 K. Asi pues no
ha sldo ldentificada la fase responsable de la superconductividad. En
cualquler caso sin provocar sustituclones de los iones divalentes por
trivalentes (dopaje tipc n de los planos Cuoz) ¢ por monovalentes
(dopaje tipo p) la tnica posibllidad de introducir portadores en los
planos Cqu del compuesto (Srmeax)Cuozmm es la creaclén de vacantes
de estroncio (dopaje tipo p). En este sentido en un trabajo posterior
de Azuma et al [21] se identifica 1la fase responsable de
superconductividad a 110 K en el sistema Sr-Ca-Cu-0, resultando ser en
efecto una fase «con deficiencia de cationes alcalinoterreo:
(Srl_xCax)l_yCuo2 con 0.4=x<0.7 y 0sy=0.1.

Estos Gltimos descubrimientos han renovado el interés por el
material (CaSr)Cqu. En este sentido se estan realizando medldas
espectroscépicas (IR, UV etc.} en el Instituto Max Plank sobre algunos
de los monocristales crecidos a lo largo de la reallizacién de esta
Memoria. Mas aun, algunos de los resultades aportados por los
experimentos de difraccién de neutrones se revelan de especial
importancia a la hora de proponer un modelo tedrico. En concreto el
compuesto (Srl__xCax)l__yCuo2 es el primer superconductor de tin "p" en

el cual las unidades Can son perfectamente planas
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3.2.3.-Propiedades magnéticas.

Comc ya se ha comentado, en nuestros experimentes de
difraccién de neutrones no aparecen plcos de origen magnético. Si se
observa un aumento del fondo a bajos &4ngulos al descender 1la
temperatura (figura 4.9). Este comportamiento es caracteristico de los
vidrios de spin y de materlales que presentan una estructura en
dominlos magnéticos desordenados [22]. Parece pues existir una clerta
correlacién a corto alcance de los momentos magnéticos de los lones
cu®* que se plerde a larga distancia. Esta pérdida de correlacién
parece estar relacionada con el proceso de sintesis, siendo al parecer
necesario un descenso muy lento y controlado de la temperatura desde
la de reaccién hasta la amblente, para obtener wun material
magnéticamente ordenado.

La figura 4.11 muestra la variaclén del inverso de la
susceptibilidad magnética frente a la temperatura para dos porciones
del material sobre el que se realizaron los experimentos de difraccién
de neutrones, sometidas a tratamientos térmicos diferentes. Una
porcién fue calentada hasta la temperatura de sintesis (1223 K} y
posteriormente congelada al aire. La segunda porcién fue enfriada
lentamente (=5°/h) hasta temperatura amblente.

En el primer caso {congelado) no se apreclia ninguna
varlacién brusca, sigulendo un comportaminento de tipc Curie-Weiss en
el rango de temperaturas de 300 K a 10 K. Esto parece descartar tanto
un ordenamiento antiferromagnético de large alcance, como un
comportamiento de vidrio de spin. Asi, nuestro materlial estaria
constituldo por dominios ordenados antiferromagnéticamente, pero
desordenados unos con respecto otros. Sin embargo, a temperaturas
inferiores a 10 K, el comportamiento del material se aparta de la ley
de Curie-Weiss.

Del ajuste de nuestros datos a una expresién de tipo
Curle-Welss hemos obtenido los sigulientes valores de la temperatura de
Curie 8=-56(1) K y para el momento magnético efectivo K= 1.14 MB.
Este valor del momento efectivo es claramente inferior al del Cu®’
(inico 1lon magnético en el compuesto)}, en coordinacién plano cuadrada:
1.73 MB [23). Sin embargo, resulta demasiado alto para atribuirle a
impurezas magnéticas. La explicacién de este bajo valor puede estar en

el parcial acoplamiento de los momentos magnéticos de los iones Cu.z+
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Figura 4.11: Representacién del inverso de la susceptibilidad magnética molar
en funcién de la temperatura para dos porciones de la misma muestra de
material Cag g5Srg 15Cu02. Una de ellas ha sido congelada desde Ia
temperatura de sintesis en tanto que la otra ha sido enfriada lentamente.

En el segundo caso (enfriamiento lento) se observa un brusco
descenso en la susceptiblilidad (aumento en el inverso) a partir de una
temperatura de aproximadamente 15 K. Este comportamiento puede ser
atribuido al ordenamiento dominios debide a interacclones efectivas
por debajo de la temperatura de 15 K. El1 valor de la susceptibilidad
por encima de 30 K es practicamente constante, con lo cual no se sigue
un comportamiento de Curle-Welss, ‘

Las 1interaccliones entre spines de liones Cu(ll) de planos
adyacentes parecen ser muy débliles, Asi, aunque se conserva un clerto

orden a cortc alcance, dependlendo de las condicliones de sintesis, las
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correlaciones a largo alcance pueden desaparecer, mostrando el
material un comportamiento maghético anémalo; la formaclén de dominios

magnéticos mas o menos desordenados podria explicar dicho fendémeno.
También ha slido encontrado, por Brinda et al (18] en

muestras dopadas con litlo, un comportamlento magnético andémalce con

desapariclén del orden antiferromagnético.
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4. -CONCLUSIONES.

Aunque la  estructura del material (C )Cqu

ao.assro.14
presenta planos Cqu al igual la de los cupratos superconductores, no
manifiesta propiedades superconductoras. Ello es debido a 1la

imposibilidad de introducir portadores (ya sean de tipo "p", huecos, o

n electrones) cuando se prepara en condiclones de presion y
temperatura “normales". Esto es clerto incluso en el caso de que se
empleen métcdos de sintesls complelos como el sol-gel, © aunque la
sintesis se lleve a cabo en un medlo fundido. En este casc es posible
obtener monocristales del material, los cuales no incorporan lohes

alcalinos del flujo (de carbonatos alcallnecs).

Adn siendo de buena calidad no fue posible emplear los
cristales obtenidos para llevar a cabo experlmentos de difraccién de
neutrones, necesarios para resolver la estructura magnética y algunos
detalles de 1la nuclear. Dichos experimentos se reallizaron sobre
muestras policristalinas, permitiendo determinar, por una parte, que
las capas Cqu son completamente planas en contra de lo que sucede en
la mayor parte de los cupratos superconductores. Por otra parte, se
observé un comportamiento magnético anémale sin que el material

presente una estructura magnética ordenada.

Las medidas de susceptibilidad magnética ponen de manifiesto
que el comportamiento magnético del material es dependiente del
tratamiento térmico aplicado. Esto puede deberse a la formacidén de
dominios antiferromagnéticos desordenados entre si o a la presencia de
orden antiferromagnétice en los planos CuD2 (interacciones
intraplanares fuertes) a la vez que se pelrde el orden entre planos

(interacciones interplanares muy débiles).
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1. -INTRODUCCION.

Como hemos podido comprobar en capitulos anterliores resulta
bastante frecuente que fases superconductoras preparadas en crisoles
de alumina (que son los mas utilizados) incorporen cierta cantidad de
iones Al(III), lo que tiene un dramdtico efecto sobre las propledades
superconductoras. Esto es tanto mas clerto para el crecimiento de
cristales ya que un fundido es generalmente mucho mids reactivo que un
material en polvo. Con el objeto de evitar este problema se han
empleado una gran variedad de tipos de crisoles, entre los cuales una
eleccién obvia es el platino, debido a su supuesto caracter "inerte”.
Sin embargo, el platino tiene una resistencia moderada frente a medios
oxidantes y alcalinos (como algunos de 1los wutilizados en 1la
preparacioén de nuestros materiales}. De hecho el platino reacciona con
clerta facilidad «con metales alcalinos vy alcalinoterreos a
temperaturas moderadamente altas en medios oxidantes formando éxidos
binarios [1-6]). Estos compuestos presentan un notable interés por sus
potenciales aplicaciones cataliticas.

No resulta soprendente pues que se hayan descublierto nuevos
compuestos de platino obtenidos comoc "subproductos" de las sintesis de

superconductores [7].

Los ¢xidos de platino pueden ser clasificados segin
conslideraciones estructurales y cristaloquimicas [8]. Una primera
clasificacién puede hacerse en base al estado de oxidacién y el
entorno de coordinacién de los 1iones platino. Con muy pocas
excepclones los 6xldos de platino contienen iones divalentes o
parcialmente oxidados (valencia mixta) en coordinacién cuatro
plano-cuadrada, o cationes tetravalentes completamente oxidados en
coordiancién octaédrica. En el primer tipo de compuestos sdele haber
interacclén directa Pt-Pt y una alta conducclén eléctrica, en tanto
que en los segundos los octaedros PtO6 se encuentran separados entre
si{. Debldo a las atmésferas oxlidantes generalmente empleadas en las
sintesis de superconductores (aire, oxigenoc puro, etc.) los
oxoplatinatos formados presentan cationes Pt(IV) y coordinacién
octaédrica. Esto es asi en las fases Baz(TR)ZCuPtOG.(TR=Y,Er) [9],

Baa(TR)thCuzolo,(TR=Y,Pr,Nd.Sm y Ho) I[10], La1.ssro.s(cuo.7spto.zs)04
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Figura 5.1 (arriba): Representacién
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coordinacién de los iones Pt y Cu.

Figura 5.3 (derecha): Representacién
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compuesto (LaSr)2(CuPt)Oy4; tanto los
iones Pt como Cu se encuentran ¢n
entornos de coordinacién octaédricos.
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[11], ¥ BathPrO6 [12]. Especialmente interesante resulta el Fompuesto
BaaPt4Y3017.5 {13] que contiene tanto iones Pt(IV) en coordinacién
octaédrica como Pt(II) en coordiancién plano cuadrada.

Los 6xldos de platino tetravalente pueden a su vez
clasificarse en grupos dependiendo sl los octaédros PtO6 comparten
caras, arlstas o vértices entre si o con otras unidades estructurales,
o sl se encuentran aislados en la estructura. Todos los materilales
previamente clitados pertenecen al primer tipo como puede observarse en

las figuras 5.1 a 5.5.

En este capitulo presentaremos el trabajo realizado sobre

dos de estos materiales: Ba _PtPro y Ba_(TR)_PtCu O (TR=
2 [ 3 F 2 10

Y,Pr,Nd,Sm). A contlpuacién presentamos una breve introduccién al

respecto.
& Material BaaPtProe.

La estructura perovskita es una de las mas estudladas entre
aquellas que presentan los 6xidos [14-16]. El aristotipo, SrTiO3 es de
simetria cublica, pero se conocen muchas versiones diferentes de menor
simetria [17]. En relacién con ésto, en muchos casos se ha propuesto
la existencia de una celda doble de simetria cibica -por ejemplo para
el compuesto SrSnO3 [18)- que estudios mas detallados [19] han puesto
de manifiesto ser incorrectas. En el material SrSnO3 la celda es en
realidad tetragonal, pero la presencia de multimacla en las tres
direcciones del espacio dan lugar a una simetria cibica y a una celda
doble "ficticia”. '

En el caso de sé6lidos de férmula AzBB,Os, o en general
cuando se da una ocupacién miltiple de las subredes A o B se puede
entender la multiplicidad de la celda por el ordenamientoc de los
cationes., Algunos ejemplos Interesantes son el compuesto LazLiFeD6
[20] en el cual un entorno de sels enlaces débiles L1-0 aumenta la
covalencia de los enlaces Fe-0 establlizando un estado de oxidacién 5+
poco usual en el hierro; el material szscTaO6 [21] que presenta
dominios perfectamente ordenados asi como desordenados, con un tamafio
promedio de unos 1000A; el compuesto Sr(Nab.253b0_75]03 [22) que
muestra una simetrf{a monoclinica con un caracter fuertemente pseudo

cubico y con un orden entre los 4tomos de Na y Sb.
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Figura 5.2: Representacion esquemaética de
Ia estructura de los materiales
Ba3(TR)3PtCuz01o.

(a) entornos de coordinacién de los iones Cu
(pirdmides de base cuadrada) y Pt
(octaédros) compartiendo una cara,

(b) entornos de coordinacién de iones Y
(nimero de coordinacién 7) y Pt,

(c) entornos de coordinacion de iones Y y
Cu,

(d) entornos de coordinacién de iones Bal
(nimero de coordinacién 11),

(¢) entorno de coordinacién de iones Ba2
formando un cubo distorsionado.
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Figura $.4: Estructura del compuesto BayPtPrOg; los octaedros pequeiios
representan unidades [PtOg] en tanto que los mayores son unidades [PrOg].
Figura 5.5: En la estructura del material BagY3Pt4017 & coexisten iones Pt en

coordinacién plano-cuadrada con otros en coordinacion octaédrica (octaedros no

rayados en la figurs), los iones Y también ocupan eatornos octaédricos.




El material que nos ocupa, BathPrOG, se obtiene como
subproducto en los experimentos de crecimiento de cristales de
BazPrCu307_y debide a 1la reaccién del fundido con el crisol de
platino.

La simetria del compuesto es cubica, obteniendose una celda
doble por ordenamiento de los jones Pt y Pr en las tres direcciones
del espacio. Como es sabldo, para que se establezca este tipo de
ordenamiento 1los catlones 1inveolucrados deben ser suficientemente
diferentes en cuantc a sus tamafios relativos (rn-ra,)/rB [14). La
diferencla relativa de radios 1énicos del Pr(IV) y Pt(VI) esti préxima
a la gque existe entre Sc(IIl) y Ta(v) (0,15 A y 0.11 A
respectivamente). Aungue para ambos compuestos es mayor que 0.09
(valor a partir del cual parece existir una fuerte tendencia al
ordenamiento [i4]) en el caso del material PbEScTaO6 coexisten
dominlios ordenados y desordenados [21]). Asi mismo, nuestro compuesto
podria presentar una microestructura compleja.

Es importante destacar que en el material Baz}’tPrO6 los
iones praseodimic (como veremos) se encuentran en estado tetravalente,
mientras que habitualmente los dxidos de este elemento son no
estequiométricos y de wvalencia mixta como por ejemplo PréOiL
presentando tanto lones Pr(II1I) como Pr{IV). Debido a la presencia en
la estructura de dos elementos con estados de oxidacién variables
(platino 11 y IV, y praseodimio III y IV) este compuesto podria dar
lugar a una Interesante quimica en relaclén con la estequiometria de
oxigeno. Asi mismo cabe esperar grandes varliaclones en las propliedades

fisicas (eléctricas y magnéticas sobre todo).
# Compuestos Bab(TR)thCuzolo (TR= ¥,Pr,Nd,Sm).

En los crecimientos de cristales de los compuestos del tipo
BathR)Cu307_y realizados en crisoles de platino se observa la
formacién de gran cantldad de cristales de morfologia hexagonal
adheridos a las paredes del crisol. El estudio de estos cristales nos
ha permitido identificarlos «como perteneclentes a la fase
Ba3(TR)2Ptcueoao' La estructura de cristales de esta fase con TR=Y y
Ho ha sido publicada simultaneamente a la reallzacién del trabajo aqui

presentade [10].
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2. -0BJETIVOS.

El interés del estudio de los compuestos obtenidos como

subproductos del ataque de los crisoles de platinoc se centra en que:

-Existe un numero relativamente limitado de ©6xldos
mixtos de tlerra rara y platino. Se amplia de este modo el
conocimiento de la reactividad de un metal tradicionalmete conslderado
como inerte.

-El material BaaPtPrO6 presenta una estructura bastante
sencilla en la cual puede estudlarse con detalle el eventual orden
entre cationes Pt y Pr.

-Los  compuestos Baa(TR}thCuzoio. {TR=Y, Pr,Nd, Sm)
obtenidos en nuestros experimentos en forma de monocristales
presentan, como veremos, una estructura bastante compleja cuyo estudio

resulta interesante en si{ mismo.

Asi, el objetivo fundamental del estudio de estos materiales
se centra en la determiancién y descripclén de la esturctura de
compuestos obtenidos por,primera vez en el curso de los trabajos

objJeto de esta Memoria.
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3.-RESULTADOS Y DISCUSION.
3.1. -Compuesto BathPr06.
3.1.1.-0Obtencién del material.

El material fue identificado en el diagrama de difraccién de
rayos-x de la mezcla de fases que constituye el fujo empleado en el
crecimiento de cristales de Baz(TR)Cu;QLT. Para realizar un estudio
detallado se preparé por reaccién en estado sélido de Pr6011. BaCO3 y
PtOz-nﬂzo coprecipitados. El 6xido de praseodimio y carbonato de bario
as{ como platino metdlice fueron dlsueltos en una mezcla de &cido
nitrico y clohidrico y posteriormente copreciplitados con Na2C03. En
estas condiciones el nuimero de moléculas de agua que acompafian al
6xldo de platino obtenido es de aproximadamente siete tal como se
determiné por ATG. Con el fln de obtener una mezcla reactiva es
necesario disolver y precipitar el platino Jjunte con el resto de
elementos. Tras suceslvos lavados el precipitado se calcina a =800 K
durante 24 horas para a continuacién molerse y empastillarse. Las
pastillas son sometidas a tratamiento a 1273 K en corriente de oxigeno
durante 48 horas.

El material asi obtenido es muy cristaline y practlicamente
monofasico (figura 5.6). La composicién ha sido determinada por EDS en
los mismos granos sobre los que se ha llevado a cabo la difraccién de
electrones confirmandose 1la presencia de Ba, Pr y Pt en las

proporcliones adecuadas.
3.1.2.-An4lisis térmogravimétrico (ATG).

Come se comenté en la Introducclén de este capitulo cabe
esperar que el compuesto BathPrO6 presente importantes variaclones de
sus propledades en funcién del contenide en oxigeno. Para determinar
las composiclones de las diferentes fases que pueden aparecer al
reducir este material, hemos llevado a cabo una serie de analisis
termogravimétricos. La figura 5.7 muestra un andlisis tipico del
material en el que se observa la presencla de dos fases estables cuyas

composiciones y margenes de exlstencla se recogen en la tabla 5.1.

217



Ba2PtPr06 rayos-x

1.0 |-
c.5 |
o
[T
—i
[4p)
=
Lid
E Q.0
=
__lrM.. A _LL 11 _‘n_ - — 4‘.'_

10 20 30 40 S50 60 70 80 90 100

TWO THETA

Figura 5.6: Diagramas (experimental y calculado) de difraccién de rayos-x sobre polvo
del material BayPtPrOg.
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Figura 5.7: Diagrama de ATG dei compuesto BaaPtPrOg en el que se observa la
existencia de, al menos, dos fases estables deficientes en oxigeno.



Tabla 5.1 Resultados de ATG de la muestra BaaPtPrO6

Inicie Final A(%) Composicién Composicién

Etapa Etapa Inicial Final
373K 493K  0.73 BaPrPto, . . BaPrPto_ . .
873K 1023K  5.33 BapPrPto, ... BaPrPto, ...

La progresiva reduccién del material segin la reaccion:

H
2
BathPrO6 — BathProﬁﬁy +y H20 (5.1)

y la obtencién de BathPrOS'o

sugleren que la pérdida de oxigeno va acompafiada de la reduccién del

como producto final de la reacclén

estado de oxlidacién de los lones platino. Esto puede dar lugar a la
existencia de iones pt** Yy pet y localizaclén de la carga, o a una
deslocalizacién de 1la carga con estados de oxidacién mixtos o
fluctuantes, Las propiedades del material en uno u otro caso han de
ser muy diferentes (sobre todo las eléctricas).

Cabe destacar en este punto que la composicién de la fase

ligeramente reducida es Ba.‘_‘!PtPr(}5 66’ lo que corresponde a una
distribucién de cargas BazPr“(Ptz' pti JO o lo que es lo gue es

o oo as 173 273" s.66
lo mismo: Ba Pr_ (Pt Pt, Jo Todo esto sugiere la posibilidad de

17’
que se origine algin tipo de superestructura de la estructura base.
Por otra parte, la coexistencia de lones Pt(II) y Pt(IV) ha sido
puesta de manifiesto en el compuesto Baa\l3Pt4C}1_75 estrechamente

relacionado con el material Bath.F‘r'O6 [13].
3.1.3.-Difraccién de rayos-x.

La figura 5.6 muestra los dlagramas de difraccién de rayos-x
experimental y calculado a temperatura ambiente para el material
BathPrOG. Aunque el aspecto general se asemej)a al difractograma de
una perovskita sencilla, no pueden asignarse indices de Miller a
algunos picos déblles con un parametro de red de 4.20 A. Doblando la
celda en las tres direcclones del espaclo -y conservando la simetria

cibica~ todos los picos pueden ser asignados con la excepcldén de dos
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muy débiles correspondientes a impurezas de BaCl2 detectadas por
difraccién de electrones [30].

Se ha realizado un refinamiento de la estructura por el
método de Rletveld {ver apartado "Técnicas y Métodos
Experimentales")del diagrama de difraccién de rayos-x en base a este
modelo de la celda doble de simetrfa cubica (G.E. Fm3m). Los
parémetros estructurales obtenldos de este modo se recogen en la tabla
5.11. En la tabla 5.II1 se muestran las principales distanclas de
enlace y los polledro de coordinaclén para cada catién. La estructura
estd formada por octaédros [PrOﬁ] y octaédros [Pt06] mis pequefios
alternando a lo largoe de las tres direccliones principales de 1la
estructura. Por su parte los Atomos de bario se encuentran rodeados
por doce oxigenos en un poliedro regular

De acuerdo con este refinamiento estructural se establece un

orden entre los lones platino y praseodimio.

Tabla 5.II: Pardmetros estructurales del BathPrO6

Atomo sitio X Yy z ocupacioén
Ba 8c 0.25 0.25 0.25 0.1250
Pt 4a 0.0 0.0 0.0 0.0625
Pr 1b 0.5 0.5 0.5 0. 0625
0 2de 0.244(4) 0.0 0.0 0.2500
a= 8.3892(2) A G.E.: Fm3m Rp= 13.4 Re= 7.7 RF= 8.4
2= 4 Rexp= 8.9  Ruwp= 17.7 x°= 3.96

Tabla 5.111: Distancilas de enlace en BathPrO6

Ba -0 2.966(6) x 12
Pt-0 2.049(3) x 6
Pr-0 2.146(3) x 6

A partir de los datos en la tabla 5.1I1 y usando el método
de Brown y Altermatt [27]) hemos estimado los estados de oxidacién de
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los catliones. Asi, hemos obtenido los valores VB:I'g(ZJ’ VHGB.S(S).
Vpr=3.9(2). En relacién con estos valores cabe destacar que en el
material BaaPt“YzO”.s de estructura muy parecida a la de nuestro
compuesto (figuras 5.3 y 5.5), coexisten cationes Pt(IV) en
coordlancién  octaédrica y Pt(II) en coordinacién cuatro
plano-cuadrada. Sin embargo, en nuestro material cada dtomo de platino
estd rodeado por sels octaedros [Pr06l, asi, la presencia de iones
Pr(IV) fuerza una coordinacién octaéddrica de los lones platino y un
alto estado de oxidacién.

Con el fin de confirmar el estado de oxidaclién del
praseodimio se han reallzado medidas de susceptlibilidad magnética
molar. La figura 5.8 muestra la varlacién del inverso de la
susceptibilidad magnética molar en funcién de la temperatura. Los
datos slguen una ley de Curie-Weliss. Del ajuste a una recta se obtliene
un momento magnético efectivo de 2.4(1) MB que es muy préximo al valor
blbliografico para el Pr(IV) (2.54 MB [23]).

5.00. *
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3.75-
*
HQ *
@ .
-‘g 2.504
; g *
L3 W *
X 125 ¥
- *
*
*
* .
I | i
0.00  oT6 200 Joo
TCK3

Figura 5.8: Representacién del inverso de la susceptibilidad magnética molar en
funcibén de la temperatura para el compuesto Ba;PtPrOg. -
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3.1.4.-Difraccién y microscopia electrénica.

Como se comentdé en la introduccién de este capitulo puede
obtenrese una celda doble ciubica "ficticia" a partir de una celda de
menor simetria con presencia de maclas en las tres direcciones del
espacio. Por otra parte, en un material andlogo al nuestro PbEScTaO6
se han encontrado intercrecimientos de zonas ordenadas y desordenadas
[21]. Asi pues, con el objeto de estudiar la micreoestructura de
nuestro compuesto hemos llevado a cabo una serie de experimentos de
difracclién de electrones y microscopia electrénica.

La figura 5.9 muestra tres dlagramas de difraccién
correspondientes a los sigulentes ejes de zona (indices con referencia
a la celda doble): 5.9a [TOO].. 5.9b [TZO]‘. 5.9¢ [T10}". Aunque los
dos primeros pueden ser interpretados (asignacién de indices de Miller
a todos los maximos de difraccién) con la celda simple, el diagrama
tomado a lo largo de [TlO]' requiere para su Interpretacién considerar
que los tres ejes doblen su tamafio. El maximo de difraccién (111) que
aparece en este diagrama no puede aparecer por superposiclén de tres
dlagramas mutuamente perpendicualres de mids baja simetria (p.e.
tetragonal) como se esquematiza en la figura 5.10, ni por difraccién
miltiple. Ademas las ausenclas sistematicas sugleren una celda tipo F
{31].

Con el fin de determinar el grupo espacial (o al menos la

simetria basica) se ha realizado difraccién de electrones de haz

convergente (CBED) a lo largo de la direccién [Tll]‘ sobre una zona de
la muestra de unos 2000 A de didmetro (figura 5.11). El1 diagrama
completo muestra claramente una simetria de orden tres (3m), asi la
simetria cublica del material resulta evidente. En la figura 5.11.b se
han indicado los discos {220} al jgual que los anillos
correspondientes a las zonas de Laue de orden superior (HOLZ): orden
1,2,3 v 4 que aparecen a valores multiplos de 0.0689 Al (=173 81u)'
La intensidad de los anillos primero y tercero es debil ya que estén
compuestos por maximos del tipo (111) (maximos de superestructura
cuyos factores de estructura son pequefios). Sin embargo su presencia

confirma el orden de los planos {111}.
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Figura 5.9: Diagramas de difraccién de electrones del material BaaPtPrOg tomados con el haz orientado a lo largo de las direcciones:
(a) [-100]*, (b) |-120]*, (c) [-110]*. Los maximos de difraccién que aparecen en (c) con indices (111) en la celda doble, 0 (1/21/2 1/2) en la
celda simple, confirman la existencia de 6rden a lo largo de los tres ¢je principales.
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Figura 5.10: Como se esquematiza en esta figura el diagama de difraccién de
electrones de la figura 5.9(c) no puede obtenerse por superposicion de tres
diagramas de menor simetria (tetragonal ). Esta situacién se produce en materiales
como SrSnO3 en los que la presencia de dominios con un eje miltiple orientado
alternativamente a lo largo de tres direcciones mutunamente perpendiculares da
lugar a una simetria cibica "ficticia".

Figura 5.11: Diagramas de difraccién de electrones de haz convergente tomados
con ¢l haz paralelo a la direccién [-111]*. (a) zona de Laue de érden cero, (b)

diagrama completo mostrando las zonas de orden 1 a 4, las zonas 1 y 3 son muy
débiles ya que estdin constituidas por miximos de superestructura del tipo (111).




La figura 5.12 muestra una Iimagen de alta resolucién del

material BathPrO6 tomada con el haz paralelo a la direccién lTlO]. La
Imagen fue tomada con un desenfoque igual al valor de Scherzer para
nuestro aparato, de modo que que las columnas de cationes se aparecen
como puntos claros en las zonas mas delgadas de la muestra. La
aparicién de contraste entre planos separados 2.1 A en la direccién
[001]. corresponde a la alternancla de composicién de los planos
(004), compuestos alternativamente por iones Ba y Pt+Pr. Sin embargo,
el orden entre Pt y Pr neo resulta evidente en esta lamagen; en 1la
estructura ordenada los puntos claros que forman parte de los planos
(004) corresponden a columnas de iones Pt o Pr alternativamente.
Resulta dificil observar este orden debldo a que la diferencia del
potenclal proyectado entre Pt y Pr {(nimero atémico 78 y 59
respectivamente) es pequefia en comparacién con las diferencias entre
los potenciales de columnas de Atomos y tuneles. Mas ain, el "ruido"
contenido en las imAgenes experimentales dificulta la interpretacién
de las figuras, haciendo necesaric el procesamiento de imégenes para
promediar entre varlas celdas unidad y eliminar el efecto del ruido,
Sin embargo, en primera aproximacién el orden entre Pt y Pr puede
adivinarse observando la imagen 5.12 a lo largo de los planos {111}
ligeramente inclinada.

Puede obtenerse una visualizacién del orden de Pt y Pr
tomando una "imagen de superestructura" (de media resolucién) en la
direccién (110)°. La figura 5.13 muestra una imagen de este tipo
tomada usando una apertura de objetivo de 0.27 A" (resolucién =3.7 A)
con el fin de excluir los haces muy fuertes {220} y {004}. De este
modo el contraste en los planos {111} se incrementa. El diagrama de
difraccién mostrado en el recuadro ha sido tomado en la parte superior
central de la imagen.

En la imagen se cobserva una frontera de macla a lo largo de
{111], no obstante el orden se mantiene en el materlal maclado. Aunque
en la imagen resulta predominante el contraste de los planos (002)
(4.2 A) resulta més interesante la presencla de contraste en la
direccién [111] indicando la existencia de orden.

Comc es sabldo, para hacer una interpretacién de las
imagenes de microscopia electrénica en base a un modelo estructural es

necesaric realizar calculo de imigenes. Se ha llevade a cabo un
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Figura 5.12: Imagen de alta resolucién tomada a lo largo de [-110}* mostrando
los planos (004) (espaciado 2.1 A) que estin formados por iones Ba y (Pt+Pr)
alternativamente. El 6rden de Pt y Pr a lo largo de la direccién [111] se puede
apreciar observando la figura inclinada.

Figura 5.13: Imagen de resolucién mtermedm tomada 2 lo largo de [-110)* con
una aperturs de objetivo de 0.27 A-1 excluyendo los haces muy intensos {220} y
{004} (recuadro inferior).
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cidlculo de imagenes [28,29]) para el materi'al BathPrOS completamente
ordenado; se han usadoc para el célculo los valores de foco, apertura
de objetive, aberraciones cromatica y esférica, potencial de
aceleracién, dispersién del haz, etc, correspondientes a las
condiciones experimentales en las que se tomdé la imagen de la flgura
5.13. En la fligura 5.14.a se presenta la varlacién de la Intensidad de
los haces difractados del tipo {111} en funcién del espesor de la
muestra. A pesar de su débil intensidad (s1% del haz incidente), los
haces {111} presentan una fuerte componente dinimica lo que se traduce

en una varlaclén periédlica de 1 con el espesor de la muestra

(figura 5.14.a). En la figura 5.(:1[:11.,13 se presentan las imagenes de
media resolucién calculadas en funcién del espesor de la muestra
{(valores indicados en la figura 5.14.a). La imagen obtenida para un
espesor de a«50 A estid en buen acuerde con la imagen experimental
mostrada en la figura 5.13 en la que se han lndicado la celda unidad.
En nuestro compuesto contrariamente a lo que se observa en
el andlogo I’bZScTaO6 [21] el orden entre cationes en las posiciones B

de la perovskita se extlende a todo el materlal.
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Figura 5.14: (a) Variacién de If111} en funcién del espesor de la muestra
orientada con el haz a lo largo de {1-10]*, (b) Imagenes de resolucién intermedia
calculadas para diferentes espesores con un valor de desenfoque de -485A (valor
de Scherrzer en nuestro aparato).
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3.2.-Compuestos Ba3(TR)2PtCu2010 (TR= Y,Nd,Pr y Sm).
3.2.1.-Sintesis de los materiales.

En los crecimientos de cristales de superconductorés de 1la
familla del "Ybacuo" (Baz'l'RCuao_r_y) hemos observado la formaclén de
cristales de morfologia hexagonal adheridos a las paredes del crisol.
Generalmente son de pequefic tamafio, nucleando simulténeamnete muchos
cristales,

La reaccién del platino metdlico es mucho mis extensa en
condiciones oxldantes., Asf, la figura 5.15 muestra un conglomerado de
cristales de la fase BaaPraPtCuzﬂim obtenidos en un crecimiento del
compuesto BazPrCuao7 en atmésfera de oxigeno. Sin embargo, al alre se
forman cristales en menor cantldad pero de mayor tamafio, variando
desde algunos clentos de micras hasta el orden del milimetro. Las
figuras 5.16 y 5.17 corresponden a cristales con tlerra rara Pr e Y
respectivamente, obtenidos al aire. Crilstales analogos se han obtenido
con tierra rara Nd (figura 5.18) y Sm (no mostrados). En todos los
casos se ha comprobado por EDS la presencia de los elementos Ba, Pt Cu
y TR en la proporcién correcta.

En contra de los publicado por Geiser et al [10] nuestros
cristales presentan una morfologia hexagonal (o pseudohexagonal) muy
clara, como puede observarse en las figuras 5.15 a 5.18. As{i mismo, son
fases muy cristalinas, como se comprueba por difraccién de rayos-x.

Aunque el aspecto exterlor presenta un color negro y brillo
metalico, cuando son suficientemente finos o al fragmentarlos se
observa que son transparentes de color verde en el caso del Y, Nd y

Sm, ¥ rojo en el caso del Pr.
3.2.2.~Difraccién de rayos-x.

En la tabla 5.IV se recogen las condiciones experimentales
empleadas para la determinacién estructural de la fase de ytrio.

A partir de las Iintensldades corregidas por efectos de
Lorentz y polarizacién, y aplicando las técnicas comunmente empleadas
(sintesis de Patterson, diferencias de Fourlier, métodos directos,etc.)

se localizaron los Atomos pesados. A este respecto el conocimento de
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N Figura 5.15 (superior izquierda): Micrografia SEM de un conglomerado de monocristales de BazPryPtCuy01¢ obtenido en un

S crecimiento de BasPrCu307 en atmésfera de oxigeno (1 atmébsfera).
Figura 5.16 (superior derecha): Micrografia optica de un cristal de Ba3PryPtCuy01¢ obtenido en crecimiento de BayPrCu3O7 al aire,
Figura 5.17 (inferior izquierda): Micrografia éptica de un cristal de BazY,PtCuyOqo.




la composicién exacta de los cristales facilita en gran medida el
trabajo. No se han realizado correciones por absorcién, sin embargo,
dada la forma regular de los cristales, el uUnico efecto es 1la
imposibilidad de obtener factores anisotrépicos de vibracién
suficientemente significativos. Asi, sélo se han determinade los
factores 1sotrdépicos.

En la tabla 5.V aparecen los parametros estructurales. En
ella se dan los factores térmicos como exp(suﬁ&qsenze/kz) donde L%q:
1/3 ZIJ Ulj a:a:alaj en unidades de A?.

Por su parte, las distancias y &ngulos de enlace mis

representativos aparecen en la tabla 5.VI.

Tabla 5.IV: Condiciones experimentales en la determinacién
estructural de la fases BasYZPtCu o

2 10
TR=Y
a(A) 12.517(2)
b(A} 5.8230(8)
c(A) 7.345(1)
B 105.53(1)
v(a®) 515.81(3)
G.E. C2/m
Z(formulas/celda) 2
Aparato NONIUS-ENRAF CAD-4
Longitud de onda Mo Ka monocromatizada
con grafito, A=0.7107 A
Datos recogidos *h, kz-1, %1
28 (max. ), 60
sen(0)/A (max.) 0.7035
N° de pilcos 1646
N°® reflexiones 703
unicas
Forma y tamafio Regular 3
del cristal 0. 10x0. 12x0. 09 mm
Correclén absocién Empirica
N* parédmetros 23
ref inados
RB 8.53
R" 6.50
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Tabla 5.V: Parametros estructurales para BaaYZPtCuZO10

Atomo sitlo x/a y/b 2/c ocupacién qu 10*
Ba(1) 0.1506(2) 0.00 0.5324(3) 1s2 107(4)
Ba(2) 0.00 0.00 0.00 1/4 86(5)
Pt 0.50 0.00 0.50 1/4 58(4)
Y 0.3107(3) 0.00 0.1271(4) 1/2 71(6)
Cu 0.4077(3) 0.00 0.7929(6) 172 65(8}
o(1) 0.334(2) 0.00 0.461(4) 172 100(50)
0(2) 0.317(1) 0.231(3) 0.871(2) 1.0 110(30)
0(3) 0.482(1) 0.221(3) 0.280(2) 1.0 120(30)

a= 12.517(2) A, b= 5.8230(8) A, c= 7.345(1) A, B=105.53(i)
G.E.:C2/m Z=2 RB= 8.53% R'= 6.5%

La estructura estd formada por polledros metal-oxigeno
empaquetados de un modo complejo {figuras 5.2.a-5.2.e), compartiendo
caras, aristas y/o vértices, lo que provoca la distorsién de los
mismos. '

Al lgual que en otros materiales relacionados el cobre se
encuentra en un entorno de coordinacién de pirdmide de base cuadrada,
ligeramente distorsionada en este caso. En efecto, el enlace Cu-0(2)
forma un angulo de 93 grados con la normal al plano basal de la
piradmide. Esta distorsion viene provocada por la comparticién de una
cara 0(1)-0(1)-0(3) entre las piramides CuO5 y los octaedros PtOé
(como se muestra en la figura 5.2.a). El plano basal de la piramide no
se comparte, apareciendo pirémides CuO5 -relaclonadas por simetria-
enfrentadas dos a dos por su base. Esta disposicién resulta bastante
comin en los cupratos superconductores y materiales relaclonados. Por
otra parte el estado de oxldacién del cobre estimado a partir de los
datos de distanclas atémicas de la tabla 5.VI aplicando el método de
Brown & Altermatt [27] es de 1.85(3), muy préximo al estado divalente,

El valor estimado para los cationes de la fase BaaYthCuzo10

aparecen en la tabla 5.VII,
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Tabla 5.VI: Distancias y angulos de enlace para BasYthCuZO10

Atomo central Bal

Bal1-01 2.887(5) x 2 Bal-02 3.473(6) x 2
Ba1-02 3.08(2) x 2 Bal-01 2.935(3) x 2
Bal1-03 2.915(2) x 2 Ba1-03 2.51(3) x 1

01-Ba1-03 114.2(3) 01-Bal-01 87.1(6) 01-Bal-03 141.4(4)
01-Bal-02 74.3{(2) 01-Bal-02 56.8(4) 03-Bal-03 67.8(3)
03-Bal-01 127.6(3) 03-Bal-01 59.1(4) 03-Bal-03 65.1(2)
03-Bal-03 100.8(4) 03-Bal-02 168.1(3) 03-Bal-02 119.2(4)
03-Ba1-02 56.0(3) 03-Bal-02 85.8(4) 01-Bal-01 172.5(3)
01-Bal-03 124.8(5) 01-Bal-03 58.3(5) 01-Bal-02 61.2(4)
01-Bal-02 119.3(4) 01-Bal-02 111.3(3) 01-Bal1-02 63.5(3)
03-Ba1-03 67.4(3) 03-Bal-02 102.3(4) 03-Ba1-02 73.8(6)
03-Bal-02 111.5(2) 03-Bal-02 148.8(5) 02-Bal-02 52.1(4)
02-Bal-02 132.4(2) 02-Bal-02 106.5(4) 02-Bal-02 53.6(3)

Atomo central BaZ
Ba2-01 2.675(2) x 4 Ba2-02 2.744(2) x 4

03-Bal1-03 105.8(3) 03-Bal-03 74.2(4) 03-Bal-02 72.1(4)
03-Bal-02 67.2(2) 03-Bal-02 107.8(3) 03-Bal-02 112.1(3)
02-Bal-02 109.8(3) 02-Bal-02 106.6(4)

Atomo central Pt
Pt-01 2.033(3) % 4 Pt-03 2.005(3) x 2

01-Pt-03 £89.8(4) 01-Pt-03 90.2(4) 03-Pt-03 88.9(3)
03-Pt-03 101.1(3)

Atomo central Y

Y-01 2.523(2) x 2 Y-02 2.232(3) x 2
Y-02 2.344(3) x 2 Y-03 2.350(4) x 1
01-Y-02 88.7(4) 02-Y-02 125.9(5) 02-Y-02 77.1(4)
02-Y-01 81.8(3) 02-Y-03 152.4(2) 02-Y-03 99.4(3)
02-Y-02 T70.8(3) 02-Y-01 144.2(4) 02-Y-03 84.1(2)
02-Y-03 117.4(6) 02-Y-03 70.5(4) 03-Y-03 61.5(3)
Atomo central Cu
Cu-01 2.056(3) x 2 Cu-02 1.934(4) x 2

Cu-03 2.395(3) x 1

02-Cu-02 88.6(3) 02-Cu-03 97.4(2) 02-Cu-03 174.8(3)
02-Cu-01 102.4(4) 03-Cu-03 77.3(3) 03-Cu-01 79.6(4)

Distancias intermetilicas

Bai-Cu 3.267(3) Bal-Pt 3.444(4)
Ba2-Cu 3.346(4) Y-Cu 3.435(4)
Y-Pt 3.105(3) Y-Cu 3.020(3)
Pt-Cu 2.711(4) Cu—-Cu 3.289(3)
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Tabla 5.VII: Estados de oxldaclién

calculados para Ba_TR_PtCu O
32 2710

Ion BasYaPtCuaolo
Bal 1.97(2)

Ba2 2.3(2)

Pt 4.09(3)

Y 2.90(2)

Cul 1.85(3)

El poliedro de coordinaclén del platino es un octaedro
distorsionado. En este caso se comparten caras tanto con piramides
CuO5 como con poliedros YD? (figura 5.2.b). Esta compleja disposicién
origina una vez mas distorsiones con respecto al octaedro regular. El
platino en coordinacién octaédrica (ya sea regular o distorsionada) se
encuentra en estado de oxidacién cuatro. El1 valor calculado es de
4.09(3) lo que estid de acuerdo con la cristalogquimica de los éxidos de
platino. 7

En 1la estructura existen dos tipos de 1lones bario
cristalograficamente diferentes. Los 1iones Ba(2) se encuentran
rodeados por ocho oxigenos dispuestos formando un cubo ligeramente
distorsionado (figura 5.2.e). Esta coordinacién es bastante comin para
el 16n Ba(Il). Resulta interesante destacar que estos polledros Ba2—05
son los tnicos en la estructura BaaTRthCuzolo que no comparten caras,
si blen todas sus aristas son compartidas con otros poliedros.

Por su parte los iones Ba(l) estidn coordinados a once
oxigenos formando un poliedro poco frecuente para el bario. Puede
describirse como un cubo muy distorsionado con tres de 1las caras
apicadas con oxigenos extra. Sin embargo, debido a las largas
distancias Ba{(1)-0 (hasta 3.5 A) es discutible la Inclusién de algunos
de estos oxigenos en Jla esfera de coordiancién del bario (figura
5.2.d).

Los 1lones tlerra rara se encuentran coordlinados a siete
oxigenos dlispuestos segin un prisma triangular distorsionado
monoaplicade. Un entornoe de coordiancién andlogo se encuentra en los
6xldos BaTRZCUO5 [24)] y en 1a forma PB-monoclinica de algunos
sesquiéxidos de lantdnidos (p.e). Sm203 [25]). El enlace TR-0 de la

cara aplcada se encuentra ligeramente inclinado con respecto a la
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normal a dicha cara, debido una vez mis a las distorsiones que provoca
la comparticién de caras con los poliedros del platino (figuras 5.2.b
y 5.2.¢). .

Las figuras 5.2.a-5.2.e representan los poliedros de
coordiancién de los diferentes cationes de la estructura eiilustran
algunas de las caracteristicas comentadas. La estructura en su
totalidad est4d formada por la superposicién de estos bloques.

De acuerdo con nuestros resultados el qompuesto
BaaYthCu,ZOlo es un O6xldo estequiométrico en el que cada tlpo de
catién ocupa un sitio cristalografico. Asi, no hemos encontrado
ocupacién mixta en ninguno de ellos. Esto puede ser explicado en base
a las diferenclas en cuanto a tamafios de los cationes presentes: Ba®'
(1.42, n.c. 8 0 1.6, n.c. 11), Y3+(0.96, n.c. 7), Pt‘*(0.625, n.c. 6),
Cuz’(0.65, n.c. 5). La dnica posibilidad (en cuanto al tamafio iénico)
es el intercambio de Cu(II) por Pt(IV), lo que se ha observado en
compuestos relacionados [26]. Sin embargo, los lones Pt'* debido a su
alta carga tlenen una gran tendencia a la c¢oordinacién octaédrica, en
tanto que 1la coordinacién de piramide de base cuadrada, y aun

coordinaciones mas bajas, son frecuentes para el Cu(ll).

Por otra parte, la caracterizacién preliminar de los
cristales de praseodimio, BasPrZPtCuzoio, ha permitido determinar que
la simetria del material es hexagonal, con celda a=b=5.93 A, c=14.5 A
y perteneciente a algune de los siguientes grupos espaclales: P3f
P32, P312. P3212. P3212, P3221, P62. P6‘. P6222 y P6422.

La diferencia de simeria (y poslblemente de estructura)
entre el materlal de ytrio y el de composicién andloga de préseodimio
puede estar asociada con las diferencias en cuanto al tamafio del ién
tierra rara (1.16 A, n.c: 7 para Pr'>; 0.96 A, n.c: 7 para Y'°).

El estado trivalente del praseodimio ha sido determinado
por medida de la susceptibilidad magnética. En la figura 5.19 se
representa la varlacién del lnverso de la susceptibilidad magnética
molar en funcién de la temperatura para cristales de prasecdimio y
neodimio. En ambos casos los datos se ajustan a una expresién tipo
Curie-Welss; a partir de estos ajustes se han obtenido los parametros

magnéticos que aparecen en la tabla 5.VIII.
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Figura 5.19; Variacién del inverso de la susceptibilidad magnética molar en funcién de
la temperatura para cristales de Ba3(TR)2PtCu019 (TR= Pr y Nd).
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+3

Tabla 5.VIII: Pardmetros magnéticos de muestras BaaTRthCuzow

Tierra rara C(emu mol® K) a(K) i _(MB) g (MB)
ef teor.,
Pr(IiI) 1.55 105 3.5 3.74
Nd{(III) 1.90 17.4 3.9 3.68

Dada la similitud de tamafios entre los lones Pr'a. Nd"3 y

(1.16 A, 1.14 A y 1.11 A, respectivamente), cabe pensar que los
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compuestos Bas(TR]aPtCuzolo (TR= Pr, Nd y Sm) sean isoestructurales,
al igual que lo son los de Y y Ho [10], caticnes que a su vez son de
parecldo tamafio entre si. Resulta bastante frecuente encontrar dentro
de una serie de 6xldos mixtos de tierra rara que la estructura de los
compuestos con cationes voluminosos es diferente de la de aquéllos mas
peguefios, pudiendo aparecer dimorfismo para algunc de tamafio
intermedio [32].

Vemos, pues, que es particularmente interesante completar la
determinaclén estructural del material de praseodimio, asi como llevar

a cabo la de los correspondientes de neodimio y samarilo.
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4. -CONCLUSIONES.

En este capitulo hemos presentado los resultados obtenidos
en el estudio de algunos compuestos que aparecen como "subproductos®
en los crecimientos de cristales de superconductores. En general se
puede obtener una gran cantidad de estas fases, sl blen la mayoria de
ellas son perfectamente conocidas. En ocasiones aparecen nuevos

compuestos cuyo estudio puede resultar de interés.

El compuesto BaZPtPrOE presenta una estructura "a priori"
secilla. La difraccién de rayos-x de polvo indica que se trata de una
superestructura de la perovskita, con los tres ejes dobles. El1 origen
de la multiplicidad de la celda estid en el ordenamiento de los lones
platino y praseodimio. Dado que estos dos cationes son bastante
parecldos en cuanto a carga y tamafio, el orden entre ellos puede ser
imperfecto. Esto hace necesario el estudio de la microestructura del
material por medio de difracclén de electrones y microscopfa
electrénica. La similitud entre los lones platine y praseodimio unida
a la presencia de efectos dindmicos hacen que la visualizaclén del
orden catiénico en el material sea fuertemente dependiente del espesor
de la muestra; asi, la interpretacién de la microscopia electrénlca
requiere el caculo de imagenes. La comblnacién de estas tres técnicas
permite afirmar que el material se encuentra bien ordenade, lo que
descarta que la celda maltiple observada por difraccién de rayos—x

(Zapx2apxzap) se deba a la presencla de maclas a nivel microscépico.

Las medidas magnéticas indican que el estado de oxidacién
del praseodimio es +4, al igual que el del platino. Esto estad de
acuerdo con el contenido en oxigeno determinado por ATG. Esta técnlica
también ha permitido 1identificar dos fases estables intermedias de
composiciénes: BathPrOS.Gs y BathPrOS‘o. En la primera coexisten
platino tetra y divalente, en tanto que en la segunda todo el platino
es divalente., El praseodimio no sufre reduccién en su estado de

oxidaclén que es en todos los casos +4.
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Por otra parte, en la serie de compuestos Bas(TR)ZPtCu.aom
(TR= Y, Pr, Nd vy Sm) se ha resuelto la estructura de la fase de ytrlo,
resultando ser bastante compleja. Como caracteristica esenclal cabe
citar la presencia de cobre en coordinacibn de pirdmide de base
cuadrada ligeramente distorsionada por la comparticién de caras con
octaedros PtO6 {también distorsionados) y con poliedros YO?' La
proximidad entre cationes metdlicos provoca en gran medlida que los
poliedros de coordinacién estén muy distorsinados.

El estudio preliminar de la estructura del material de
praseodimio muestra que este compuesto es de simetria hexagonal (a=b=
5.93 A, c= 14.5 A). De este modo, la simetria (y tal vez también la
estructural} de los compuestos BaS(TR)thCuZO10 es sensiblemete

dependiente del tamafio del 16n tierra rara.
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RECAPITULACION

A 1la largo de esta Memorla se ha expuesto el trabajo
realizado sobre algunos materiales superconductores. Ante el
rapidisimo crecimiento experimentado por este campo durante la
realizaclén del trabajo aqui presentado, fue necesarlo delimitar los
puntos de interés asi como el enfoque del mismo. Asf{ pues, nos hemos
centrado en los compuestos de la famllia del Ybacuo. Estos compuestos
pueden considerarse hoy dia como "cléslcos", si blen es clerto que a
pesar de ello existen una serie de aspectos estructurales vy
microestructurales ain por aclarar. El objetivo global del trabajo
contenido en esta Memorla es contribulr al esclarecimiento de algunos

de estos aspectos en relacién con las propiedades superconductoras.

La Memoria en si estid constituida por una Introduccién
General, una descripcién de las Técnicas y Métodos Experimentales, la
Parte Primera que comprende los capitules 1,2 y 3, la Parte Segunda

formada por los capitulos 4 ¥ 5; y el Apéndice I.

En la Introduccidn General se hace una presentacién sencilla
del fendmeno de la superconductividad y de algunas de las teorias que
pretenden explicarla. Dadas las notables diferencias existentes entre
los distintos sistemas estudiados, se ha preferide no inclulr una
introduccién global a todos ellos, sino aportar en cada capitulo la
informacién pertinente. Tamblén se incluye una descripcién de los
objetivos globales del trabajo realizado.

El apartado de Técnicas y Métodos Eperimentales presenta no
s6lo las técnlicas instrumentales empleadas, sino también los
fundamentos de algunos métodos de tratamiento de los resultados
aportados por aquéllas. En particular se incluye una discuslén de las
potencialidades y limitaciones de 1las técnicas difractométricas
utilizadas {rayos-x, neutrones y electrones), 1o gque permite entender
porqué en cada cas¢ se emplea una u otra.

El métode de Rietveld para tratar datos de difracclén de
polvo se discute en detalle, ya que a pesar de que en los ultimos afios
ha experimentado wun gran auge,. no ha llegado aun al grado de

desarrollo de las técnicas de monoecristal.
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Tamblén se presenta el método de la suma de valenclas de
enlace de Brown y Altematt, utilizado para estimar los estados de
oxidaclién de los iones en sélidos inorgénicos. En este caso exlste una
fuerte controversia scbre su grado de aplicabllidad y la
representatividad de los resultados por é1 obtenidos, todo lo cual se

discute con detalle.

La Parte Primera y la Parte Segunda estan constituids por

tres y dos capitulos respectivamante. Cada uno de ellos comprende:

-una Intreoduccién que recoge con detalle todo lo concerniente a
los puntos abordados en el capitulo,

-la descripcién de los Objetivos del capitulo,

-una exposicién detallada de los Resultados y una Discusion de
los mismos,

-un compendio de las Conclusiones mids destacables del capitulo,

-y por Ultimo una lista de la Bibliografia empleada para elaborar

ese capitulo.

Nos ha parecido convenlente adoptar una organizacién modular
de los contenidos de esta Memoria dados los diferentes aspectos

tratados en cada uno de sus capitulos.

Los capitulos 1, 2 y 3 agrupados en la Parte Primera se
dedlican al estudlo de compuestos de la familla del BaaYCuaoww. Estos
materiales han sido muy estudliados y hoy son bien conocldos, sl blen
muchos de los aspectos tratados en estos capitulos no han sido
completamente esclarecldos. En cualquler caso es importante precisar
que el trabaj)o presentado en esta memorla se ha realizado a la par e
independientemente de otros recogidos.en la bibllografia, y en su dia
han dade lugar a publicaciones novedosas en las mejores revistas
internacionales. En particular cabe destacar el desarreollo de un
método original para crecer cristales de las fases (Ba}*Cax)TRCuJ%Ly
(TR=La,Pr,Nd,Eu,Gd), la determinacién de la estructura del compuesto
BazPrCuSO7 y la posterior realizacién de medidas de espectroscopia
Raman sobre tales «cristales, el estudlo de las modificaiones

estructurales y  microestructurales del material sometido a
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tratamientos oxidantes-reductores, la resolucién de la estructura por
difraccién de rayos-x sobre monocristal del compuesto (BaCaLa)SCu3O7

as{ como el estudio de la microestructura de leos cristales, etc.

La Segunda Parte comprende los capitulos 4 y 5 dedicados al
estudio del compuesto (Cal_xer)CuOZ considerado como “el cqmpuesto
matriz" de los SCAT, y a materiales obtenldos como subproductos de los
experimentos de crecimiento de cristales, respectivamente.

El interés de 1incluir en esta Memorla el compuesto
(Cai__xer)CuO2 resulta claro sl se tiene presente el objetivo global
del trabajo realizado, a saber, el esclarecimiento de algunos aspectos
estructurales de los SCAT en relaclén con las propledades
superconductoras. El capitulo 5 se dedica al estudio de algunas fases
"parasitas" obtenidas en los crecimientos de cristales de la familia
BaTRCuBOT_y. Se han incluldos aquellos materiales que a nuestro Julcilo
resultaban interesantes. A este respecto, cabe recordar que el proplo
Ybacuo en su dia fue una fase "parasita", ya que se obtuvo al intentar

sustitulr el lantano por Y en el compuesto BaxLaz_xCu04.

Por otra parte, en el Apéndice I se detalla el método
empleado para la elaboracién de los programas de cadlculo desarrollados
para la evaluacién de los potenciales electrostaticos de sitios y las

energias reticulares utilizadas en esta Memoria.

Por tltimo nos parece importante destacar que a pesar de la
gran cantidad de trabajos realizados sobre los materiales objeto de
esta Memoria, quedan aun unas serle de aspectos no del todo
esclarecidos y sobre los cuales resulta Ilnteresante trabajar. Estos
han sldo destacados a lo largo de esta Memoria, entre los que cabe
resaltar: la realizacién de medidas espectroscépicas (Raman, EXAF,
UPS, etc.) sobre los monocristales de las fases BazPrCu307_y; el
crecimiento de monocristales de composiclén B32CaxPrb*Cu301ﬂr que es
un material superconductor; el estudic en profundidad de la
microestructura del material (CaBaLa)3Cu307; la establlizacién de
fases Iintermedlas del material BathPrOG_llr y el estudio de sus
propledades eléctricas, magnéticas y cataliticas; 1la resolucién
estructural completa de los materiales Baa(TRJthCuzo10 (TR=Pr,Nd, Gd).
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APENDICE 1:CALCULO DE ENERGIA ELECTROSTATICA Y
POTENCILAES DE SITIO.

Célculo de la energia electrostatica. Constante de Madelung

En un cristal esenclalmente iénico la energia electrostatica
coulombliana supone la contribucién mayoritaria a la energia reticular.
Aungue existen métodos relativamente sencilleos para el cadlculo exacto
de la contribucién electrostatica, los restantes términos (repulsién
de corto alcance, polarizaciones de la red, etc.) sélo pueden ser
calculados aplicando sofisticados modelos y programas de cédlculo. En
cualquler caso estas contribuclones suponen s6lo una pequefia parte de
la enrgfia reticular del material, si bien en algunos casos su
contribucién es fundamental {como ejemplo mds claro se puede citar el
bien conocido efecto Jhan-Teller).

En en modelo de Interaccién coulombiana las cargas son
consideradas como puntuales. La energia de Interaccién entre cargas
puntuales es facilmente evaluable., Asi, la interaccién entre la carga
puntual ze correspondiente al i-ésimo 16n en la l-ésima celda unidad
y la zJe correspondiente al J-ésimo 1én de la celda de referencia
viene dada por:

zizJ e/ |rl+r,-rJ| [AI-1]

La energia electrostatica del clstal por férmula viene dada

por:
— ! 2 — - ]
Uc- 1/(22) E }'.“.J zlzje / Irl+ri rjl [AI-2]
donde la prima en la sumatorlia indica que se excluye el casc 1=0 para
j=) ¥y Z es el numero de moléculas por celda unidad.
La ecuacién [AI-2] puede reescribirse como:
U= - (ze)? a /R [AI-3)
c R
donde z es el maximo comin divisor de las z cargas y R es una

distancia caracteristica de la estructura cristalina (p.eJ. la raiz

cubica del volumen de la celda unidad, la distancia mas corta entre
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vecinos, etc.).
La cantidad adimensional aR se denomina constante de
Madelung y viene referida a la distancia caracteristica R. Se puede

definir por la expresién:
= - R/(2Z Al-4
« (22) }'.'j &j ¢(rJ) [ 1
donde £J=zj/z y el término

' (3 [AI-5]

wr’)=z‘z‘|r ﬂ-‘-.- "
171 )

es el potenclal Interno del c¢ristal en el punto reticular r-l cuando

las cargas se miden en unidades de ze y las distanclas interatdmicas

en unidades de R.

La constante de Madelung es independiente del valor absoluto
de las cargas iénicas y del valor de los ejes de la celda; depende
s6lo de la estructura cristalina. Para su cdlculo es necesario evaluar
los potenciales internos electrostaticos de la estructura. El hecho de
que la serle Zpt Ap/rP sea condicionalmente convergente imposibllita
su cdlculo por suma directa (si bien para algunos casos puede llevarse
a cabo agrupando términos sigulendo argumentos fisicos [1]).

Resulta pues necesarioc aplicar métodos de calculo mas
elaborados. Epsteln [2] ha desarrollado un método general para
realizar sumas en una red de Bravals de cargas puntuales. Este método
incluye al ampliamente utilizado método de Ewald [3]. Dada la
comple jidad del citado método de Epstein no se describira; si se hara

una breve descripcién de los fundamentos del de Ewald.
Método de Ewald

El método de Ewald transforma el potencial de una red de
Bravals de cargas puntuales unitarias en una expresién compuesta de
dos serles rapidamente convergentes. Se logra ésto separando la
distribucién de carga considerada en dos componentes. La primera
componente de la distribucidén de carga es una red de Bravais de

gaussianas normalizadas a +1 y neutralizada por una distribuclén de
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carga uniforme de slgno negativo. La segunda componente es una red de
Bravals de cargas puntuales unltarlas neutrallzadas por funclones
gausslianas. En la expresién final del potencial la tranformada de
Fourler del potencial generado por la primera componente se combina
con el de la segunda. La eleccién de un valor apropiado de la anchura
a medla altura de la gaussiana (7n) asegura una réapida convergencia de
ambas serles.

No expondremos aqui la derivaclén de la férmula final, un
desarrollc completo puede encontrarse en la referencia [(2]. La
expresién final de la férmula de Ewald viene dada por:

2

¢(r)=1/(rV) zh S(h} k; expl—nznzki +2u1khr]+

(1-F(Ir1+r1-rj|/n] [AI-6]

+Z X €
1y ir +r -r |
R S

donde S(h)= ZJ EJ exp[-2ni khrjl son los factores de estructura de la
teoria de difraccién de rayos-x; y F(x) es la funcién de error dada

por la expresién :erf(x)=2(u“2

)J:e'tdt; que puede aproxlmarse por un
polinomio de grado ocho [4].

El potencial ¢(r) es, por supuesto, independiente del
parametro 7. La primera componente de [Al-6] se hace cero para 1= o y
converge rapidamente para valores grandes de %. Por su parte la
segunda componente se anula para m - O y converge réapidamente para
valores pequefios de 7. Asi, una apropiada elecclén de % asegura una
réaplda convergancia de ambas series. Como regla general puede
adoptarse un valor préxime a la raiz cublca del volumen de la celda
unidad.

El potencial electrostdtico ¢(r) se hace independiente del
valor absoluto de los parametros de red al multiplcarle por una
distancla caracteristica de la red. El potencial adimensional

resultante depende sélo del tipo de red y de la estructura cristalina.
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Descripcién del programa utilizado en el cilculo magnitudes
electostaticas. ‘

En el estudio de diferentes materlales presentados en esta
Memoria hemos utilizado el métodc de Ewald para el célculo de energias
reticulares, potenciales de sitlo, constantes de Madelung, etc. Para
ello hemos escrito un paquete de programas de célcule que permite todo
ello, y ademds la evaluacién de Iinteracclones de corto alcance
(repulsivas y de polarizacién) que hace posible el estudio de 1la
difusién de lones en compuestos de intercalacién. En la Figura (AI-1)
se muestra el dlagrama de flujo de informacién en las sucesivas etapas
del célculo.

La entrada es un fichero con Iinformacién estructural del
material junto con las cargas, radios 1iénicos, polarizabillidades y un
factor repulsivo, para cada tipo de ién de la unidad asimétrica. El
programa STRFACT genera dos ficheros que contienen los factores de
estructura de la expresién [AI-6), y los datos de los Atomos en 1la
celda unidad, respectivamente.

En la siguiente etapa se puede pasar directamente al célculo
de magnitudes puramente electrostaticas del material: constante de
Madelung, energfa reticular (programa MADELUNG) y potenclales de sitio
(programa SITEPOT); o bien abordar el céalculc del potenclal punto a
punto de la red. En este Ultimo caso se divide la unidad asimétrica en
una red de (25x25x26) puntos y se evalta la contribucién coulombiana
{programa COULOMB) en cada punto. Asi mismo, es poslble calcular la
contribucién de interacciones de corto alcance (programa SHORTRANGE)
(repulsién y polarizacién). La suma de los flicheros que contienen esta
informacién (cada par de ficheros <contienen 25x25 valores
correspondientes a puntos de coordenada z constante} origina los
ficheros de datos finales ya extendidos a la celda unidad, haclendo
uso de la simetria de la red.

Hemos comprobado el correcto funcionamlento del paquete de
programas en el calculo de energias retlculares y constantes de
Madelung de algunos compuestos bien conocidos. En casil todos los casos
las diferenclas relatlvas entre los valores calculades y los
bibliograficos es del orden de la milésima por clento
(8U_/U_(bibl.)=10°) (tabla AI-I).
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Figura AlI-1:Digrama de flujo de informacién en el paquete de programs.

Material. AUN
| 1

STRFACT | ——— Material.FAC
1
-3 Material.STR - l
—— | MADELUNG SITEPOT |¢———
l
4 4 Material.SIT
COULOMB | —— SHORTRANGE Material.MAD
MaterialZ,CUL MaterialZ.SHT
Z=0,...25 Z=0,...25
SUMA

l

MaterialZ. DAT
Z2=0,...25
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Tabla AI-I: Valores de energia reticular vy
constamte de Madelung de algunos materlales,

Material U (eV) U (eV) &%) aa(calc.) «_(bibl.)
calc. bibl. rel

NaCl 8.9235 8. 9237 0.003 3. 49515 3. 495129
CsCl 7.1083 7.10870 0.006 2.03525 2.03536
ZnS{blenda) |40.308 40. 3065 0.004 3.7831 3.78293
ZnS{wurtz.} |40.428 40.4372 0.02 12. 017 12.0189
Can 30.671 30.6732 0. 006 11.6358 11. 63657
SPT103 182.58 182.5112 0.04 49,513 49,5098

Los valores bibliogréficos de esta tabla se

referencia [2].
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