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1.1 Respecto a esta Tesis: 
 

 El estudio estructural y magnético de óxidos mixtos de tierras raras con metales 

de transición es uno de los tópicos más relevantes de las últimas dos décadas, luego del 

descubrimiento de la superconductividad con altas temperaturas críticas (TC > 30 K) en 

el sistema La2-xBaxCuO4 en 1986 [1.1], con una estructura de tipo perovskita 

distorsionada.  

El compuesto que más se destacó en los primeros años de crecimiento explosivo 

del área fue el YBa2Cu3O7-δ, también conocido como 123 o YBCO, que fue el primero 

en superar “la barrera del N2 líquido” (77 K) presentando una temperatura crítica de 92 

K [1.2]. La simplicidad de su preparación por técnicas de síntesis al estado sólido 

combinadas con su temperatura crítica alta, accesible en laboratorios que no disponen 

de He líquido, lo han vuelto el compuesto más emblemático de los superconductores 

cerámicos, existiendo miles de trabajos publicados al respecto de sus propiedades 

físicas, su estructura y sus características cristalinas. Una búsqueda en la versión de 

Julio de 2003 de la ICSD [1.3] por la fórmula YBa2Cu3Ox da como resultado 402 

trabajos publicados desde 1987 a 2000. En ellos se realiza un análisis cristalográfico de 

este compuesto, superando en número, por ejemplo, a compuestos de fórmula SiOx (354 

artículos desde 1925), no incluyéndose en esta base de datos artículos sólo dedicados a 

sus propiedades. Ampliando la búsqueda a compuestos conteniendo Y, Ba, Cu y O se 

alcanza el número de 922 artículos, sólo uno de los cuales es previo a 1987.  

El estudio de las propiedades de este compuesto llevó rápidamente a doparlo por 

otros cationes en sus diferentes sitios cristalográficos. Los dopados en los sitios de Cu 

para obtener compuestos de tipo YBa2Cu3-xMxO7 donde M = Mn, Co, Fe, Ni, Zn, Cd y 

otros metales de transición d fueron decisivos para comprender la importancia de los 

planos CuO2, presentes en la estructura, para la superconductividad. Cualquier intento 

de sustitución de Cu en estos planos, produce el descenso de Tc o simplemente la 

desaparición de la fase superconductora [1.4]. 

El dopado con Fe enriquecido con 57Fe permitió realizar, por ejemplo, estudios 

de estructura local por espectroscopía Mössbauer sobre la fase no superconductora, al 

comprenderse rápidamente que existe una fuerte correlación entre la estructura, las 

propiedades magnéticas y la superconductividad [1.4]. Fue a partir de este dopado, que 

se descubrió, en 1988, como fase secundaria del YBa2Cu3-xFexO7, el YBaCuFeO5 [1.5], 
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compuesto originario de una serie de compuestos de tipo (RE)(AE)M2Ox 

frecuentemente designados como de tipo perovskita 112, donde RE = tierra rara o Y, 

AE = metal alcalino-térreo y M = metal de transición d. 

El establecimiento de la importancia de los planos CuO2 en la 

superconductividad de los cerámicos con alta temperatura crítica, convirtió prontamente 

al YBaCuFeO5 y otros YBaCuMO5 (M = Mn, Co) y REBaCuMO5 en materiales de 

testeo de comportamiento y estructura, capaces de aportar información que pudiera ser 

relevante, en la comprensión del fenómeno de la superconductividad. 

Los estudios realizados sobre el YBaCuFeO5 y otros REBaCuFeO5+δ  (RE = La, 

Pr, Nd, Eu, Gd, Dy, Er, Tm y Lu) por el grupo de trabajo del CSSC-Lab. [1.6–1.14] y 

otros autores [1.15–1.24] han permitido describir un variado conjunto de 

comportamientos magnéticos, basados en la misma estructura básica tipo 112. Estos son 

función del tamaño de la tierra rara y el contenido de oxígeno no estequiométrico (δ) 

que se introduce en la estructura al influjo del aumento del tamaño de RE3+. El 

comportamiento magnético complejo del YBaCuFeO5, este sistema está basado en una 

estructura cuyas características aún permanecen en discusión ya que no se ha 

establecido con precisión si el sistema consiste de capas CuO2 y FeO2 [1.6–1.8, 1.14, 

1.16, 1.18] alternadas o de capas Cu/FeO2 desordenadas [1.17, 1.19–1.23]. Se ha 

encontrado que el LaBaCuFeO5+δ -a pesar de presentar una composición similar a los 

demás compuestos de la serie-  presenta una estructura algo diferente, fruto del 

desorden de los cationes Ba2+ y RE3+ y de las vacancias de oxígeno [1.6, 1.9, 1.12–1.13]. 

Las posibilidades de realizar estudios en este sistema solamente no están agotadas aún, 

puesto que compuestos de tipo RE11-xRE2xBaCuFeO5+δ siendo RE1 y RE2 dos tierras 

raras (o Y) han demostrado ser de interés [1.9–1.11]. 

Análogamente, se ha preparado y caracterizado el compuesto YBaCuCoO5 

[1.25–1.26] con características estructurales muy similares a YBaCuFeO5 pero con 

diferencias notables en sus propiedades magnéticas. También se han preparado y 

caracterizado eléctricamente algunos REBaCuCoO5+δ (RE = Pr, Nd, Sm, Dy, Gd, Ho y 

Er) [1.27], que han resultado ser semiconductores clásicos. No se ha realizado una 

caracterización estructural o magnética de los mismos ni del LaBaCuCoO5+δ. 

Las posibilidades encontradas en algunos de los compuestos mencionados, de 

introducir una proporción importante de oxígeno no estequiométrico en forma 

reversible, han sido establecidas a través de estudios sobre las series              
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YBaCuCo1-xFexO5+δ e YBaCu1-xFexCoO5+δ [1.28 - 1.30]. Estos estudios han demostrado 

que la capacidad del Co de oxidarse o reducirse reversiblemente de Co(II) a Co(III) o 

Co(IV) es alta en este tipo de compuestos, observándose, a consecuencia de esto, 

variadas posibilidades de interacciones magnéticas. En forma análoga, la serie de 

compuestos YBaCo2-xCuxO5+δ [3.31] presenta un interesante comportamiento magnético 

donde la variación de x y δ causan variación de la orientación y amplitud del momento 

magnético del Co, a través de cambios en su estado de oxidación y de configuración de 

espín. 

El descubrimiento de magnetorresistencia en manganitas RE1-xAExMnO3-δ [1.32] 

y cobaltitas RE1-xAExCoO3-δ [1.33] ha llevado a prestar atención a las propiedades de 

compuestos como los REBaM2O5+δ con M = Mn, Co o Fe puros [1.34–1.38]. De esta 

manera, se ha determinado que los compuestos REBaCo2O5+δ presentan 

magnetorresistencia para las tierras raras de mayor tamaño (RE = Pr, Nd, Sm, Eu, Gd, 

Tb y Dy) [1.34] y que la dependencia de esta propiedad con δ es dramática, pudiendo 

desaparecer la magnetorresistencia con la sola oxidación o reducción del compuesto. 

Así mismo, no se han encontrado propiedades de interés en los compuestos 

REBaFe2O5+δ que solo han podido ser aislados para RE = Nd y Sm [1.36] mientras que 

los REBaMn2O5+δ han resultado ser ferromagnéticos, con temperaturas de transición 

próximas a la ambiente y dependientes de RE, entre otras propiedades [1.37–1.38].  

Inicialmente como banco de prueba para determinar efectos estructurales y 

magnéticos concernientes con los superconductores de alta temperatura crítica 

(REBaCuFeO5+δ e YBaCuCoO5), luego como posibles electrolitos en celdas 

combustibles de óxido sólido (SOFC) [1.39] (YBa(Co,Fe,Cu)2O5+δ) y finalmente como 

materiales magnetorresistentes (REBaCo2O5+δ), los materiales de tipo perovskita 

deficiente en oxígeno tipo 112 han cobrado valor científico y técnico por ellos mismos. 

Adicionalmente, se ha descubierto superconductividad en compuestos conteniendo 

capas CoO2 de fórmula NaxCoO2·yH2O, con temperaturas críticas inferiores a 5 K y en 

un rango de x e y muy estrecho [1.40], lo que reaviva el interés por el estudio de 

compuestos conteniendo este tipo de capas. 

Se han realizado además cálculos teóricos de densidad de estados, ocupación de 

bandas, configuración de espín, energía de Fermi, etc., de este tipo de compuestos 

[1.24–1.35] que abonan la teoría de un comportamiento muy complejo a causa de la 
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multiplicidad de configuraciones electrónicas posibles para los M y muy dependiente de 

la concentración de oxígeno no estequiométrico. 

 

 

1.2 Estructura de compuestos tipo perovskita 112: 
 

 La estructura base de los compuestos estudiados en este trabajo de tesis es la del 

mineral perovskita, CaTiO3 descrita (en términos cristalográficos) por primera vez en 

1925 [1.41] en varios sistemas cristalinos pseudo-cúbicos, dependiendo del investigador 

que la estudió y el origen de la roca en particular. La celda unidad, aceptada 

actualmente por los geólogos, fue determinada en 1957 y corresponde a un sistema 

cristalino ortorrómbico de dimensiones a = 5.44 Å, b = 7.64 Å y c = 5.38 Å [1.42]. Es 

un mineral poco común en la naturaleza, encontrándoselo generalmente, impurificado 

con tierras raras y Nb [1.43].  

 

Figura 1.1: Estructura tipo 
perovskita ABO3 (A: esferas 
azules, B: esferas marrones, 
O: esferas rojas). El entorno 
octaédrico de B está marcado 
con los enlaces B-O. El 
entorno de coordinación 12 
de A se indica mediante los 
átomos O coplanares con A 
en dirección normal a la 
diagonal del cubo, tres por 
encima y tres por debajo. Las 
flechas verdes indican los 
planos hexagonales de 
composición AO3 que forman 
el empaquetamiento fcc.1 
 

El ordenamiento atómico en este mineral, puede describirse como un 

empaquetamiento fcc de cationes A y aniones O voluminosos con un catión pequeño B 

ocupando los huecos octaédricos generados por los aniones. En base a esta descripción 

es que se suele representar a la estructura de tipo perovskita como ABO3 y asignarle una 

                                                 
1 La totalidad de las figuras de estructuras y empaquetamientos fueron obtenidas con el 
programa ORTEP3 [1.44]. 
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celda cúbica simple, en cuyo origen se coloca el catión voluminoso A, en los centros de 

las caras los aniones O y en el centro de la celda al catión pequeño B. El índice de 

coordinación del catión pequeño será por lo tanto seis, mientras que el del catión 

voluminoso será 12 (Figura 1.1). 

 El balance de cargas indica que los estados de oxidación de A y B deben sumar 

6, pudiendo observarse estructuras de tipo perovskita AIBVO3, AIIBIVO3 y AIIIBIIIO3 y 

raramente AIVBIIO3 ya que es muy difícil encontrar en la naturaleza cationes con estado 

de oxidación IV de tamaño suficiente para conformar con las condiciones geométricas 

de la estructura. Ejemplos de los tres primeros son NaNbO3, CaTiO3, LaCoO3 

encontrándose del cuarto compuestos de Ce(IV), U(IV) o Th(IV). Es muy frecuente 

también en la naturaleza el dopado de los sitios A y B con cationes de cargas distintas, 

pero manteniendo la neutralidad. De esta manera, es frecuente encontrar perovskitas  

Ca1-xCexTiO3, donde el Ti(IV) se reduce a Ti(II) al ingresar Ce(IV) en la estructura. 

Este proceso natural, llevado al laboratorio de síntesis, permite preparar compuestos de 

tipo perovskita con fórmulas tipo (A1A2)BO3, A(B1B2)O3 y (A1A2)(B1B2)O3 etc., siendo 

posible designar como perovskitas a una gran variedad de compuestos cuyas estructuras 

están basadas en el empaquetamiento fcc mencionado [1.45]. Cuando las deformaciones 

de la estructura cúbica básica son en una dirección suele describirse la estructura como 

el apilamiento de capas normales a la dirección especial. De esta manera una estructura 

de perovskita con elongación en un eje (distorsión tetragonal) estará formada por capas 

AO (en la base de la celda unidad) y capas BO2 (por el centro de la celda unidad) que se 

repiten en el espacio en un arreglo [AO-BO2]∞. Esta descripción servirá luego para 

analizar el ordenamiento de las vacancias de oxígeno presentes en las estructuras 

estudiadas en este trabajo.  

  Existen en la naturaleza estructuras de tipo perovskita deficientes en cationes o 

aniones, en rocas formadas en procesos violentos de calentamiento y enfriamiento, 

siendo excepcional encontrar composiciones que se aparten mucho de ABO3. Sin 

embargo, se han preparado un gran número de compuestos cuya base estructural es la de 

perovskita, con deficiencias de oxígeno del orden hasta del 30 %. Estas son las llamadas 

perovskitas oxígeno-deficientes, cuya fórmula general es ABO3-δ. En ellas, la suma de 

estados de oxidación de A y B es menor que 6+, generándose un desbalance de carga 

que se neutraliza mediante la eliminación de un número de átomos de oxígeno 

equivalente.  
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El grupo de perovskitas deficiente en oxígeno más estudiado, es el de los 

compuestos tipo 112, donde los sitios A son ocupados por dos cationes voluminosos en 

estado de oxidación II y III (generalmente metales alcalinotérreos y tierras raras 

respectivamente) y los sitios B por uno o más elementos de transición en estados de 

oxidación II y III para dar una estructura tipo ABO3-δ de fórmula (RE,AE)MO3-δ. El 

valor de δ, en este tipo de compuestos, asumiendo estrictamente estados de oxidación II 

y III para los M, asciende a 0.5 pudiéndose escribir la fórmula, con el conjunto más 

pequeño de números primos entre sí como (RE)(AE)M2O5. Comúnmente, aunque no 

siempre, la imposición de vacancias de oxígeno y la presencia de dos cationes 

voluminosos de tamaños diferentes, permite la generación de una estructura ordenada 

de vacancias, en planos o líneas, que redunda en la multiplicación de las dimensiones 

mínimas de traslación de la red hacia estructuras doble o triple perovskita en una o más 

direcciones.  

 

 
 

Figura 1.2: Empaquetamiento correspondiente a un compuesto tipo perovskita 
deficiente en oxígeno con fórmula (A1A2)BO3-δ donde δ = 0.5 y las deficiencias de 
oxígeno se localizan en planos que contienen al menor de los A, como en REBaM2O5. 

 

En los compuestos mencionados, la tendencia de los cationes RE3+ por adquirir 

entornos de coordinación de orden 8 (como cubos o anti-prismas cúbicos) favorece el 

ordenamiento de las vacancias de oxígeno en planos. De esta manera, la estructura de 
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perovskita original se ve modificada al colocarse los cationes RE3+ todos en un mismo 

plano que carece de átomos de oxígeno, produciéndose un ordenamiento como el que se 

muestra en la figura 1.2. La estructura puede describirse ahora mediante el arreglo 

periódico de capas [BaO-MO2-RE-MO2]∞ habiéndose producido una duplicación en la 

longitud de periodicidad a lo largo de una dirección que llamaremos en general c. 

Cuando las combinaciones de cationes voluminosos y cationes pequeños aumentan en 

complejidad, la estructura de capas se vuelve más útil para describir a los compuestos 

que se forman. Este es el caso del superconductor YBa2Cu3O7 y su precursor no 

oxigenado YBa2Cu3O6. Ambas estructuras pueden ser descritas como perovskitas 

deficientes en oxígeno, formadas por capas [BaO-CuO2-Y-CuO2-BaO-CuO]∞ y     

[BaO-CuO2-Y-CuO2-BaO-Cu]∞ respectivamente, donde puede verse que se ha 

triplicado la base de perovskita (ya que hay tres pares AO-BO2) y se han generado 

vacancias de oxígeno, en las capas AO donde A es Y y en las capas BO2 donde B es 

uno de los tres átomos de Cu de la estructura. El balance de cargas requiere que en las 

capas BO2 con deficiencias en oxígeno se localicen átomos de Cu(III) y Cu(I) 

respectivamente. 

La transformación del YBCO-6 en YBCO-7 es un proceso reversible, existiendo 

fases intermedias de composición YBa2Cu3O6+δ donde el oxígeno no estequiométrico se 

coloca en la última capa representada, generándose una estructura [BaO-CuO2-Y-CuO2-

BaO-CuOδ]∞. La figura 1.3 muestra un esquema de la estructura del YBCO-7 al lado de 

un conjunto de tres celdas de perovskita apiladas y se indica cuáles átomos de oxígeno 

están ausentes en el YBCO-6. 

 Como se dijo, ocurre con cierta frecuencia que los dos cationes que ocupan el 

sitio A se colocan desordenados en la estructura, siendo innecesario el ordenamiento de 

las vacancias de oxígeno. Esto reduce la anisotropía en la estructura, manteniéndose en 

general una simetría global cúbica y la celda básica de perovskita. También en estos 

casos es frecuente la aparición de superestructuras pseudo-cúbicas, análogas al mismo 

CaTiO3 natural.  

 La variedad de estructuras observadas es grande, las más significativas son las 

mencionadas tipo 1×1×2aP para los compuestos tipo 112 o la 1×1×3aP para el 123. La 

celda del CaTiO3 [1.41] al igual que la del LaBaCuFeO5+δ [1.10] pueden describirse, 

por ejemplo, como 2 × 2 ×2aP siendo el primer compuesto estequiométrico y el 

segundo deficiente en oxígeno.  
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Figura 1.3: Estructura de tipo perovskita 1×1×3 de: a.- YBCO-7. b.- Tres celdas de 
perovskita. Se ha representado la celda de perovskita original para resaltar el cambio de 
origen en la representación convencional del YBCO. Las flechas verdes indican cuales 
son los átomos de oxígeno ausentes en el YBCO-6. 
 

 En cuanto a la simetría de la red, las distorsiones por anisotropía en una 

dirección pueden afectar o no a las restantes, manteniéndose una base idéntica a la de 

perovskita o produciéndose una ruptura de la simetría de orden 4 original. De esta 

manera las estructuras pueden presentarse tetragonales, con a = b = aP u ortorrómbicas, 

con a ≈ b ≈ aP (o sus múltiplos en la diagonal de cara como en el CaTiO3). A partir de 

grupo espacial cúbico centrosimétrico Pm 3 m de la celda ideal, se pueden obtener los 

grupos tetragonales P4/mmm (centrosimétricos) o P4mm (no centrosimétrico) aplicados 

a las estructuras de REBaM2O5+δ y REBaCuFeO5+δ respectivamente o los ortorrómbicos 

Pmmm aplicado al YBCO-7 o Immm al LaBaCuFeO5+δ (detalles sobre estos grupos 

espaciales mencionados, se brindan en tablas correspondientes a las secciones donde 

son utilizados). 

 Se ha afirmado, en todo caso, que el grupo espacial P4/mmm es el característico 

de los compuestos 112 [1.28], lo cual parece controvertido al existir varios modelos 
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P4mm aplicados a compuestos REBaCuFeO5+δ, sin embargo las características de los 

compuestos y de las técnicas de análisis utilizadas permiten adoptar este modelo (con 

variantes) para aplicarlo sobre la mayor parte de los compuestos 112, excepto para los 

que tiene RE = La. 

 La estructura tetragonal, con deficiencias de oxígeno ordenadas en capas indica 

que el entorno de coordinación de los cationes AE contiene 12 átomos de oxígeno 

dispuestos en forma análoga al arreglo observado en la perovskita original para el sitio 

A. El entorno del átomo RE, está formado por 8 átomos de oxígeno en una disposición 

de cubo levemente aplastado en dirección paralela a una cara y los M se encuentran 

colocados en un entorno con forma de pirámide de base cuadrada. El arreglo presenta, 

por lo dicho, una bi-capa de pirámides unidas por el ápice, que contienen a los átomos 

de Ba, separados por una capa de RE pudiendo sintetizarse el arreglo [BaO-MO2-REOδ-

MO2]∞ en uno [(BaM2O5)-REOδ]∞ donde las capas [BaM2O5](3-2δ)- son comunes a una 

serie donde solo varía RE y el contenido de oxígeno no estequiométrico. La figura 1.4 

muestra el arreglo de capas de pirámides unidas por el vértice conteniendo al átomo de 

Ba. 

 

 
Figura 1.4: Arreglo de pirámides MO5 (M círculo azul pequeño) unidas por el ápice en 
dobles capas que contienen al Ba (círculo amarillo grande), separadas por capas de RE 
(círculo verde) que pueden alojar oxígeno no estequiométrico. 
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1.3 Comportamiento estructural y magnético de cationes RE3+: 
 

 Las tierras raras (o lantánidos) son los elementos de la primera serie de 

transición interna, donde al crecer Z se llena la capa de orbitales 4f [1.46]. La 

configuración electrónica general de estos elementos, en estado neutro es de tipo RE: 

[Xe]4fn5d16s2 con 0 ≤ n ≤ 14 siendo el primero (n = 0) el 57La y el último (n = 15) el 

71Lu. Existen excepciones a la configuración electrónica general dada, en aquellos casos 

en que por obtener una capa semillena un electrón se agrega o quita a la capa f. Debido 

a que los electrones 4f son relativamente exteriores, el apantallamiento que produce un 

electrón de la capa f a otro de la misma, muy pequeño, por lo tanto, el aumento de la 

carga nuclear al pasar de una tierra rara a otra se transforma en un aumento de la carga 

efectiva que afecta a estos electrones. Esto genera un fenómeno de contracción en el 

radio atómico al avanzar en la serie, alcanzándose, en su extremo final, radios atómicos 

similares a los de los metales de transición 4d. De esta manera el 39Y presenta un radio 

atómico similar a los últimos miembros de la serie por lo que, siendo su configuración 

electrónica [Kr]4d15s2 tiene un comportamiento muy similar a las tierras raras 

encontrándose, junto a éstas en la naturaleza. 

El catión más común que forman estos elementos es el RE3+, al perder los dos 

electrones 6s y el 5d alcanzando, en el caso del La3+ la configuración de gas noble [Xe] 

análoga al Y3+ ([Kr]). Las excepciones que se observan a un estado de oxidación III son 

el 58Ce, que muy difícilmente forma cationes Ce3+, ya que perdiendo un electrón extra 

alcanza la configuración de gas noble [Xe], el 63Eu que perdiendo dos cargas logra una 

configuración de capa semillena [Xe]4f7 por lo que se encuentra frecuentemente como 

Eu2+ y como Eu3+, el 65Tb que perdiendo cuatro electrones, también adquiere 

configuración de capa semillena y puede encontrarse como Tb3+ y Tb4+ y el 70Yb que 

perdiendo solo dos electrones adquiere configuración de capa cerrada [Xe]f14. 

Los cationes trivalentes RE3+, suelen coordinar con 8 átomos de oxígeno en 

redes compactas o 9 en compuestos organometálicos, en geometrías tipo cubo o 

antiprisma cúbico (con índice de coordinación 8) o antiprisma cúbico coronado (IC = 9), 

aunque existen toda clase de excepciones [1.46]. Sus radios iónicos [1.47], 

determinados para esta carga e IC = 8, evolucionan de igual manera que los radios 

atómicos, contrayéndose al aumentar Z, encontrándose que Y3+ y Ho3+ tienen radios 

iónicos casi idénticos como se muestra en la tabla 1.1. 
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Tabla 1.1: Configuración electrónica y radio iónico [Å] de cationes RE3+ 
(incluyendo Y3+) y Ba2+. Para los RE3+ el radio corresponde a un IC = 8, 
para el Ba2+ es IC = 12. 
 

Catión Configuración electrónica Radio iónico 
Ba2+ [Xe] 1.56 
La3+ [Xe] 1.300 
Pr3+ [Xe]4f2 1.266 
Nd3+ [Xe]4f3 1.249 
Sm3+ [Xe]4f5 1.219 
Eu3+ [Xe]4f6 1.206 
Gd3+ [Xe]4f7 1.193 
Tb3+ [Xe]4f8 1.180 
Dy3+ [Xe]4f9 1.167 
Ho3+ [Xe]4f10 1.155 
Y3+ [Kr] 1.159 
Er3+ [Xe]4f11 1.144 
Tm3+ [Xe]4f12 1.134 
Yb3+ [Xe]4f13 1.125 
Lu3+ [Xe]4f14 1.117 

 
 

A partir de las configuraciones electrónicas de los iones trivalentes, es posible 

concluir que todos ellos, excepto La y Lu (e Y) son magnéticos, presentando entre 1 y 7 

electrones desapareados. A partir de números cuánticos de espín de entre 1/2 y 7/2 

cabría esperar grandes aportes al momento magnético total de la red, por parte de 

algunos de estos cationes y participación activa en fases magnéticas ordenadas que 

puedan existir a su alrededor. Sin embargo un muy importante acoplamiento L-S reduce 

apreciablemente el momento efectivo de estos iones. Como consecuencia de esto, es 

muy raro observar la participación de los RE3+ en el ordenamiento magnético de 

metales de transición d, excepto a temperaturas muy bajas (< 15–20 K), donde 

frecuentemente se observa un ordenamiento independiente de los RE3+.  
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1.4 Comportamiento estructural y magnético de cationes Cu(I), Cu(II) 

y Cu(III): 
 

 El cobre puede encontrarse en óxidos mixtos en estados de oxidación I, II y III 

presentando, en cada caso, comportamientos radicalmente distintos.  

El estado de oxidación más frecuente e interesante es el II, siendo probablemente 

el responsable de la superconductividad en los cerámicos de alta temperatura crítica, 

entre otros fenómenos de interés. Su configuración electrónica [Ar]3d9 lo transforma en 

un ión magnético y afectado por el efecto Jahn-Teller ante un entorno simétrico [1.48]. 

La conformación que adopta su entorno de coordinación es de octaedros o pirámides 

elongadas en una dirección (llamémosla z) y arreglos cuadrados (extremo de elongación 

de un octaedro) consistentes con una configuración electrónica de sus electrones d: 
126

,, 222 3,3,3 yxzyzzzxy ddd
−

 muy estable, presentando siempre un electrón desapareado          

(S = 1/2). El Cu2+ es, por lo tanto, un ión magnético, que suele formar, junto con otros 

cationes 3d estructuras magnéticas tridimensionales ordenadas, que pueden ser 

estudiadas por difracción. 

 En cambio los cationes mono y trivalentes de Cu, son relativamente inertes 

presentando entornos de coordinación aparentemente rígidos (en cuanto a número de 

vecinos y geometría). El Cu(I) suele encontrarse con IC = 2 en arreglos lineales O-Cu-

O-Cu mientras que el Cu(III) suele hacerlo con IC = 4 en arreglos cuadrado-planos 

formando láminas CuO2 a las que también se ha asignado marcada trascendencia en los 

superconductores de alta temperatura crítica. 

 Ambos iones carecen de momento magnético neto, al presentar configuraciones 

electrónicas con todos los electrones apareados Cu(I): [Ar]3d10  y Cu(III): [Ar]3d8, con 

una configuración electrónica dentro de la capa 3d así: 026
,, 222 3,3,3 yxzyzxzxy ddd

−
 debido a su 

entorno de coordinación cuadrada plana. 

 La definición de un radio iónico es muy difícil para un catión con las 

características del Cu(II) por lo que también es muy relativo su valor. No obstante se ha 

calculado, [1.47] para una coordinación octaédrica valiendo 0.87 Å cumpliendo con la 

necesidad de ser de pequeño tamaño para ocupar el sitio B, en materiales con estructura 

tipo perovskita. 
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1.5 Comportamiento estructural y magnético de cationes Co(III) y 

Co(IV): 
 

 El cobalto es, de todos los participantes en los compuestos en estudio, el que 

más posibles estados de oxidación, configuración electrónica y de espín presenta. Es 

frecuente encontrar en bibliografía estudios de la configuración de espín de compuestos 

conteniendo Co(II), Co(III) y hasta Co(IV) en compuestos REBaM2O5+δ [1.31] debido a 

la variedad de comportamientos observados. Por las características de los compuestos 

estudiados en este trabajo, los estados de oxidación posibles para Co son (III) y (IV) por 

lo que solamente haremos mención a ellos. 

El Co trivalente presenta una configuración electrónica [Ar]3d6 a partir de esta 

configuración y analizando el efecto del campo ligando sobre los iones d se puede 

concluir que existen varias configuraciones de espín dependientes de la energía de 

estabilización del campo cristalino y la energía de intercambio entre electrones con 

espines paralelos. Los entornos de coordinación más observados para Co(III) son de 

tipo octaédrico y tetraédrico, aunque este último es poco frecuente en materiales 

cerámicos, adoptándose preferentemente el octaédrico o piramidal de base cuadrada. En 

entornos simétricos con gran interacción entre los ligandos y el metal, es de esperar una 

configuración electrónica 06
2 2,3 gg et  con momento neto nulo, al estar apareados todos los 

electrones (configuración de bajo espín LS). En el caso en que las distorsiones en el 

arreglo de coordinación lo permitan, puede producirse la promoción de un electrón 

desde los orbitales t2g hacia uno de los eg estabilizados, produciéndose un estado de 

espín correspondiente a dos electrones desapareados S = 1 (espín intermedio, IS). La 

deformación del entorno que favorece a esta configuración electrónica, es la elongación 

del octaedro o la formación de una pirámide, estabilizándose así los orbitales 

23,3,3 zyzxz ddd  frente a los 223,3 yxxy dd
−

 obteniéndose una configuración electrónica 

01122
222 3,3,3,3,3 yxzxyyzxz ddddd

−
. El estado de espín intermedio es incompatible con un 

entorno simétrico de ligandos debido a la aparición de efecto Jahn-Teller. 

Finalmente, si la energía de intercambio fuera muy superior a la de 

estabilización del campo ligando, tendremos una situación de alto espín, donde cuatro 

electrones se encontrarían desapareados generando un número de espín S = 2. Esto 

último ocurrirá probablente cuando la distorsión en el entorno de coordinación del Co 
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produzca  la elevación de energía de los orbitales 23,3,3 zyzxz ddd  y una estabilización 

relativa de los 223,3
yxxy dd

−
, que en términos de ligandos iguales correspondería a un 

aplastamiento del octaedro o pirámide de coordinación, lográndose una configuración 

electrónica 11112
222 33,3,3,3 zyxyzxzxy ddddd

−
 de alto espín (HS). 

El radio iónico del Co(III) es muy dependiente de su estado de espín, 

observándose para entornos de coordinación hexagonales que vale 0.685 Å para el 

estado LS mientras que 0.75 Å para el HS [1.47], respondiendo nuevamente a la 

necesidad de un tamaño pequeño para ocupar la posición B de la perovskita.  

 

 El Co(IV) ha sido descrito en pocos compuestos sintéticos, algunos de tipo 

perovskita con cationes divalentes principalmente Ba(II) y Bi(II) por ejemplo en 

BaCoO3 (ICSD #88670) [1.49] donde la estructura cúbica de perovskita sufre una 

deformación trigonal. La coordinación del Co(IV) es octaédrica con distorsión trigonal 

y el empaquetamiento tiene simetría hexagonal. La configuración electrónica de este 

catión, que también puede presentar varios estados de espín, ha sido muy poco 

estudiada, por lo que, razonando por analogía se tendrían estados de LS (ahora con           

S = 1/2), IS (S = 3/2) y HS (S = 5/2) en función del tipo de estructura en el que esté 

inmerso. Este catión, como se ha dicho, presenta preferencia por los entornos de 

coordinación octaédricos con leve deformación por efecto Jahn-Teller. Su radio iónico 

no se encuentra en los trabajos de Shannon [1.47] pero a juzgar por las distancias de 

enlace en el BaCoO3 (dCo(IV)-O = 1.856 a 1.892 Å) comparadas con el LaCoO3 (ICSD 

#201763) [1.50] conteniendo Co(III) (dCo(III)-O = 1.932 Å) sería entre un 3 y 5 % menor, 

aunque la covalencia de un enlace Co(IV)-O debe ser muy fuerte. 

 

 

1.6 Caracterización estructural y magnética de compuestos 

REBaCuCoO5+δ de tipo perovskita 112 (RE = tierra rara o ytrio): 
 

 En base a todo lo discutido y a los métodos experimentales que se discutirán en 

los capítulos segundo y tercero se presenta este trabajo de tesis que propone completar 

el estudio estructural y físico de la serie de compuestos REBaCuCoO5+δ.  
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El principal objetivo es proporcionar parámetros estructurales precisos para los 

átomos involucrados, pero principalmente para el Co, el Cu y el O, por ser éstos los que 

determinan las propiedades de todos los compuestos REBaM2O5+δ.  

Adicionalmente se estudiará la estructura magnética de los REBaCuCoO5  

similares al YBaCuCoO5 ya caracterizado y la de los REBaCuCoO5+δ aún no 

caracterizados magnéticamente. 

Finalmente, se intentará plantear correlaciones estructura-propiedades que 

aporten a la comprensión de los complejos comportamientos observados en los distintos 

materiales de esta familia. 
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2.1 Introducción: 
 

 En el presente capítulo, se presentan los conceptos fundamentales necesarios 

para comprender las técnicas experimentales utilizadas en este trabajo de tesis y las 

conclusiones alcanzadas. También son descritas las propias técnicas de análisis de 

resultados. Los temas puntuales abordados son el estado cristalino, las propiedades 

magnéticas de la materia, la difracción de polvo de rayos X y neutrones y el análisis 

estructural y magnético por el método de Rietveld.  

 

 

2.2 El estado cristalino: 
 

Dentro del estado sólido, podemos encontrar materiales ordenados y 

desordenados, antiguamente asociados con cristalinos y amorfos. Esta clasificación, sin 

embargo, es casi arbitraria luego del descubrimiento de los cristales aperiódicos o 

cuasicristales o los líquidos sobre-enfriados (vidrios) [2.1]. Ha surgido, entonces,  la 

necesidad de una mayor precisión de términos a la hora de clasificar y definir los 

estados condensados de la materia. El presente trabajo de tesis se ha realizado sobre 

material en estado cristalino, que definiremos a continuación. 

 

2.2.1 Periodicidad y celda unidad: 
 

 Idealmente, el estado cristalino es aquel que puede describirse mediante la 

definición de una red tridimensional periódica de puntos, (cuyo entorno es idéntico e 

indistinguible) llamados nodos, dentro de la cual se encuentran átomos dispuestos  en 

forma ordenada (en función de fuerzas de interacción variadas) y repetitiva. El 

paralelepípedo más pequeño que puede formarse mediante 8 nodos se llama celda 

unidad y dentro de ella se encuentran la mínima porción de información que permite 

describir el total del material cristalino.  

 Se llama cristal, a una porción de material que cumple con esta condición y que 

está formado por un número muy grande (~106 a 1030) de celdas unidades colocadas en 

forma ordenada, en las tres direcciones del espacio. 
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 La red periódica tridimensional mencionada, sirve como sistema de coordenadas 

natural del cristal. Eligiendo arbitrariamente un nodo como origen (O) del sistema se 

suelen definir a los tres vectores no coplanares más cortos definidos por O y otro nodo 

como  ar , b
r

 y cr . A estos tres vectores se los llama ejes de la celda unidad. 

 Dado el contenido y dimensiones de una celda unidad colocada en el origen de 

coordenadas, es posible reconstruir todo el cristal mediante traslaciones de magnitud    

R
r

 = n ar  + m b
r

 + p cr  siendo n, m y p tres números enteros limitados por las 

dimensiones del cristal. 

 El contenido de la celda unidad (los átomos) también puede representarse 

mediante vectores que describen la posición de cada átomo con respecto al origen de la 

misma: 

   czbyaxr jjjj
rrrr ++=        (2.1) 

siendo xj, yj y zj tres números reales que representan las coordenadas fraccionarias del 

átomo j en el sistema de coordenadas de la celda unidad.  

 Frecuentemente se utilizan las dimensiones y relaciones espaciales entre los ejes 

de la celda para clasificarla. Existen 7 clases de celdas unidades que se listan en la tabla 

2.1. Los elementos básicos de la notación tensorial de la métrica de la celda unidad y 

sus transformaciones se describen en [2.2 – 2.3]. 

 

2.2.2 Simetría de la red periódica: 
 

 La celda unidad, es la mínima porción del espacio necesaria para describir a la 

totalidad de un cristal ideal utilizando la traslación ( R
r

), sin embargo dentro de ésta 

pueden existir partes que se relacionan entre sí por elementos de simetría espacial. 

 La simetría presente en una celda unidad, debido a la periodicidad del sistema, 

debe también estar presente en la red. De esta manera, se puede observar que además de 

la traslaciones ar , b
r

 y cr , las operaciones de simetría son características de los cristales, 

y se atribuye a ambos aspectos la morfología tan llamativa de los mismos (caras planas 

formando ángulos fijos, aristas paralelas, etc.). La simetría de un cristal juega un papel 

fundamental en las propiedades físicas del mismo, como se verá más adelante para el 

caso del magnetismo. La clasificación de celda unidad por las dimensiones de sus ejes 

tiene su base en la simetría de la red, como se evidencia también en la tabla 2.1 donde 

se incluye la máxima simetría consistente con el tipo de celda. 
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Tabla 2.1: Los 7 sistemas cristalinos y las Redes de Bravais. 
 

Nombre Celda Grupos 
espaciales a Celda y tipos de centrado b 

Triclínico a ≠ b ≠ c 
α ≠ β ≠ γ P1, P1

v
 

 

Monoclínico a ≠ b ≠ c 
β ≠ 90º 

P2, P21, C2, 
Pm, Pc, Cm, 

Cc, P2/m, 
P21/c, I2/m, 

C2/c  
 

Ortorrómbico a ≠ b ≠ c 

P222, Pmm2, 
Pmmm, 

Pbca, Immm, 
Ibca, 
Fdd2, 

Fmmm, 
Imma  

Tetragonal a = b ≠ c 

P4/m, P4mm 
P4/mmm, 

I4mm, 
I4/mmm, 

I41/acd 
 

Trigonal a = b = c 
α=β=γ ≠ 90º 

P3, R3, P312, 
P321, P3221, 
P31m, P3m1  
R3m, R 3 c 

 

Hexagonal a = b ≠ c 
γ = 120º 

P6, P 6 , 
P6/m, P622, 

P6222,  
P6/mmm, 
P63/mmc  

Cúbico a = b = c 

P23, P213, 
Fd 3 , P432, 

I41132, 
Pm 3 m,  

Ia 3 d  
a Los símbolos en negrita son los que se nombran en el texto, los otros fueron escogidos arbitrariamente. 
b El eje horizontal es a y el vertical es c, b es hacia atrás salvo en hexagonal donde b es vertical y c hacia atrás. 
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El conjunto de elementos de simetría y traslaciones existentes en un cristal tiene 

una coherencia interna que permite clasificar a los elementos de simetría dentro de la 

Teoría de Grupos. Utilizando esta formulación de la simetría tridimensional de un 

cristal, ha sido posible deducir que existen 230 combinaciones de elementos de simetría 

compatibles con una red periódica tridimensional, denominados grupos espaciales. Las 

Tablas Internacionales de Cristalografía, Volumen A [2.2] contienen la formulación 

matemática y geométrica de los mismos.  

Cada uno de los compuestos cristalinos naturales o sintéticos (considerando la 

definición de cristal dada en 2.2.1) pueden ser clasificados dentro de uno de estos 230 

grupos espaciales en función de los tipos de simetría que presenta la estructura. La tabla 

2.1 muestra los grupos espaciales asignados a las estructuras analizadas en este trabajo 

de tesis.  

Una descripción matemática extensiva del tema puede encontrarse en [2.1] y 

[2.2] y una descripción geométrica en [2.2] y [2.4]. Algunas relaciones matemáticas 

significativas entre parámetros de la estructura y la simetría pueden encontrarse en [2.3]. 

 

 

2.3 Propiedades magnéticas de la materia: 
  

 El magnetismo en sólidos es uno de los fenómenos físicos más antiguamente 

conocidos y estudiados. Sin embargo, la comprensión de su origen a nivel microscópico 

fue posible recién después de la proposición de la mecánica cuántica al estar originado 

en el espín y el movimiento orbital del electrón. 

 A partir del estudio de las propiedades magnéticas de la materia, es posible 

extraer importante información química y física de la misma, principalmente 

relacionada con la configuración electrónica de los átomos y por lo tanto con la energía 

de las interacciones interatómicas en un cristal. Ejemplo de esto es la utilidad que ha 

tenido el estudio magnético de compuesto de metales de transición 3d para el 

establecimiento de las teorías de campo cristalino y del campo ligando así como para la 

teoría de orbitales moleculares. 

 Adicionalmente, las propiedades magnéticas de la materia tienen un valor 

técnico particular y son utilizadas para la construcción de instrumentos y dispositivos 

que juegan y han jugado un papel decisivo en la tecnificación y el desarrollo del 
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conocimiento científico de la humanidad en el siglo XX. Sólo dos ejemplos bastan para 

validar esta afirmación: el núcleo de hierro dulce del motor eléctrico y las bobinas 

superconductoras de los tomógrafos de resonancia magnética nuclear. 

  

2.3.1 Teoría macroscópica del magnetismo: 
  

 Cuando se coloca un material dentro de un campo magnético H
r

 éste desarrolla 

cierta magnetización M
r

. 

 La relación que vincula M
r

 con las corrientes de magnetización (imagn) inducidas 

por el campo externo en los distintos dominios del material es: 

    magnildM =⋅∫
rr

     (2.2) 

 

La respuesta de un material lineal al campo externo puede representarse mediante: 

    HM
rr

χ=       (2.3) 

siendo χ la denominada susceptibilidad magnética del material. 

 Cuando el material en estudio es un cristal, es posible demostrar que χ es una 

magnitud tensorial, es decir que la dirección de M
r

 dependerá de la dirección relativa de 

H
r

 respecto a los vectores ar , b
r

 y cr  de la celda unidad. En materiales isótropos 

(líquidos, sólidos amorfos) o desordenados (polvo policristalino) no es evidente el 

carácter tensorial de χ observándose su valor medio direccional. En estos casos M
r

 es 

colineal con H
r

. 

 La inducción magnética total B
r

 dentro del material (lineal) está relacionado con 

la magnetización y el campo externo según: 

    ( ) ( ) HHMHB
rrrrr

µχµµ =+=+= 100    (2.4) 

 Donde µ es la permeabilidad magnética del material y µ0 es la permeabilidad 

magnética del vacío, relacionadas según: 

    µ = (1 + χ)µ0      (2.5) 

 Un material isótropo colocado en un campo magnético uniforme no sufrirá 

fuerzas magnéticas sobre sí, pero al ser colocado en un campo no uniforme, 

experimentará una fuerza paralela a la dirección de variación del campo (paralela al 

gradiente de H
r

) de magnitud: 

    HMF
rrv

∇⋅=       (2.6) 
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 Monitoreando experimentalmente esa fuerza es posible obtener información 

sobre la reacción del material al campo y su magnetización. 

 Las definiciones anteriores y los experimentos diseñados a partir de la ecuación 

2.6 han permitido clasificar a los elementos en cuatro categorías, según su respuesta a 

un campo externo a una temperatura dada: 

 

Materiales con respuesta lineal:  

 

Diamagnéticos:  χ < 0 (µ < µ0), el material sufre una fuerza de pequeña 

magnitud que lo impulsa hacia la zona de menor campo.. 

Paramagnéticos:  χ > 0 (µ > µ0), el material es levemente atraído hacia la 

zona de mayor campo. 

 

Materiales con respuesta no lineal: 

 

Ferromagnéticos: χ >> 0 (µ >> µ0), el material es fuertemente atraído hacia 

la zona de mayor campo y experimenta magnetización 

permanente luego de retirado de esta zona.  

Ferrimagnéticos: χ > 0 (µ > µ0), el material es levemente atraído hacia la 

zona de campo y experimenta una leve magnetización 

permanente luego de retirado de esta zona.  

Antiferromagnéticos: χ > 0 (µ > µ0), el material tiene un comportamiento 

débilmente paramagnético excepto en una estrecha zona 

donde tiene una reacción no lineal. 

  

 En los materiales no lineales la definición de la ecuación 2.3 para la 

susceptibilidad magnética deja de ser válida ya que χ depende del campo aplicado y de 

otros factores. La definición correcta será: 

    
M
H
r

r

∂
∂

=χ       (2.3’) 

Si se estudia la variación de la respuesta de un material a un campo externo en 

función de la temperatura, la clasificación anterior comienza a ser incompleta ya que 

existen materiales que cambian su reacción frente al campo en función de ella.  
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Mediante la teoría macroscópica es imposible describir las diferencias 

fundamentales entre estos cinco tipos de materiales. Veremos como explicar su 

existencia, mediante una teoría microscópica del magnetismo y aparecerán al plantearla 

una enorme variedad de situaciones diferentes a las descritas, lo que dejará en claro la 

enorme complejidad y riqueza del magnetismo. 

Estrictamente, los materiales antiferromagnéticos fueron descritos 

posteriormente al planteo de la teoría microscópica del magnetismo. Han sido incluidos 

en la clasificación anterior para resaltar su comportamiento similar a materiales 

paramagnéticos, excepto cerca de la temperatura de transición. 

 

2.3.2 Teoría microscópica del magnetismo: 
 

 El espín del electrón es una propiedad cuántica cuya descripción clásica adolece 

de serias deficiencias. Sin embargo puede simplificarse la descripción asimilando al  

electrón a una partícula cargada que gira sobre sí misma. De esta visión clásica surge 

automáticamente que el electrón genera a su alrededor un campo magnético, cuya 

orientación está relacionada con su sentido y velocidad de giro. 

 Debido a esto se asocia al espín del electrón un momento magnético intrínseco, 

cuya dirección refleja “el sentido de giro de la partícula clásica cargada”. La realidad 

muestra que el espín está cuantizado y por lo tanto también el momento magnético del 

electrón. El valor del momento magnético del electrón libre es aproximadamente igual 

al llamado magnetón de Bohr µB que se define como: 

    
e

B m
e

2
h

=µ       (2.7) 

donde e es la carga y me la masa del electrón en reposo y 
π2
h

=h  siendo h la constante 

de Planck. 

 También desde una perspectiva clásica, el electrón se encuentra girando 

alrededor del núcleo atómico en una región del espacio limitada por el orbital al que 

pertenece. Este movimiento de traslación del electrón puede asociarse a la circulación 

de una corriente en una espira, lo que inmediatamente permite proponer la aparición de 

un campo magnético inducido, no relacionado con el espín del electrón. 

 Desde el punto de vista cuántico, es el momento angular orbital el que permite 

cuantificar este aporte magnético de un electrón. 
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 El momento magnético total de un átomo, luego de considerar el aporte de espín 

y orbital de cada electrón que lo compone, será: 

    JgJ Bµγµ −== h      (2.8) 

(no confundir el momento magnético microscópico µ con la permeabilidad magnética µ 

macroscópica del material) donde Jh  representa el momento angular total del átomo, 

que es la suma del momento angular orbital total Lh  y el momento angular de espín 

total Sh , γ es la relación giromagnética del electrón (cociente entre el momento angular 

y el momento magnético) y g es el factor espectroscópico de Landé: 

   
)1(2

)1()1()1(1
+

+−+++
+=

JJ
LLSSJJg     (2.9) 

cuyo valor es aproximadamente 2 para el electrón libre al ser en este caso L = 0. 

 Luego de esta descripción, es posible comprender que cada átomo del material, 

por estar compuesto por electrones, presenta una respuesta de tipo magnético a un 

campo externo, por interacción de los momentos de espín y orbital con H
r

. Las 

próximas secciones describen el comportamiento magnético de los materiales en base a 

su estructura microscópica. Se describirá la interacción entre un campo externo y un 

material cristalino y se hará especial énfasis en estados ordenados de magnetismo y en 

particular en el antiferromagnetismo, que es el observado en los compuestos estudiados 

en este trabajo. Una descripción termodinámica completa de las transiciones de fase 

magnéticas puede encontrarse en [2.5]. 

La carga y el espín del protón y hasta el espín del neutrón permiten asociar a los 

núcleos atómicos un momento magnético de espín, sin embargo, los efectos del 

magnetismo nuclear no son detectables mediante estudios macroscópicos como los 

descritos en 2.3.1. Por esta razón en la presente sección discutiremos únicamente el 

magnetismo electrónico. La Resonancia Magnética Nuclear es una técnica de análisis 

estructural de gran valor para el químico, pero no fue utilizada en el presente trabajo de 

tesis por lo que no será descrita.  

 

2.3.2.1 Diamagnetismo (DM): 

 Cuando todos los átomos de un material tienen un número cuántico orbital total 

nulo éste será diamagnético. Para lograr que un átomo tenga J = 0 basta que tenga 

configuración electrónica de capa cerrada (s2, p6, d10, f14).  
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Los electrones dispuestos en capas cerradas reaccionan ante un campo externo 

como lo predice la ley de Lenz. Si se hace variar el flujo magnético sobre una espira, en 

ésta se genera una corriente que intenta compensar la variación ocurrida. Los electrones 

en movimiento actúan como espiras y se genera un pequeño momento inducido, opuesto 

al campo externo. Este momento es proporcional al campo y desaparece al desaparecer 

aquel. La magnetización generada en el material es opuesta al campo externo: 

  

 M
r

 < 0, µ < µ0 y χ < 0 HB
rr

0µ<⇒  dentro del material. 

 

Este efecto es independiente de la temperatura y está presente en cualquier 

átomo (a excepción del H) ya que los electrones que forman el core del mismo tienen 

configuración de capa cerrada por lo tanto reaccionan en forma diamagnética frente al 

campo externo. La figura 2.1.a muestra un esquema del comportamiento de este tipo de 

materiales. 

 

2.3.2.2 Paramagnetismo (PM): 

 La presencia de momento angular total no nulo en algunos átomos de la red, 

permite suponer que su momento magnético será distinto de cero, por lo tanto podrá 

interactuar con un campo externo en forma diferente que los átomos diamagnéticos.  

 Existen infinidad de combinaciones de S y L que producen momentos netos en 

los átomos y está por fuera del propósito de esta sección discutirlos en detalle, sin 

embargo, es necesario mencionar que se puede observar paramagnetismo en infinidad 

de sistemas cristalinos [2.6] siendo algunos ejemplos: 

1- Átomos, moléculas o defectos reticulares que poseen un número impar de 

electrones, donde es imposible que el momento total de espín sea nulo. 

2- Átomos con capas electrónicas internas semi-llenas: elementos de transición, 

tierras raras y actínidos como Mn2+ ([Ar]3d5), Gd3+ ([Xe]4f7), o U4+ ([Rn]5f2) 

que forman parte de redes cristalinas. 

3- Metales y aleaciones como aceros y bronces. 

 

 En el estado paramagnético, los momentos magnéticos de los átomos se 

encuentran orientados al azar y cambiando su orientación al impulso de la energía 

térmica de la red, por lo que, la magnetización total del material es nula. La aplicación 
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de un campo magnético externo generará dos estados cuantizados posibles para el 

momento del átomo, paralelo o anti-paralelo, el primero de ellos de menor energía. La 

población de ambos niveles dependerá de la energía térmica disponible en el sistema y 

la magnetización total de la muestra será proporcional a la diferencia de poblaciones de 

los dos estados paralelo o anti-paralelo. En ausencia de otras perturbaciones, los 

momentos tenderán a alinearse con H
r

. Sin embargo, la energía térmica de la red es del 

mismo orden que la diferencia de energía entre los dos estados de espín y 

permanentemente producirá inversiones del momento de ciertos átomos impidiendo su 

alineación total.  

 

 
Figura 2.1: Modelos magnéticos de un cristal: a.- Diamagnético. b.- Paramagnético. Y 
la respuesta de ambos a un campo externo uniforme. Los momentos magnéticos no se 
representan a escala. En el caso paramagnético se representa el ordenamiento de 
momentos anterior a la saturación. 
 

El aumento de temperatura de la muestra, tenderá a igualar las poblaciones de 

ambos niveles reduciendo la respuesta de la muestra al campo externo. La Ley de Curie 

describe esta relación: 

T
C

=χ       (2.10) 

siendo C la constante de Curie que toma el valor: 

a b 
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B

B

k
NpC

3

22µ
=      (2.11) 

con N = número total de átomos magnéticos en el material, p = número efectivo de 

magnetones de Bohr (µB) de la muestra y kB la constante de Boltzmann. 

 La aplicación de campos sucesivamente más intensos termina por lograr que la 

totalidad de los espines se coloquen paralelos a H
r

  y la respuesta del material deja de 

ser lineal llegándose a la saturación, en un valor de magnetización máxima saturaciónM
r

.    

 La eliminación del campo externo en un material paramagnético, producirá la 

inmediata desaparición de la magnetización de la muestra, al desaparecer la diferencia 

de energía entre las dos orientaciones de espín.  

La susceptibilidad magnética de los materiales paramagnéticos, es por lo general, 

tres órdenes de magnitud superior que la diamagnética, por lo tanto, siempre prevalece 

sobre la segunda. La realización de cálculos exactos para la obtención del momento 

magnético total de cierto átomo magnético en un compuesto, requiere la corrección por 

efecto diamagnético de sus capas electrónicas completas (core) y el del resto de los 

átomos del compuesto. 

 

2.3.2.3 Ferromagnetismo (FM): 

 En el estado paramagnético la orientación del momento atómico respecto al 

campo externo es independiente, es decir, no existen interacciones entre átomos vecinos. 

Cuando se tienen átomos magnéticos cercanos en redes tridimensionales, la interacción 

entre vecinos es inevitable, produciéndose efectos de magnetismo cooperativos. 

 En estos casos la aplicación de un campo externo, sumada a la interacción entre 

los vecinos, permiten la alineación del total de los momentos de la red en la dirección 

del campo externo lográndose un estado magnético ordenado en las 3 direcciones.  

Este efecto produce una gran atracción del material por el campo magnético, 

produciendo valores de χ del orden de 103 a 106 veces mayores que en los materiales 

paramagnéticos.  

La energía de intercambio entre átomos vecinos permite, en estos casos y a 

ciertas temperaturas, que la energía térmica no sea suficiente para destruir el estado 

ordenado, que persiste luego de eliminado el campo externo. Entonces, el material 

produce su propio campo magnético conservando su ordenación de momentos. 
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La característica fundamental de un material ferromagnético será entonces la 

existencia de un estado ordenado, donde los momentos magnéticos de los átomos se 

encuentran paralelos en toda la red. 

Sin embargo, el aumento de la energía térmica de la red con la temperatura 

termina, finalmente, superando a la energía de intercambio magnético y se destruye el 

estado ordenado de largo alcance, pasando el material a un estado paramagnético. 

La respuesta del material en el estado desordenado volverá a ser decreciente con 

la temperatura debido al efecto térmico, sin embargo, las interacciones de corto alcance 

entre momentos pueden seguir siendo apreciables produciendo un cambio en la relación 

de χ y T. 

En estos casos el comportamiento del material en el estado paramagnético ya no 

sigue la ley de Curie, pues si vamos reduciendo la temperatura de la muestra en 

presencia de un campo externo a partir de la temperatura de transición (llamada 

temperatura de Curie, TC) los espines se ordenan y la susceptibilidad se vuelve muy 

grande y casi constante hasta 0 K. 

La nueva ley que gobierna el comportamiento del estado paramagnético es la 

llamada Ley de Curie-Weiss: 

   
θ

χ
−

=
T

C       (2.12) 

siendo C la constante de Curie de la ecuación 2.11 y θ la temperatura de Weiss. 

 

 

 
 

Figura 2.2: a- Comportamiento típico de 1/χ vs. T según Curie-Weiss para materiales 
FM, . b.- histéresis de FM. Las representaciones son esquemas del comportamiento 
observado no correspondiendo a ningún material en particular. 
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La remanencia de magnetización al quitar el campo externo, implica la 

existencia de un ciclo de histéresis en la curva M
r

 vs. H
r

 para los materiales 

ferromagnéticos puesto que para lograr M
r

 = 0 se debe aplicar un H
r

 opuesto al inicial  

(figura 2.2.b). 

En ausencia de campo externo, un material ferromagnético que se enfría desde 

su estado paramagnético hasta una temperatura menor que TC, presenta una 

magnetización neta nula. Esto se debe a que, en ausencia de un campo coercitivo se 

forman dominios magnéticos de pequeñas dimensiones cuyas orientaciones relativas de 

M
r

 son arbitrarias, produciendo un momento magnético macroscópico nulo. Este estado 

que presenta dominios magnéticos tiene mayor entropía que el estado formado por un 

único dominio magnético y es por lo tanto más estable. Se ha encontrado además, que el 

estado de múltiples dominios es el que tiene un material ferromagnético con el tiempo 

produciéndose la reducción del momento total o desmagnetización del material. La 

aplicación de un campo externo de suficiente intensidad restaura el estado de dominio 

único, restaurando la magnetización neta del material (figura 2.3.b). 

 

 
 

Figura 2.3.a- Ordenamiento ferromagnético de momentos en una región del cristal. b- 
Dominios ferromagnéticos en un material cuya magnetización neta es nula a pesar de 
ser ferromagnético.  
 

 

2.3.2.4 Antiferromagnetismo (AFM): 

 En ciertas circunstancias el intercambio magnético entre momentos vecinos es 

más estable si éstos se disponen en forma anti-paralela. En estos casos se dice que el 

material está en un estado antiferromagnético, cuyas características (en cuanto al 

ordenamiento tridimensional) son análogas al ferromagnético. La principal diferencia 



 36 

entre el estado AFM y el FM es que un material AFM no es atraído por un campo 

externo, presentando un comportamiento similar al paramagnético con χ > 0.  

 Existe también en estos materiales una temperatura para la cual el ordenamiento 

se rompe y el material tiene comportamiento paramagnético. La ley de Curie-Weiss 

(Ecuación 2.12) describe adecuadamente la susceptibilidad magnética en el estado PM 

encontrándose sistemáticamente valores de θ menores que cero. Se denomina 

Temperatura de Nèel (TN) a la de transición del estado AFM a PM. En la región cercana 

a la TN pueden observarse comportamientos distintos al aparentemente paramagnético, 

extremo que depende de la configuración particular de momentos en la estructura.  

 Existen distintos tipos ordenamientos AFM en las redes cristalinas, ya que la 

obtención de un estado con momento magnético neto puede lograrse de varias maneras. 

La estructura AFM global más simple es aquella donde dos vecinos próximos presentan 

momentos opuestos en las tres direcciones del espacio. A esta estructura simple suele 

designársela como de tipo G y es observada en sistemas donde los mecanismos de 

interacción entre átomos magnéticos son del mismo tipo en todas direcciones. 

Típicamente se observan estructuras de grupos de átomos con acoplamiento FM 

en líneas o planos, que en conjunto se acoplan en forma AFM.  

La determinación del ordenamiento magnético observado en los compuestos 

AFM se realizó mediante la difracción magnética de neutrones que describiremos más 

adelante (sección 2.6.3.2). 
 

 
 

Figura 2.4: Estructuras magnéticas bidimensionales típicas a.- d.- cuatro tipos de AFM, 
e.- g.-tres tipos de FIM. h.- Helimagnetismo. (d. y f. canted AFM y FIM.). El modelo a 
es la representación bidimensional del tipo G tridimensional. 

a b c d

e f 

g

h
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2.3.2.5 Ferrimagnetismo (FIM) y estructuras magnéticas complejas: 

 Algunos materiales compuestos por dos o más tipos de átomos magnéticos (o un 

mismo tipo de átomo en dos configuraciones electrónicas distintas con momentos 

magnéticos distintos) presentan estructuras cuya reacción a un campo magnético es de 

tipo FM pero de menor intensidad, exhibiendo magnetización permanente e histéresis.  

 Si dos conjuntos de átomos, con distinto momento magnético se disponen en un 

arreglo FM entre átomos iguales pero AFM entre átomos distintos (Figura 2.2) el 

momento magnético resultante será no nulo y el material tendrá un comportamiento de 

tipo ferromagnético, pero de menor intensidad.  

 Este arreglo antiferromagnético de dos sub-retículos ferromagnéticos de distinto 

momento, puede sustituirse por un arreglo antiferromagnético de momentos inclinados 

en la misma dirección, produciendo en una dirección un momento magnético neto 

(canted ferrimagnetism). 

 Existen además estructuras de momentos magnéticos de tipo ferrimagnético 

donde los momentos se inclinan respecto a una dirección del espacio y cambian su 

orientación en el plano normal, manteniendo fija la inclinación. Se han observado estas 

estructuras de tipo helicoidal en compuestos conteniendo tierras raras. 

 En este tipo de estructuras FIM también se observa un comportamiento de tipo 

Curie-Weiss con valores de θ característicos por ser postivos y de valor menor a la 

temperatura de transición TC. La figura 2.2.b y c muestra varios tipos de estructuras 

FIM y más complejas observadas. 

 

2.3.2.6 Spin–Glass (SG): 

 En los estados ordenados ferromagnético, antiferromagnético y ferrimagnético  

existen condiciones de periodicidad del arreglo de momentos magnéticos en la red o lo 

que se llama orden de largo alcance (LRO: long range order). Existe un estado donde el 

orden solo puede encontrarse en regiones limitadas del espacio sin relación definible a 

largo alcance. El estado donde se encuentra ordenamiento del corto alcance (SRO: short 

range order) es llamado vidrio de momentos o vidrio de espín (Spin Glass) por su 

similitud con el ordenamiento de corto alcance observado en los materiales amorfos del 

tipo del vidrio. El momento magnético neto de un material en estado spin–glass es nulo 

siendo su comportamiento indistinguible del antiferromagnético en la mayoría de los 

experimentos magnéticos convencionales. La difracción magnética de neutrones 

distingue entre un estado antiferromagnético y uno spin-glass ya que el primero 
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presenta LRO que produce dispersión coherente de neutrones, mientras que el segundo 

produce una dispersión incoherente que puede detectarse en algunos casos como un 

aumento del background a ángulos bajo. La susceptibilidad magnética con campo 

externo variable (susceptibilidad AC) permiten distinguirlos también. La reacción al 

cambio en el módulo del campo externo con el tiempo produce reacciones distintas en 

ambos materiales ya que la isotropía propia del spin–glass lo diferencia de la anisotropía 

de los antiferromagnetos. 

 Los materiales con comportamiento tipo spin–glass suelen presentar 

irreversibilidad magnética al ser enfriados desde el estado paramagnético en presencia o 

ausencia de campo externo. Cuando un material SG se enfría en ausencia de campo el 

momento total del mismo es nulo, la aplicación de un campo externo produce una 

reacción idéntica a la que sufre un material paramagnético o antiferromagnético 

generándose una pequeña magnetización que desaparece al retirar el campo externo. 

Pero cuando se enfría desde el estado paramagnético en presencia de campo externo, la 

fase ordenada obtenida presenta momento neto y se comporta como un débil 

ferrimagneto, o por el contrario puede adquirir otra estructura ordenada dependiendo de 

la dirección del campo y su intensidad (ver figura 2.5). 
 

 
Figura 2.5: Un material paramagnético es enfriado en presencia de campo (FC) hasta un 
estado spin–glass. Al retirar el campo externo el material permanece magnetizado. Si se 
enfría el material en ausencia de campo (ZFC) el material alcanza el estado spin–glass 
sin momento neto, que aparece en pequeña magnitud al aplicar un campo externo. La 
diferencia en el esquema entre el material PM y el SG es que en el SG se representan 
conjuntos de momentos orientados en la misma dirección representando el fenómeno 
SRO mientras que en el PM los momentos próximos tienen orientaciones aleatorias en 
ausencia de campo. Los distintos estados SG dependen de la presencia o no de campo 
externo en el momento de su formación. 



 39

2.3.3 Modelos teóricos de magnetismo en cerámicos. 
 

En esta sección se comentarán las formulaciones teóricas que permiten describir 

con precisión el comportamiento de los materiales en estado ordenado y desordenado. 

 

2.3.3.1 Sistemas magnéticamente diluidos: 

La formulación más aplicada a estos sistemas, es la ecuación de Van Vleck, que 

mediante cálculos basado en la visión cuántica permite determinar con precisión los 

momentos magnéticos de los átomos en el estado paramagnético y por tanto ajustar con 

relativa precisión las curvas de 1/χ vs. T o χT vs. T que se basan en la ley de Curie [2.7]. 

Esta formulación, también permite determinar las componentes del tensor χ y estudiar 

la anisotropía magnética de los átomos. 

Los sistemas a los que se aplica con éxito esta formulación son los denominados 

magnéticamente diluidos, donde la densidad de átomos magnéticos es muy baja, 

típicamente 1 átomos magnético por cada 500 Å3 con distancias M – M de primeros 

vecinos variando entre 6 y 15 Å. Adicionalmente los átomos magnéticos se encuentran 

conectados mediante múltiples átomos no magnéticos en cadenas covalentes 

(típicamente carboxilos) o directamente sin conexión química. La magnitud de las 

interacciones en estos sistemas, produce temperaturas típicas de transición del estado 

ordenado al PM, inferiores a 30 K y comportamientos típicos en el estado ordenado.  

 

2.3.3.2 Sistemas magnéticamente concentrados: 

En sistemas cerámicos, como los estudiados en este trabajo de tesis, los 

supuestos de la formulación de Van Vleck no se cumplen. Las densidad de átomos 

magnéticos es de 1 cada 70 Å3 y las distancias que separan a los primeros vecinos son 

menores a 5 Å (6 vecinos a ~3.9 Å en compuestos REBaM2O5). Normalmente, los 

centros magnéticos están conectados por un átomo de oxígeno que se une a ellos 

mediante enlaces con cierto carácter covalente. La magnitud de las interacciones en 

estos materiales produce temperaturas de transición del estado ordenado al desordenado 

típicamente de cientos de K (70 a 600 K en la serie REBaCuFeO5). 

Adicionalmente, por debajo de la temperatura de transición el comportamiento 

de la magnetización suele ser complejo, pues se observan comportamientos irreversibles 
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al realizar medidas con y sin campo aplicado e incluso la aparición de sub-estructuras 

magnéticas con cambios en la orientación del momento, etc.  

Existen 2 tipos de modelos principales para describir el comportamiento 

magnético de este tipo de materiales magnéticos. La formulación de campo medio 

(mean field model) y la de Heisenberg. 

 

2.3.3.3 Modelo del Campo Medio: 

El modelo del campo medio es de tipo fenomenológico, propone que existe, 

dentro del material, un campo magnético de intercambio, cuyo origen se atribuye a la 

distribución uniforme de momentos magnéticos ordenados en la red, pero cuya 

magnitud no puede determinarse a partir de ellos. Este campo de intercambio fuerza a 

los momentos a alinearse en forma FM o AFM en cada sitio. El campo externo capaz de 

producir el mismo efecto sobre los momentos magnéticos atómicos debería ser del 

orden de 103 T, algunos ordenes de magnitud superior al campo local producido por 

cada dipolo individual. Por esta razón se considera que el modelo está basado en la 

propiedad observada y no en las causas de la misma, por lo tanto es fenomenológico. 

Este campo, compite con la energía térmica de la red, que tiende a desordenar 

los momentos. 

Existen gran cantidad de materiales que presentan un comportamiento acorde  a 

este modelo. Para temperaturas menores que la de transición es muy frecuente la 

aplicación de funciones derivadas de la Función de Brillouin para modelar el 

comportamiento magnético entre 0 y la temperatura de transición, como: 
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siendo M(0) la magnetización a 0 K, J el número cuántico de momento angular medio 

de los centros magnéticos y el exponente η: 
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mientras que para las temperaturas mayores a la de transición: 
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( )γ
CTT

M
−

∝
1     (2.15). 

donde γ = 1 en el modelo de campo medio, lo que vuelve a esta relación igual a la ley de 

Curie-Weiss donde TC = θ.  

 Estas dos ecuaciones son válidas tanto para ordenamientos FM como AFM y por 

extensión a FIM y otros. 

 

2.3.3.4 Modelos de Heisenberg 

 En la formulación de Heisenberg, basada en la cuantificación de la energía de 

intercambio de pares de momentos de átomos vecinos, se plantea que la interacción 

reduce la energía del sistema y se logra cuantificar la magnetización del material 

ordenado. 

 La energía de interacción entre momentos atómicos vecinos, en la que se basa 

este modelo es: 

     U = -2JSi·Sj     (2.16) 

donde J es la constante de intercambio que debe determinarse para cuantificar M
r

. 

 La ecuación que describe la variación de la magnetización con la temperatura en 

el estado ordenado, depende del número de interacciones descritas por 2.16 que se 

incluyan en el modelo. Cuando las interacciones incluidas provienen de los vecinos más 

próximos en el plano se habla de un modelo bidimensional o X-Y, y cuando éstas 

provienen de los vecinos en las tres direcciones se habla de un modelo Heisenberg 3D.  

 La determinación del modelo más adecuado para cada sistema es empírica y se 

basa en el ajuste del exponente de la ecuación: 
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donde µ representa el momento magnético medio de los átomos magnéticos y µ(0) el 

momento magnético a 0 K. 

 En el modelo de campo medio β = 0.5, en el de Heisenberg tridimensional     

β  ≈ 0.367 mientras que en el X-Y, β ≈ 0.345. Existe además un modelo que se a plica 

principalmente a materiales con interacciones unidimensionales que describe en forma 

deficiente (comparada con los modelos de Heisenberg) a los materiales cerámicos, 

llamado modelo de Ising, donde β ≈ 0.326 [2.8]. 



 42 

 Es frecuente que los ajustes realizados a partir de la ecuación 2.16 produzcan 

exponentes menores a los mencionados, lo que es consecuencia de perturbaciones 

imposibles de modelar teóricamente, fruto de fenómenos de frustración magnética u 

otros.  

 

 

2.4 Simetría de las propiedades físicas: 
 

 La simetría de un cristal es una propiedad que determina no solo el 

ordenamiento de los átomos en la red, sino también el resto de sus propiedades. Son 

conocidas las consecuencias de la simetría en las propiedades ópticas de los cristales, 

que permitieron a Pasteur separar la forma levógira (L) de la forma dextrógira (D) de 

cristales de tartrato de sodio y amonio y así descubrir el carácter enantiomérico de las 

sustancias orgánicas de origen biológico. La formación de cristales de compuestos 

ópticamente puros se verifica en grupos espaciales carentes de simetría de inversión, ya 

que elementos de este tipo implicarían la coexistencia en el cristal de ambos 

enantiómeros, y las mezclas racémicas (equimolares de ambos enantiómeros) de 

compuestos cristalizan casi exclusivamente en cristales centrosimétricos.  

Fenómenos físicos como la piezoelectricidad, basados en la inducción de 

campos eléctricos permanentes en el material al ser éste comprimido, solo pueden 

producirse en ausencia de centros de inversión. Existiendo éste, el desplazamiento de 

los iones relacionados por la inversión sería en sentido opuesto, manteniéndose los 

centros de gravedad de las cargas positivas y negativas en el mismo lugar, impidiendo la 

formación de un dipolo eléctrico y por lo tanto de la piezoelectricidad. 

 En la presente sección discutiremos la simetría de las propiedades magnéticas 

con énfasis en la descripción de estructuras antiferromagnéticas. Introduciremos el 

concepto de simetría bicolor y discutiremos la formulación de Shubnikov [2.9-2.10] de 

esta simetría. 

 

2.4.1 Simetría bicolor y operaciones de antisimetría: 
 

 El arreglo de átomos en un cristal permite la definición de operaciones de 

simetría que los relacionan. De esta manera las traslaciones, giros, inversiones, giro-
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inversiones y giro-traslaciones relacionan a los átomos de la red en función de sus 

posiciones. 

 La presencia de átomos con una propiedad física determinada, como es el 

momento magnético puede producir un cambio en la simetría total de la red si 

consideramos no solo la posición sino también la propiedad física que acompaña al 

átomo. A modo de ejemplo, si los momentos de dos átomos relacionados por un vector 

de centrado (traslación) de la red presentan momentos magnéticos opuestos, es posible 

afirmar que esa operación ya no es una simetría de la red, pues no transforma al átomo 

con sus propiedades en otro idéntico. La definición de una operación que además de 

realizar la traslación invierta el momento magnético permite restaurar una relación de 

simetría entre los átomos mencionados. A esta operación se la suele llamar de 

  

 
Figura 2.6: Las 36 redes de Bravais bicolores tridimensionales derivadas de las 14 redes  
monocromáticas. 1-2: Triclínicas, 3-9: Monoclínicas, 10-15: Ortorrómbicas, 16-21: 
Tetragonales, 22-31: Trigonales y Hexagonales, 32-36: Cúbicas. Extraído de [2.10]. 
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antisimetría ya que cambia el valor de una propiedad (el momento magnético) por su 

opuesta, manteniendo las relaciones de posiciones igual que en la operación de simetría  

original.  

 El concepto de simetría bicolor es más intuitivo que el de antisimetría, aunque es 

fundamentalmente idéntico. Imaginemos un arreglo tridimensional periódico de 

elementos geométricamente idénticos que se diferencian por una propiedad que varía en 

forma binaria, existen elementos blancos y elementos negros. Se pueden definir en este 

espacio bicolor, operadores de simetría convencionales o incoloros, que relacionan 

elementos de colores iguales, es decir elementos negros con negros y elementos blancos 

con blancos. Pero también podrán definirse operadores que relacionen elementos negros 

con blancos y viceversa. A estos últimos se los llama operadores de simetría bicolor o 

antisimetría ya que transforman una propiedad en la otra.  

 La figura 2.6 muestra los 32 retículos que pueden formarse si se toman los 14 

retículos de Bravais monocromáticos (listados en la tabla 2.1) y se los combina con 

elementos bicolores. La visión más compleja, pero interesante, es considerar que una 

red bicolor tridimensional es la proyección en un espacio tridimensional de una red 

convencional de cuatro dimensiones, siendo el color una propiedad determinada, por 

ejemplo, por el signo del cuarto elemento que al ser proyectado pierde su significado.  

Tabla 2.2: Dos operaciones de simetría (m ⊥ a y 1  en O) de un espacio 
convencional y de un espacio bicolor (m’ y 1 ) junto con el vector de 
posición o posición/propiedad.  
 

Álgebra sin propiedad física       Álgebra incluyendo propiedad física 
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 Note que la operación anti-espejo tiene un -1 en el elemento s44 mientras que la operación 1  un 1 
debido a que la última no es una anti-inversión. 



 45

 Utilizando el álgebra tensorial [2.3] la inclusión de una propiedad a ciertos 

átomos de la red requerirá agregar un elemento más al vector posición, que ahora será 

vector posición-propiedad y por lo tanto requerirá de operadores de simetría de 4×4, lo 

que en definitiva viene a representar un espacio de 4 dimensiones. La tabla 2.2 muestra 

algunas relaciones que ejemplifican lo dicho. 

 

2.4.2 Momentos magnéticos y simetría de Shubnikov: 
 

 La descripción de estructuras con propiedades magnéticas caracterizadas por el 

ordenamiento tridimensional periódico de momentos magnéticos de ciertos átomos en la 

red, puede hacerse mediante el concepto de simetría bicolor y la introducción de 

operadores de anti-simetría en la descripción de la estructura.  

 Los momentos magnéticos son vectores polares que se transforman al aplicarles 

una operación de simetría determinada, en base a sus características de construcción 

como se muestra en la figura 2.7.a. 

 Para lograr que los momentos magnéticos en una estructura ordenada cualquiera 

puedan ser incluidos en la representación geométrica se definen las operaciones de anti-

simetría (representadas agregando una comilla al símbolo de la operación de simetría 

convencional original) que se muestran en la figura 2.7.b. Es posible observar en ambas 

figuras como ciertas orientaciones de momentos magnéticos son incompatibles con 

ciertos operadores de simetría. 

 Partiendo de los 230 grupos espaciales de simetría monocromática, 

introduciendo elementos de anti-simetría y ampliando el número de retículos de 14 

monocromáticos a 32 bicolores se obtienen 1651 grupos espaciales bicolores. Como 

antes, cada estructura podía clasificarse en uno de los 230 grupos espaciales, ahora cada 

compuesto FI, AFM, FIM o con otro ordenamiento magnético conmensurable puede 

clasificarse por su simetría incluyendo la propiedad física en uno de los 1651 grupos 

espaciales de Shubnikov. 

 La tabla 2.3 muestra algunos grupos espaciales de Shubnikov derivados del 

grupo espacial convencional I4/mmm que serán utilizados en el capítulo 4. 

 

 

 



 46 

 
 
Figura 2.7: Operaciones de simetría y antisimetría aplicadas sobre momentos 
magnéticos. a.- Operadores convencionales t, 1 , 2 y m. b.- Operadores de Shubnikov o 
antisimetría t’, 1 ’, 2’ y m’. Nótese como átomos con momento magnético colocados 
sobre los operadores ven limitadas las orientaciones posibles de µ. 
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Tabla 2.3: Grupos espaciales de Shubnikov derivados del grupo espacial 
convencional I4/mmm:  
 
Grupo espacial:     I4/mmm (#143) [2.2] 
Operadores que generan el grupo:  Traslación tI (1/2,1/2, 1/2) 
      Eje 4 // c 
      Espejo m ⊥ c 

Espejo m ⊥ a 
Espejo m ⊥ diagonal de cara a,b  

 
Grupos espaciales bicolores asociados y detalle: 
 
I4/mmm (#531)a Todas las operaciones son monocromáticas. 
I4/mmm1’ (#532)a Existe la operación anti-identidad (grupo gris). 
I4/m’mm (#533)a m ⊥ c es un antiespejo. 
I4’/mm’m (#534)a m ⊥ a es un antiespejo, esto obliga al eje 4 a ser un antieje. 
I4’/mmm’ (#535)a Idem. #534 pero m ⊥ diagonal de cara a,b es el antiespejo. 
I4’/m’m’m (#536)a m ⊥ a y m ⊥ c son antiespejos y el eje 4 es un antieje como #535. 

I4/mm’m’ (#537)a m ⊥ a y m ⊥ diagonal de carra a,b son antiespejos, el eje 4 
contenido por ambos es monocromático. 

I4’/m’mm’ (#538)a Idem. #535 con adición de m ⊥ c antiespejo. 
I4/m’m’m’ (#539)a Los tres m son antiespejos, el eje 4 es monocromático  
IC4/mmm (#540)a  La traslación es la única operación bicolor. 
a Referencia [2.9] 
 

 

 

2.5 Medidas magnéticas en materiales: 
 

 La determinación de la susceptibilidad magnética de un material, o magnitudes 

relacionadas como la magnetización, se puede realizar mediante diversos 

procedimientos experimentales. 

 Para realizar los estudios magnéticos se utilizó un sistema que permitió 

determinar M vs. T en el rango 4 a 350 K con o sin campo aplicado. 

 El sistema SQUID (superconducting quantum-interference device) es el más 

sensible disponible para medidas magnéticas permitiendo detectar flujos magnéticos del 

mismo orden que el cuanto de flujo φ0 = 2.0678 × 10-15 Tm2 . Consiste en un sistema de 

2 semicírculos superconductores unidos entre si a través de junturas de Josephson. Se 

hace circular una corriente de un semicírculo a otro a través de las junturas, midiéndose 

la diferencia de potencial entre los extremos del sistema. Las junturas de Josephson 
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reaccionan a cambios en el flujo magnético a través de la espira, generando variaciones 

de potencial entre los semicírculos superconductores. El cambio de potencial es 

amplificado y medido obteniendo así el valor del flujo magnético en la espira 

superconductora. Cuando se coloca una muestra y se aplica un campo constante se 

puede medir la reacción de la muestra al campo al variar la temperatura, midiendo las 

variaciones del flujo en el sistema [2.11]. 

Los métodos tradicionales de medida de magnetización son los que se basan en 

la fuerza que sufre la muestra al ser expuesta al campo externo (ecuación 2.6) o los que 

miden el cambio de la constante de mutuainducción entre dos bobinas acopladas. Se 

introduce la muestra dentro de la bobina secundaria o se colocan ambas bobinas con su 

extremo común cercano a la muestra en estudio. Se aplica corriente a la bobina primaria 

y se mide la respuesta en la secundaria. La diferencia de respuestas con y sin muestra es 

proporcional a la magnetización en la muestra y el sistema de control del instrumento 

determina χ o M. 

 En general, la bobina primaria y secundaria son de dimensiones muy reducidas 

por lo que la corriente excitadora que se utiliza es muy pequeña y la sensibilidad del 

sistema es muy grande aunque varios ordenes de magnitud menor que la de un SQUID. 

Todo el sistema se coloca dentro de un recipiente termostatizado o se coloca un dedo 

frío en contacto con la muestra de forma de regular la temperatura. La temperatura se 

puede regular mediante un sistema de circuito cerrado de He o mediante la utilización 

de He líquido cada vez que se realiza el experimento. Las bobinas superconductoras 

funcionan a la temperatura de ebullición del He (4.2 K) por lo tanto, el sistema requiere 

de refrigeración permanente mientras está funcionando. El sistema completo descrito 

puede estar también colocado dentro de una bobina superconductora de campo 

magnético variable y controlado que permite aplicar campos unidireccionales variables. 

  El instrumento particular utilizado en este trabajo se describe en el capítulo 

tercero (sección 3.5.1). 
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2.6 El método de Polvo: 
 

 La caracterización estructural de las muestras preparadas se realizó mediante 

diversos experimentos de difracción. En la presente sección se describen algunos de los 

aspectos fundamentales de la difracción de rayos X y neutrones por polvo policristalino. 

Se define polvo policristalino, se describen las condiciones geométricas de difracción, la 

interacción entre radiación y materia para explicar las intensidades de difracción y los 

factores que afectan a la forma de los máximos en un diagrama de polvo. 

Posteriormente se describen algunos arreglos experimentales utilizados para la 

realización de experimentos de difracción de polvo, las estrategias más comunes de 

obtención de datos para el análisis estructural y el Método de Rietveld utilizado para el 

análisis estructural.  

  

2.6.1 Polvo policristalino: 
 

Una muestra adecuada para un experimento de difracción de polvo debe estar 

compuesta por infinidad de partículas, cada una de ellas un pequeñísimos cristal o 

agregado de cristales, de tamaño uniforme y orientadas al azar con respecto a la 

dirección de la radiación incidente [2.12]. 

El crecimiento de cristales en una muestra es un fenómeno afectado por gran 

número de variables de difícil o imposible control experimental por lo que 

frecuentemente una muestra no cumple con las condiciones ideales de un material 

policristalino.  

Existen muchas acciones que pueden tomarse para mejorar las características de 

una muestra policristalina con el fin de adecuarla a los requerimientos mencionados: 

molienda para reducir/homogeneizar el tamaño de granos; tamizado/decantación para 

seleccionar tamaños uniformes; optimización de condiciones de preparación para ajustar 

el tamaño o calidad de los cristales; etc. Sin embargo, son muchos los sistemas que se 

comportan como ideales a la hora de realizar un experimento de difracción, casi sin 

necesidad de cuidados especiales en su preparación. En particular, los materiales 

cerámicos presentan las características adecuadas para la utilización de esta técnica de 

análisis estructural. 
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Se considera que el tamaño ideal para realizar experimentos de difracción es 

entre 1 y 10 µm y la forma de los cristales debe ser tal que ninguna de sus dimensiones 

supere a otras en un orden de magnitud, para evitar efectos que producen variación de 

intensidad y forma de los máximos de difracción, que se discutirán más adelante. 

 

2.6.2 Condiciones de difracción: posición de los máximos: 
 

 Existen varias formulaciones para la determinación de la posición de los 

máximos de difracción de un compuesto, sin embargo la más sencilla de utilizar para 

explicar la geometría de la difracción, es la Ley de Bragg: 

 

   ( )θλ sendhkl ⋅= 2       (2.18) 

 

 Esta ecuación relaciona las distancias entre los planos reticulares del cristal cuya 

dirección en el espacio está dada por los índices de Miller (hkl), con la dirección y 

longitud de onda de la radiación incidente, permitiendo calcular cual es la dirección de 

la radiación difractada. 

 

 
 

Figura 2.8: La Ley de Bragg. En la figura se indican los vectores unitarios asociados al 
haz incidente S0 y al haz difractado S en relación con el vector de dispersión sr  normal 
a los planos de Bragg. Extraída de [2.1] y modificada. 
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 De esta ecuación es posible extraer que el haz difractado forma un ángulo 2θ con 

el haz incidente, consideración que se utiliza para el diseño de instrumentos de registro 

de diagramas de difracción. La figura 2.8 muestra la relación geométrica entre radiación 

incidente y los planos reticulares de un cristal colocado de forma tal que está 

difractando [2.1]. 

 Utilizando el concepto de espacio recíproco es posible formular la condición 

geométrica de difracción de forma vectorial. En esta formulación se entiende al proceso 

de difracción como el intercambio de momento lineal entre la radiación incidente ( 0k
r

) y 

la red cristalina para dar una onda difractada ( k
r

).  Su dirección es aquella que permite 

verificar el cumplimiento de la conservación del momento del sistema y su energía es 

idéntica a la de la onda incidente (módulos de k
r

 y 0k
r

 idénticos). La interacción 

radiación-red cristalina producirá difracción solamente cuando la segunda sea capaz de 

absorber parte del momento lineal de la radiación sin cambiar su energía (a este proceso 

se lo llama dispersión elástica). En la mayoría de los casos, el proceso de interacción 

será inelástico produciéndose dispersión de energía en la red mediante excitaciones de 

tipo vibracional, es decir, la creación o destrucción de fonones en el cristal. La 

dispersión elástica producirá difracción y la ecuación que describe el proceso es: 

    Qkk
rrr

=− 0         (2.19) 

 donde el vector Q
r

 representa la transferencia de momento lineal que realiza la 

radiación a la red [2.6].  

Si se revisa la formulación clásica de la difracción de rayos X hecha por von 

Laue [2.13] se tiene que, dados los 3 vectores que representan la periodicidad de la red 

cristalina ar , b
r

 y cr , se producirá difracción si se cumplen simultáneamente las tres 

ecuaciones bautizadas con su nombre: 

Ecuaciones de von Laue:  








=⋅
=⋅
=⋅

lsc
ksb
hsa

rr

rr
rr

     (2.20) 

Siendo h, k y l tres números enteros cuya relación con los índices de Miller es evidente 

y sr  el llamado vector de dispersión, cuya construcción se muestra superpuesta a la 

representación de la Ley de Bragg de la figura 2.8. 

    
λ

0
ˆˆ SS

s
−

=r       (2.21) 
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donde Ŝ  y 0Ŝ  son vectores unitarios con la dirección del haz difractado e incidente 

respectivamente y sus sentidos los de propagación de la radiación. La relación (2.21) se 

deriva sencillamente de la construcción de la difracción en el espacio recíproco 

planteada por primera vez por Ewald [2.14] con el nombre de esfera de reflexión. 

 La construcción de Bragg permite rápidamente determinar el módulo, la 

dirección y el sentido de sr  que es normal a los planos de Bragg y contrario que la 

radiación incidente. El módulo será: 

    
λ

θ )(2sens =       (2.22) 

 Recordando que, por definición, el módulo de k
r

 es 
λ
π2

=k  y su dirección y 

sentido los de la propagación de la radiación, es posible ver que, multiplicando la 

ecuación 2.4 por 2π se obtiene: 

   
( )

Qkk
SS

s
rrrr =−=

−
=⋅ 0

0
ˆˆ2

2
λ

π
π     (2.23) 

ya que los vectores Ŝ  y 0Ŝ  son unitarios. Esto permite determinar que el módulo del 

cambio de momento lineal de la red cristalina durante el proceso de difracción vale: 

    
λ

θπ )(4 senQ ⋅
=      (2.24) 

Incluyendo la expresión 2.18 en nuestro cálculo, es posible ver que la distancia 

entre los planos de Bragg, representa la periodicidad de la red en la dirección normal al 

plano en el cual se produce el proceso de difracción (ya que los vectores sr  y k
r

 

mencionados tienen un punto en común por lo que son coplanares, junto con sr  y Q
r

) y 

que el vector Q
r

 representa el “número de onda” de la red en la dirección de intercambio 

de momento lineal. De esta forma: 

   
λ

θππ )(42 sen
d

Q ⋅
==     (2.25) 

Utilizando relaciones vectoriales adecuadas, resulta posible determinar el valor 

de la distancia interplanar dhkl a partir de los vectores de la red cristalina ar , b
r

 y cr  y los 

índices de Miller (hkl) de la familia de planos según: 

cbklcahlbahkcclbbkaahdhkl
rrrrrrrrrrrr ⋅−⋅−⋅−⋅+⋅+⋅= 222    (2.26) 

Por lo tanto se llega a una relación geométrica directa entre las direcciones de 

propagación de los rayos X incidentes y difractados con los vectores de la red cristalina. 
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La definición de familias de planos llamados de Bragg permite establecer también una 

relación entre los índices de Miller y las ecuaciones de von Laue (2.20). Por lo que la 

perspectiva geométrica del fenómeno es idéntica que la puramente física.  

Adicionalmente, las relaciones vectoriales planteadas, tiene un significado físico 

claramente establecido, que permite entender el fenómeno de difracción como el 

intercambio de momento entre la radiación y la red cristalina. 

A través de cualquiera de las relaciones 2.18, 2.19, 2.20 y 2.25 es posible 

determinar cuál es la dirección de los haces difractados conociendo la dirección de la 

radiación incidente y la orientación del retículo cristalino. Esto permite afirmar que la 

posición de los máximos de difracción está únicamente determinada por la relación 

geométrica entre el haz incidente y la orientación del/los cristales. 

 

2.6.3 Intensidad de los máximos de difracción: 
 

 Las condiciones geométricas de la difracción fueron presentadas sin explicitar el 

tipo de radiación incidente ni las propiedades de la red dispersora. En esta sección 

presentaremos la interacción entre los rayos X y los neutrones con una red cristalina 

para sentar las bases de las técnicas de análisis cristalográfico utilizadas en este trabajo. 

 

2.6.3.1 Interacción entre los rayos X y la red cristalina: 

 La intensidad relativa de los máximos de difracción de rayos X está relacionada 

con el contenido y disposición de los átomos en la celda unidad. Thomson probó que 

son los electrones de los átomos los que interactúan en mayor proporción con la 

radiación electromagnética del orden de energía de los rayos X incidentes, por tener una 

relación carga/masa adecuada [2.1]. La dispersión de rayos X por el núcleo atómico es 

al menos (1837)2 veces menos intensa al ser esa la relación carga/masa del protón 

respecto del electrón. Queda automáticamente limitada la discusión de la difracción de 

rayos X a la densidad electrónica del cristal, siendo los núcleos “invisibles” para los 

rayos X. 

El factor de estructura (Fhkl) correspondiente a los índices de Miller que 

describen a la familia de planos caracterizada por dhkl determina el valor de la intensidad 

difractada por estos planos, Ihkl: 

    2
hklhkl FI ∝        (2.27)  
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con    )2exp( j
j

jhkl rsifF rr ⋅= ∑ π     (2.28) 

donde fj representa el poder de dispersión del átomo j cuya posición en la celda unidad 

es jrr  y sr s es el vector de dispersión correspondiente a dhkl: 

    
hkld

sens 1)(2
==

λ
θ      (2.29) 

 Sin tener en cuenta correcciones que seguidamente se describirán el factor de 

dispersión atómica puede considerarse como un número que representa el poder de 

dispersión de un conjunto de Z (número atómico o de protones/electrones del átomo) 

electrones libres confinados en una región del espacio con geometría esférica y con 

densidad electrónica variable según la configuración electrónica correspondiente a ese 

número de electrones, con respecto al poder de dispersión de un electrón en el origen 

(representado mediante la función δ de Dirac) [2.1]. La variación de f con el ángulo de 

dispersión (2θ o s), se debe a que la longitud de onda de los rayos X (0.5 < λ < 2.5 Å) es 

del mismo orden de magnitud que el elemento dispersor (la densidad electrónica del 

átomo, rátomo ≈ 1 Å). 

La figura 2.9 muestra la forma y el valor característico del módulo de f con 

respecto al módulo del vector de dispersión para átomos significativos para este trabajo. 

 

 
Figura 2.9: Factores de dispersión atómica de La, Ba, Y, Cu, Co y O en función del 
módulo del vector de dispersión correspondientes a una energía de radiación incidente 
tal que pueden despreciarse otros efectos. Es de notar que cuando s = 0, f α Z. La figura 
fue obtenidas utilizando el programa FPrime [2.15]. 
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Debido a que las energías de ligadura de los electrones en el átomo son del 

mismo orden que las de los rayos X es necesario introducir correcciones al factor de 

dispersión atómica,  fj, por absorción (f’) y dispersión fuera de fase (f’’) de la radiación 

dispersada según: 

 

    f = f0 + f’ + if’’     (2.30) 

 

siendo f0 el poder de dispersión del átomo ideal. 

La absorción de un cuanto de energía para hacer pasar un electrón interno del 

átomo a un nivel electrónico vacío (ionizarlo),  hace que este átomo re-emita una 

porción menor de energía que los átomos en los que no se produce absorción. Ocurre, 

por lo tanto, una modificación del poder de dispersión total del átomo. Este fenómeno 

produce, además de la reducción de amplitud de la onda dispersada, modificación en su 

fase, respecto a los átomos que dispersan en forma normal. Este fenómeno se representa 

a través de los términos f’ y f’’ denominados comúnmente factores real e imaginario de 

dispersión anómala [2.16]. 

 

 
 
Figura 2.10: Términos f’ y f’’ de dispersión anómala del Co en función de la energía del 
haz de rayos X incidente. Nótese el salto abrupto de f’’ al pasar de energías menores a 
mayores que el borde de absorción. Curva obtenida de [2.17]. 
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Cuando la energía de la radiación incidente se aproxima a la del borde de 

absorción del átomo, el término f’ se hace negativo mientras que el f’’ se hace cercano a 

cero por debajo del borde y crece abruptamente en el borde volviéndose apreciable por 

encima (Figura 2.10). Es entonces que, trabajando con energías cercanas pero menores 

que la del borde de absorción de un átomo, se puede hacer que esté presente un factor 

de dispersión atómica f significativamente menor que a otras energías, permitiendo 

diferenciar entre átomos con similar número de electrones o modificando la 

contribución del átomo pesado al factor de estructura, para obtener ecuaciones 

complementarias a la hora de resolver cierta estructura.  

La figura 2.11 muestra las curvas de |f| vs. s para los mismos átomos de la figura 

2.9 calculadas para 2 energías distintas, una de ellas cercana y por debajo del borde de 

absorción de uno de ellos. 

Si bien existen tablas de valores teóricos de f’ y f’’ para todos los átomos de la 

tabla periódica [2.16-2.17], estos están basados en el cálculos mecano-cuánticos 

referentes al átomo neutro libre. Se ha comprobado experimentalmente que estos 

valores dependen del estado de oxidación y el entorno de coordinación particular de 

cada átomo. El borde de absorción atómico cambia de posición (varía su energía exacta) 

y la forma del escalón de f’’ es oscilante cerca del borde, como se ha determinado por 

técnicas espectroscópicas como EXAFS (Extended X-ray Absorption Fine Structure) o 

XANES (X-ray Absorption Near Edge Spectroscopy) [2.18] que permitirían determinar 

los valores exactos de f’ y f’’ para cierto átomo en cierta estructura. Pero es 

impracticable realizar esta determinación en cada caso particular por lo que los valores 

teóricos tabulados son los generalmente utilizados.  
 

 
Figura 2.11: Comparación de f de La, Ba, Cu, Co y O entre energías cercana (izquierda) 
y lejana (derecha) al borde de absorción de Co. Note como fCo se reduce en presencia de 
dispersión anómala y deja de cumplirse que f α Z cuando |s| = 0. Las figuras fueron 
obtenidas utilizando el programa FPrime [2.15]. 
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La tabla 2.4 muestra los valores de f’ y f’’ para los átomos involucrados en este 

trabajo a las energías utilizadas para los experimentos de difracción realizados. 

 

Tabla 2.4: Valores de corrección por dispersión anómala (f’ y f’’) para los 
átomos componentes de los compuestos estudiados y a las energías de 
radiación incidente utilizadas en este trabajo. 

 
 Energía (keV) 

Átomo 7.694 8.048* 8.718 9.669 10.959 
f' 0.050 0.046 0.040 0.033 0.026 O f’’ 0.035 0.032 0.027 0.022 0.017 
f' -6.071 -2.414 -1.178 -0.471 -0.051 Co f’’ 0.475 3.614 3.189 2.696 2.190 
f' -1.743 -2.023 -3.194 -1.780 -0.616 Cu f’’ 0.638 0.589 0.510 3.414 2.796 
f' -0.325 -0.387 -0.504 -0.662 -0.885 Y f’’ 2.189 2.024 1.760 1.464 1.169 
f' -1.702 -1.333 -0.865 -0.510 -0.318 Ba f’’ 9.092 8.459 7.430 6.266 5.084 
f' -2.183 -1.715 -1.123 -0.663 -0.398 La f’’ 9.706 9.034 7.942 6.703 5.445 
f' -3.506 -2.732 -1.785 -1.051 -0.594 Pr f’’ 11.037 10.282 9.050 7.650 6.225 
f' -4.465 -3.437 -2.230 -1.311 -0.733 Nd f’’ 11.728 10.931 9.629 8.146 6.635 
f' -8.290 -5.675 -3.476 -2.016 -1.107 Sm f’’ 11.412 12.309 10.866 9.210 7.516 
f' -9.819 -9.350 -4.356 -2.479 -1.348 Eu f’’ 12.235 11.271 11.516 9.771 7.983 
f' -12.378 -10.220 -9.002 4.689 -2.406 Dy f’’ 3.743 9.853 11.836 11.581 9.497 
f' -8.252 -9.901 -9.719 -7.930 -3.527 Er f’’ 4.232 3.937 9.620 11.171 10.600 
f' -7.507 -8.523 -12.958 -10.096 -4.324 Tm f’’ 2.189 4.181 10.291 11.910 11.175 

* Correspondiente a radiación de Cu-Kα1 
 

Debido a que los átomos en una estructura no se encuentran estáticos, sino que 

vibran en forma permanente en torno a su posición promedio, el factor de dispersión 

atómica incluido en 2.28 es en realidad la combinación de un término debido 

propiamente a los electrones del átomo estático y otro, llamado factor de temperatura o 

de Debye-Waller, que representa al efecto de vibración térmica. 



 58 

    







−=

2
exp

2
0 UQff      (2.31) 

donde f 0 representa al factor de dispersión estático (aún a 0 K existe vibración de punto 

cero determinada por el principio de incertidumbre por lo que f 0 no es f en el cero 

absoluto) y U es el valor medio en el espacio del desplazamiento cuadrático medio del 

átomo (U (0 K) ≠ 0) [2.1]. 

 La expresión 2.31 es adecuada para describir átomos cuya vibración térmica es 

isotrópica, es decir, con amplitud idéntica en todas las direcciones del espacio. Esto es 

cierto sólo en estructuras compactas donde el entorno de cada átomo es un poliedro 

regular. Sin embargo, en estructuras donde los entornos atómicos son irregulares las 

fuerzas que controlan el movimiento vibracional del átomo cambian según la dirección 

y por lo tanto también lo hace la amplitud de vibración. Más importante aún es la 

anisotropía del movimiento cuando existen enlaces covalentes, que vuelven rígido en 

ciertas direcciones a un arreglo de átomos. Por lo tanto, en el experimento, es necesario 

tener en cuenta la anisotropía del factor de temperatura que se representa por una matriz 

simétrica U de 3 ×3 y cuyos elementos U11, U22, U33, U12, U13 y U23 representan las 

amplitudes cuadráticas de vibración en las direcciones x, y, z y sus diagonales [2.3].  

 La representación de un átomo en una red, luego de incluir el factor de 

temperatura anisotrópico, deja de ser una esfera para ser un elipsoide, cuya forma 

depende de la simetría del sitio cristalográfico ocupado por el átomo (lo que impone 

restricciones a Uij) y de las fuerzas de enlace y empaquetamiento que actúan sobre el 

mismo. 

 El efecto del factor de temperatura sobre el poder de dispersión de un átomo es 

siempre de reducirlo, ya que el término exponencial que lo describe tiene un valor 1 en 

2θ = 0 y se reduce cuando 2θ crece.  

  

La absorción lineal de la radiación por la red cristalina, produciendo efectos de 

disipación térmica en la red deben también analizarse a la hora de realizar un 

experimento de difracción de rayos X. Esta absorción no es producida necesariamente 

por átomos particulares sino por toda la densidad electrónica del cristal y afecta tanto a 

la radiación incidente como a la difractada que debe atravesar una porción de la muestra 

determinada, para entrar o salir del cristal. Considerando que la absorción de radiación 

es lineal en un material de densidad uniforme, si un haz de radiación con intensidad I0 
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atraviesa un material de longitud τ con coeficiente de absorción linear u la intensidad de 

salida será:  

   )exp(0 uII ⋅−= τ      (2.32) 

 

Como el fenómeno de difracción implica orientaciones distintas de los haces 

difractados respecto a los incidentes, la longitud del material atravesado por distintos 

haces en distintas direcciones será distinta para cada uno y se producirá un efecto 

indeseado en las intensidades colectadas. Discutiremos cuáles son los problemas de 

absorción referidos a las geometrías utilizadas para obtener los diagramas y a los 

coeficientes de absorción lineal de las muestras y veremos que en general existen 

fórmulas para la corrección de los efectos indeseados de la absorción, por lo que no será 

necesario profundizar en este tema aquí. 

 

2.6.3.2 Interacción entre los neutrones y la red cristalina: 

Si la radiación incidente es un haz de neutrones térmicos (0.7 < λ < 7 Å 

aproximadamente [2.19]) se ha observado que existen dos tipos de interacciones de 

magnitudes similares, pero de características muy distintas. Una es la interacción entre 

los neutrones y los núcleos debida a la similitud de sus momentos lineales, la otra es 

entre el momento magnético de los neutrones y el momento magnético total del átomo. 

En lo que sigue describiremos ambas interacciones. 

 

2.6.3.3 Dispersión de neutrones por los núcleos:  

La dispersión de neutrones por los núcleos de una red presenta complejidades 

debidas a las características del sistema núcleo-neutrón y a la propia existencia de 

periodicidad. Una descripción exhaustiva de esta interacción puede encontrarse en 

[2.18-2.20]. Los términos significativos para este trabajo pueden limitarse a dos: 

longitud de dispersión coherente (b), y sección de absorción (σ) de neutrones (coherent 

scattering length y absorption cross-section respectivamente). El término b es el que se 

asocia a f de rayos X y es el resultado de una combinación de factores como del espín 

nuclear, el estado de polarización de los neutrones y la composición isotópica del átomo 

a lo largo de la red. El término σ  es el que se asocia directamente a la absorción de 

neutrones por los núcleos, siendo pequeño para la enorme mayoría de los nucleidos, 

pero tremendamente grande para otros que tienden a absorber neutrones para formar  
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otros nucleidos (59Co + 1n → 60Co + hν).  

 
Tabla 2.5: Longitud de dispersión de neutrones de algunos elementos 
significativos para este trabajo de tesis.  

Se lista el valor medio de b y de σ para la distribución isotópica natural y los valores de b de algunos 
nucleidos cuya abundancia es significativa. El * en la última columna indica cual es el nucleido que más 

contribuye al alto valor de <σ>  (datos extraídos de [2.14] y [2.15]). 
Elemento <b> [fm] <σ> [fm] Nucleidos % Abund. b [fm] 

16º 99.76 5.803(4) O 5.803(4) 1.9(2)×10-4 18º 0.20 5.84(7) 
Co 2.49(2) 37.18(6) 59Co 100 2.49(2)* 

63Cu 69.17 6.43(15) Cu 7.718(4) 3.78(2) 65Cu 30.83 10.61(19) 
Y 7.75(2) 1.28(2) 89Y 100 7.75(2) 

134Ba 2.42 5.7(1) 
135Ba 6.59 4.67(10) 
136Ba 7.85 4.91(8) 
137Ba 11.23 6.83(10) 

Ba 5.07(3) 1.1(1) 

138Ba 71.70 4.84(8) 
138La 0.09  8(2) La 8.24(4) 8.97(4) 139La 99.91 8.24(4) 

Pr 4.58(5) 11.5(3) 141Pr 100   4.58(5) 
142Nd 27.16 7.7(3) 
143Nd 12.18 14(2) 
144Nd 23.80 2.8(3) 
145Nd 8.29 14(2) 
146Nd 17.19 8.7(2) 
148Nd 5.75  5.7(3) 

Nd 7.69(5) 50.5(12) 

150Nd 5.63  5.3(2) 
144Sm 3.1 -3(4) 
147Sm 15.1 14(3) 
148Sm 11.3 -3(4) 
149Sm 13.9 -19.2(1)-11.7(1)i* 
150Sm 7.4 14(3) 
152Sm 26.6 -5.0(6) 

Sm 0.80(2)-1.65(2)i 5922(56) 

154Sm 22.6 9.3(10) 
151Eu 47.8 6.13(14)-2.53(3)i* Eu 7.22(2)-1.26(1)i 4530(40) 153Eu 52.2 8.22(12) 
160Dy 2.34  6.7(4) 
161Dy 19.0  10.3(4) 
162Dy 25.5  -1.4(5) 
163Dy 24.9  5.0(4) 

Dy 
  

16.9(2)-0.276(4)i 
  994(13) 

164Dy 28.1  49.2(4)-0.79(1)i* 
164Er 1.56  8.2(2) 
166Er 33.4  10.6(2) 
167Er 22.9  3.0(3) 
168Er 27.1  7.4(4) 

Er  7.79(2) 159(4) 

170Er 14.9  9.6(5) 
Tm 7.07(3) 100(2) 169Tm 100  7.07(3) 
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En ciertos casos el segundo término es de tal magnitud, que es imposible 

observar intensidad difractada y el experimento es inviable. En la mayor parte de los 

casos, la absorción es despreciable o corregible en función de la geometría del sistema, 

para lo cual se aplica la ecuación 2.32 al igual que para rayos X (donde u depende de σ, 

λ y la geometría del sistema). 

La intensidad del haz difractado se puede calcular en forma idéntica a la 

intensidad de difracción de rayos X siendo las ecuaciones 2.27 y 2.28 perfectamente 

válidas cambiando fj por bj. 

Es importante destacar que b no depende de Z ni de A (números atómico y de 

nucleones respectivamente) del átomo, como se ha dicho, por lo tanto su variación al 

movernos en la tabla periódica es casi arbitraria. La figura 2.12 muestra el poder de 

dispersión coherente de algunos átomos en función del peso atómico. La tabla 2.5 

muestra algunas longitudes de dispersión de neutrones para átomos significativos para 

este trabajo junto con la sección de absorción.  

 

 
 
Figura 2.12: Longitud de dispersión de neutrones en función del peso atómico para 
algunos elementos o nucleidos (imagen extraída de [2.16], pp. 15). 

 

La longitud de dispersión de neutrones presenta características diferentes a las 

del factor de dispersión de rayos X (f) ya que se origina al interactuar una radiación de 
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longitud de onda λ del orden de 1 Å (1 Å = 10-10 m) con un elemento dispersor de 

dimensiones entre 4 y 5 órdenes de magnitud inferior (rnúcleo ≈10-15 m = 1 fm). Esto 

produce que, a diferencia de f, b es constante respecto a 2θ. Esto hace que los diagramas 

de difracción de neutrones presenten máximos de intensidad apreciable aún a ángulos 

cercanos a 180 º lo que permite determinar con gran precisión el factor de agitación 

térmica de los átomos. La figura 2.13 muestra un diagrama de difracción de rayos X 

superpuesto con uno de difracción de neutrones para una misma muestra.   
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Figura 2.13: Diagramas de PrBaCuCoO5 obtenidos por difracción de rayos X y de 
neutrones. Es de notar la diferencia en las intensidades relativas para los mismos índices 
de Miller y la gran diferencia entre las intensidades valores de Q altos, donde los rayos 
X no son prácticamente difractados mientras que los neutrones conservan gran 
intensidad. La curva azul fue movida artificialmente hacia arriba por claridad. 

 

El efecto del factor de temperatura sobre el poder de dispersión de neutrones de 

un átomo es idéntico al explicado para rayos X debido a que el movimiento de vibración 

afecta tanto a los electrones como al núcleo atómico. 

 

2.6.3.4 Dispersión de neutrones por el momento magnético del átomo: 

 Cuando los neutrones se aproximan a un átomo que presenta un momento 

magnético neto, se produce una interacción entre el momento magnético asociado al 
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espín del neutrón con el momento total atómico. Esta interacción es del mismo orden de 

magnitud que la interacción entre los neutrones y los núcleos, debido al gran rango de 

cobertura espacial que tienen los electrones portadores del momento magnético del 

átomo comparado con el del núcleo.  

 La interacción tiene las características de la interacción neutrón-núcleo en lo que 

refiere a su dependencia con la orientación de los momentos involucrados mientras que 

tiene las características de la interacción rayos X-electrones en lo que refiere a las 

dimensiones relativas de la longitud de onda y el elemento dispersor. 

 Cuando los momentos magnéticos en la red se encuentran desordenados (estado 

PM) la dispersión de neutrones adquiere características incoherentes, observándose un 

aumento en el background, pero si los momentos están alineados en alguna de las 

estructuras descritas, se producirá difracción y se observarán máximos claramente 

definidos en un diagrama. 

 Se define para la dispersión magnética un factor de forma magnética 

normalizado fM cuya dependencia con 2θ es análoga a las de f (para rayos X), ya que 

ambas son dependientes de la distribución de la densidad electrónica del átomo 

magnético. Sin embargo fM decae más rápido que f con s puesto que representa la 

densidad de espín de electrones de valencia, exteriores al core del átomo y de capas con 

número cuántico principal mayores o iguales a 3 (corresponde a la densidad electrónica 

de los electrones 3d a 5d para los metales de transición o 4f y 5f para los lantánidos y 

actínidos).  

Este factor de forma se combina con un factor geométrico que indica la relación 

entre las direcciones de los momentos del neutrón y del átomo para dar el factor de 

dispersión magnético pM dependiente de la dirección de dispersión: 

    )(269.0)( sfqsp MM
rrrr µσ ⋅=     (2.32) 

donde σr  es un vector unitario en la dirección y sentido del espín del neutrón, µ es el 

momento magnético total del átomo y qr  es el llamado vector de Halpern: 

    ( )
µ
µ

µ
µ rrrr

r −
⋅

= 2s
ssq      (2.33) 

siendo sr  el vector de dispersión y µr  el vector momento magnético del átomo, cuyo 

módulo, dirección y sentido de desean determinar.  

 Es posible observar a partir del vector de Halpern que si el vector de dispersión y 

el momento magnético tienen la misma dirección el producto escalar ( ) µµ ss =⋅ rr , y el 
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primer término queda 
s
s

s
ss rr

=
/
//
µ
µ

2

)(  que es un vector unitario en la dirección de sr  al igual 

que 
µ
µr  que se dijo es paralelo a sr , por lo tanto 0=−=

µ
µrr

r

s
sq  y la amplitud de 

dispersión será nula. Análogamente puede verse que q = 1 en la dirección de µr  cuando 

sr  y µr  sean normales, obteniéndose la situación más favorable. Adicionalmente, 

cuando el vector de Halpern sea normal a la dirección del espín del neutrón, será el 

factor de dispersión pM el que se anule.  

Si el experimento de difracción se realiza con neutrones no polarizados la 

probabilidad de que se anule pM es independiente de la dirección del vector de 

dispersión. Por lo tanto, es posible determinar la orientación de los momentos 

magnéticos en un cristal solamente por inspección de las direcciones para las cuales se 

cumple la ley de Bragg pero no se observa intensidad de difracción magnética. 

Sin embargo, debe tenerse en cuenta que la rápida caída de fM con 2θ impide la 

visualización de máximos magnéticos ya a valores intermedios de 2θ limitando la 

utilización de la relación geométrica dada. 

Las características del ordenamiento son determinantes de la posición de los 

posibles máximos de difracción magnética. Es frecuente definir un conjunto de vectores 

de red Mar , Mb
r

 y Mcr , correspondientes a las direcciones de periodicidad del arreglo de 

momentos magnéticos atómicos y utilizar los conceptos de simetría de Shubnikov a 

partir de la base de traslaciones Mar , Mb
r

 y Mcr  para definir el tipo de estructura bicolor 

correspondiente a la estructura. 

Para materiales FM, la periodicidad nuclear y magnética coinciden por estar 

todos los momentos alineados, por lo tanto los máximos de difracción magnética tienen 

las mismas posiciones que los máximos de difracción nuclear (los vectores de la ceda 

magnética Mar , Mb
r

 y Mcr  coinciden con los de la celda nuclear ar , b
r

 y cr  

satisfaciéndose las condiciones de difracción para las mismas direcciones). Podría 

pensarse esto imposibilita la observación de los máximos de difracción magnética de un 

material FM, sin embargo, la dependencia de b con el estado de polarización de los 

neutrones y de los núcleos permite “anular” la dispersión nuclear, observándose 

solamente la magnética.  

Cuando se tienen estructuras magnéticas AFM, FIM o más complejas es muy 

frecuente que la celda magnética sea de dimensiones mayores que la celda nuclear. Por 
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lo tanto, las condiciones geométricas de difracción producen la aparición de picos 

magnéticos en posiciones prohibidas para los picos nucleares, generándose en este caso 

picos de origen magnético exclusivamente. Asimismo las estructuras de tipo spin-glass 

presentan una huella típica en los diagramas de difracción de neutrones que permite 

caracterizarlas aunque el fenómeno que produce estas huellas no pueda describirse 

estrictamente como difracción.  

El estudio de la posición e intensidad de los máximos de difracción magnética es 

una herramienta única para la determinación de las características particulares de los 

arreglos de momentos magnéticos en estructuras AFM, FIM , helicoidales, etc..  

 

2.6.4 Forma de los máximos de difracción: 
 

 Se ha verificado, experimentalmente, que la forma de los máximos de difracción 

de un diagrama de polvo es producto de la superposición de todos los factores que 

participan en el proceso de obtención del mismo.  

Estos factores pueden clasificarse en 2 grupos: 1- los debidos a las 

características físicas de la muestra y 2- los debidos a las características físicas y 

geométricas del sistema utilizado para la obtención del diagrama.  

La combinación de todos los fenómenos produce una forma de pico específica 

para cada muestra en cada instrumento (inclusive para cada tratamiento previo o 

proceso sintético seguido) por lo que la complejidad del análisis puede llevarse hasta el 

límite que el experimentador desee. 

Se suelen agrupar todos los factores instrumentales que afectan a la forma de 

pico en una función g y a todos los factores intrínsecos de la muestra en otra f. La forma 

de pico experimental (h) estará dada por la convolución de ambas funciones según: 
 

   h = g * f      (2.34) 

 

Las formas de pico observadas más frecuentemente en los experimentos de 

difracción de polvo son Gaussiana (G), Lorentziana (L) y pseudo-Voigt (pV) 

(ecuaciones 2.35 a 2.37 respectivamente) [2.21]. La tercera es el resultado de realizar 

una convolución entre una curva gaussiana y una lorentziana. 
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  pV = (1-η)G + ηL       (2.37) 

siendo H el ancho a media altura del pico (H = FWHM = Full Width at Half Maximum), 

∆2θ la separación entre el máximo del pico y el punto donde se está representando la 

función, (∆2θ = 2θi – 2θhkl) y η, el factor de mezcla de la función pseudo-Voigt [2.22]. 

La figura 2.14.a muestra los perfiles típicos para las tres funciones mencionadas. 

 El ancho a media altura (H) suele utilizarse en el modelado de los máximos de 

difracción por ser directamente extraíble de los picos cualquiera sea la función que los 

describa, sin embargo, el significado físico del mismo no tiene una interpretación 

uniforme para las distintas formas de pico. El ancho integral, β (integral breadth), de un 

pico es el ancho de un rectángulo de igual área que el pico y con igual intensidad 

máxima (Ver figura 2.14.b y c). Se calcula como el área bajo la curva dividida por la 

intensidad del punto máximo, por lo que se requiere realizar un ajuste al pico para 

integrar la función analítica ajustada o realizar una integración numérica del área (a 

veces imposible si hay superposición de picos). Las unidades de β y H son idénticas sin 

embargo el parámetro β contiene información física sobre las dimensiones medias de 

los cristales en la dirección de difracción por unidad de volumen. Por lo tanto el 

parámetro H es más asociado a la combinación muestra-instrumento mientras que β 

directamente a la muestra. 

 

2.6.4.1 Ensanchamiento debido a la muestra (f): 

Asumiendo que a cada cristal componente de la muestra llega radiación 

incidente en forma de una onda plana y monocromática y que el cristal es perfecto es 

posible demostrar que los máximos de difracción no van a ser funciones δ sino que van 

a tener la forma de un pico con un área proporcional a la intensidad determinada por el 

factor de estructura (Fhkl) y al volumen del cristal (el número de celdas que están 

difractando). El ancho de los picos estará dado por la distribución de espaciados dhkl que 

se producen por efectos térmicos, e incluso a 0 K debido al principio de incertidumbre. 
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Pero además, la forma del pico estará determinada por la micro-estructura del polvo 

policristalino. 

Se denomina micro-estructura a las características del cristal que no dependen 

directamente de la composición de la muestra ni de la estructura promedio de la misma 

(composición media y posiciones medias de los átomos en la celda unitaria). Se suele 

considerar que la micro-estructura no afecta al valor de la intensidad difractada sino 

sólo a la forma de los máximos observados. 
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Figura 2.14: a.- Formas de pico típicas para los perfiles de difracción, gaussiana 
lorentziana y pseudo-Voigt con η = 0.3. Las tres curvas fueron calculadas de forma de 
que tengan área 1. Nótese que integrando en un rango 2θhkl ± 10H aún no se ha cubierto 
el 97 % de la curva total para un pico L pero ya se ha cubierto el 100% del área en 2θhkl 
± 4H para un pico G. Para el pico pV la situación es intermedia. b.- Anchos integrales 
de los picos con forma G y L de la parte a. comparados con H. 
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Se describen dentro de la micro-estructura del polvo el tamaño y forma de los 

granos (cristales), la presencia de tensiones reticulares debidos a esfuerzos de 

deformación ejercidos sobre los cristales y la presencia de defectos de apilamiento y 

crecimiento. La ocurrencia de orientación preferencial de granos puede estar asociada a 

algunas de las características de la muestra mencionadas, pero cambia la intensidad de 

los máximos.  

Los efectos de ensanchamiento de pico atribuibles a la micro-estructura se 

suelen clasificar según estén relacionados con una deformación de la celda unitaria o no. 

Se llama ensanchamiento por tamaño (size broadening) al producido por el 

tamaño finito y la forma de los cristales que producen la difracción. Este 

ensanchamiento no está asociado con deformaciones de la celda unidad por lo que 

puede modelarse e interpretarse independientemente del conocimiento de la estructura 

del material. Generalmente el tipo de perfil característico de muestras cuyo 

ensanchamiento es dominado por este fenómeno es Lorentziano y puede presentar 

características anisotrópicas, es decir, el ancho depende de la dirección del vector de 

dispersión sr  correspondiente a ese pico.  En estos casos, familias de picos (con índices 

particulares, 00l por ejemplo) presentan anchos superiores o inferiores a la media de los 

picos cercanos. Idealmente en cristales esféricos se tiene un ensanchamiento isotrópico 

y el ancho de pico es inversamente proporcional al tamaño del cristal. Diagramas de H o 

β en función de s suelen denunciar la ocurrencia de anisotropía de tamaños y por lo 

tanto permiten asociar a las muestras el ensanchamiento Lorentziano típico. 

El ensanchamiento por tensión (strain broadening) es el que se debe a 

deformaciones de la red por fallas de apilamiento, inclusiones, tensiones residuales o 

gradientes de concentración. Este tipo de ensanchamientos engloba fenómenos de 

características diferentes y muy particulares y suele separarse en sus distintas 

componentes para su análisis. La deformación de los máximos por tensiones residuales 

producto de esfuerzos aplicados sobre los cristales durante la síntesis, molienda o 

tratamiento previo a la obtención del diagrama de difracción suelen tener características 

gaussianas. Cuando ésta es la única causa de ensanchamiento por tensión el efecto 

puede separarse de otros. El efecto de ensanchamiento es por sus características 

anisotrópico ya que no todas los planos cristalinos son afectados por esfuerzos aplicados 

en una dirección determinada. Existen métodos de determinación del módulo de la 

tensión que está siendo aplicada sobre el cristal y es posible obtener mapas de 
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distribución de tensión, sin embargo, se requiere una muestra donde la separación de la 

componente gaussiana debida exclusivamente a este fenómeno sea realizable [2.23]. 

Los ensanchamientos por inclusiones o gradientes de concentración son de 

difícil tratamiento general, dependen en gran medida de la muestra en estudio y 

requieren de un conocimiento muy fino de sus características y de los posibles 

componentes que pueden causar las inclusiones o que puedan distribuirse en gradientes 

de concentración. Suelen causar ensanchamientos de tipo G anisotrópico, aunque esta 

afirmación es menos general que en el caso anterior. 

Los efectos producidos sobre los picos debido a fallas de apilamiento y 

crecimiento (stacking/twin faults) han sido profusamente estudiados debido a que suelen 

producir deformaciones de picos difíciles de ajustar a curvas como las mencionadas. 

Frecuentemente la presencia de fallas de apilamiento en un cristal trae aparejado no solo 

el ensanchamiento asimétrico de los máximos sino también el corrimiento de los 

máximos de difracción [2.24-2.25].  

En general, en una muestra donde no se observan grandes deformaciones por 

tensiones o fallas estructurales y el tamaño de cristal es razonable la forma de los 

máximos g tiene características pV muy cercanas a L (η ≈1). 

 

2.6.4.2 Ensanchamiento debido a factores instrumentales (g): 

Se incluyen dentro de las deformaciones debidas al sistema experimental (g) a la 

distribución espectral de la radiación incidente, los fenómenos de absorción y rugosidad 

superficial de la muestra (ya que éstos están íntimamente relacionados con la geometría 

del sistema y no con las características propias de la muestra, pudiendo variar al 

cambiar la primera), las aberraciones instrumentales (defectos de alineado, etc.) y 

finalmente los efectos producidos por espejos, colimadores, monocromadores y rendijas 

sobre el haz incidente y difractado. 

La distribución espectral de la radiación incidente es la principal componente de 

g. Ésta, está determinada por la fuente de radiación y el sistema de monocromatización. 

Frecuentemente las fuentes que utilizan cristales monocromadores (simples o dobles, 

focalizantes o planos) presentan máximos de alta pureza espectral (eliminación de 

componente Kα2 de radiación emitida con ánodos metálicos) y forma lorentziana. Los 

monocromadores de haz difractado también introducen una componente L en g. Sin 

embargo, las rendijas de divergencia o recepción suelen introducir una componente G al 

perfil del máximo de difracción. 
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Habitualmente, en instrumentos donde la presencia de múltiples rendijas es 

necesaria para lograr reducir la divergencia del haz incidente, la radiación difractada 

fuera de foco y la radiación de fondo, la componente instrumental del perfil es de tipo 

pV dependiendo fuertemente de la distribución espectral de la radiación incidente. 

Los instrumentos que hacen llegar a la muestra haces paralelos focalizados y 

monocromatizados en múltiples reflexiones, y que no precisan de rendijas receptoras 

debido al paralelismo de los haces incidente y difractado presentan formas de pico 

puramente L [2.24]. Este tipo de instrumento es el que opera en estaciones de difracción 

de polvo, que utilizan radiación sincrotrón. 

También se debe notar que los instrumentos utilizados para realizar difracción de 

neutrones presentan características diferentes a los de  rayos X por utilizar sistemas de 

monocromatización y colimación adecuados a las características de la radiación 

incidente. En la mayor parte de los instrumentos que utilizan radiación monocromática 

de neutrones se encuentra que la componente g es puramente G. 

 

2.6.4.3. Asimetría en los picos de difracción: 

 Es necesario mencionar que tanto la componente g de un diagrama como la 

componente f del mismo pueden presentar asimetrías. Es frecuente que las fallas de 

apilamiento o los gradientes de concentración produzcan picos con formas claramente 

asimétricas y anisotrópicas, es decir el grado de asimetría varía con hkl. A su vez la 

implementación de algunos sistemas de colección de datos introducen asimetría en los 

máximos de difracción que por sus características no pueden ser eliminados (por 

ejemplo el espectro de intensidad  exponencial en experimentos de difracción de 

neutrones TOF). Esto implica que las curvas de tipo L, G o pV descritas no son 

adecuadas para la descripción de los perfiles.  

Existen modificaciones matemáticas a las ecuaciones 2.35 y 2.36 que permiten 

introducir asimetría a las curvas manteniendo una respuesta global del mismo tipo que 

las curvas simétricas. Se han implementado descripciones más complejas de los 

máximos de difracción, que utilizan una función tipo pV para modelar la región de 

ángulos bajos del pico y otra pV distinta para la región de ángulos altos de todos los 

picos del diagrama. También se utilizan otras funciones para la descripción de picos 

asimétricos, como por ejemplo la split-Pearson (con una filosofía igual a la mencionada 

antes pero con otra función de pico). Estos abordajes del ajuste de los máximos son muy 

útiles si el único objetivo del experimentador es lograr ajustar el pico de la mejor  
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Figura 2.15: Picos 222 y 662 de Y2O3 patrón de difracción obtenidos utilizando el 
Difractómetro SEIFERT Scintag PAD II del CSSC-Lab. con radiación filtrada de Cu-Kα 
(negro) y el difractómetro de 6 ejes Huber de la estación D12A-XRD1 del LNLS 
utilizando radiación  de energías 7.694 keV (rojo) y 9.669 keV (verde)*. a.- máximo 
principal (familia de planos [222]) b.- máximo de ángulos altos (familia de planos 
[622]). c.- Máximo [222] de diagrama de difracción convencional ajustado con 2 curvas 
lorentzianas. d., e., f.- Máximos 662 ajustados con curvas lorentzianas. Se muestran los 
anchos a media altura de los picos individuales. La calidad de los ajustes se evidencia 
en el valor de R2 del ajuste. La relación entre la intensidad de las dos líneas Kα1 y Kα2 
no es igual en los ajustes de los máximos [222] y [662] lo que denuncia defectos en el 
método de ajuste. Los máximos individuales presentan una forma de pico tipo Pseudo-
Voigt. La diferencia de FWHM entre los diagramas obtenidos a 7.694 y 9.669 keV se 
debe al solo ajuste del ángulo del monocromador para cambiar la energía.  

* Los diagramas de SXPD fueron puestos a la escala de la radiación de Cu-Kα. 
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manera posible, sin embargo, su utilización no permite obtener conclusiones sobre las 

propiedades físicas de la muestra. En los únicos casos en que estos abordajes permiten 

concluir sobre el ensanchamiento intrínseco de la muestra, es en aquellos donde la 

función especial utilizada pueda incluirse totalmente en la componente instrumental, g, 

del perfil, de forma que la componente f siga siendo G, L o pV (inclusive sus versiones 

modificadas por asimetría). 

 De la discusión anterior resulta claro que en la mayor parte de los diagramas de 

difracción experimentales, la forma de los máximos será de tipo pV ya que las 

componentes G y L están presentes tanto en el perfil g como en el f. Sin embargo es 

frecuente encontrar en diagramas obtenidos en laboratorios que utilizan radiación 

sincrotrón de muestras que no presentan ensanchamientos por tensión, que los perfiles 

son puramente L o pV con η≈1. Análogamente los diagramas de difracción obtenidos 

con radiación de neutrones con longitud de onda constante sobre muestras que 

presentan tamaños de grano cercanos al límite superior mencionado en la sección 2.6.1 

presentan formas de pico puramente G o pV con η≈0.  

 

La figura 2.15 muestra algunos máximos de difracción correspondientes al 

compuesto Y2O3 utilizado como patrón de difracción, obtenidos mediante un 

difractómetro convencional y mediante un difractómetro que utiliza radiación sincrotrón 

con 2 longitudes de onda distintas. Las diferencias en la forma de pico h pueden 

atribuirse únicamente a la componente g (inherente al sistema utilizado para hacer el 

experimento) ya que la componente f (inherente a las características micro-estructurales 

de la muestra) es común a los 3 diagramas. La utilización de radiación incidente cuya 

distribución espectral es compleja (doblete Cu-Kα) produce formas de máximos de 

difícil ajuste a ángulos bajos y un doblete con ambos elementos claramente separados a 

ángulos altos. Esta característica de los diagramas obtenidos con radiación filtrada (no 

monocromática) se transforma frecuentemente en una gran dificultad experimental a la 

hora de realizar el análisis de micro-estructura de la muestra.  

 

2.6.5. Geometría del experimento de difracción: 
 

 Teniendo en cuenta la ley de Bragg y la orientación al azar de los cristales en el 

polvo policristalino el proceso de difracción puede limitarse a un plano donde se ubican 
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el haz incidente, la muestra y el haz difractado. Las orientaciones de los haces incidente 

y difractado están determinadas por el ángulo de Bragg siendo siempre 2θ el ángulo 

entre el haz difractado y el incidente. La muestra puede colocarse de forma tal que el 

haz incidente y difractado deban atravesarla (modo de transmisión) o que el haz 

difractado se forme en una superficie a la que llega el haz incidente (modo de reflexión). 

El tipo de fuente de radiación utilizada es el elemento principal a tener en cuenta para 

seleccionar una u otra geometría. 

Comúnmente los instrumentos de difracción de rayos X de polvo convencionales 

que operan con radiación de Cu-Kα, utilizan la geometría de reflexión (llamada Bragg-

Brentano). Las características divergentes del haz incidente requieren la utilización de 

muestras de gran tamaño (o al menos gran superficie). La geometría de transmisión es 

solo viable cuando el haz incidente es convergente hacia la muestra o paralelo por lo 

que necesariamente debe provenir de una fuente con un sistema de espejos o cristales 

focalizadores. Adicionalmente, el estudio de materiales altamente absorbentes se ve 

favorecido por la geometría de reflexión frente a la de transmisión.  

Es frecuente encontrar sistemas de transmisión en laboratorios que utilizan 

radiación sincrotrón, ya que la alta intensidad de la radiación y la posibilidad de trabajar 

con longitudes de onda muy cortas reduce el problema de absorción. Esta geometría 

permite utilizar múltiples detectores (o detectores de área) para la colección de datos, 

reduciendo significativamente los tiempos de colección de datos y permitiendo realizar 

estudios con resolución temporal. La posibilidad de generar radiación incidente 

convergente a partir de radiación divergente proveniente de una fuente convencional, 

(utilizando espejos o cristales focalizadores) permite utilizar la geometría de 

transmisión. 

La principal desventaja del método de reflexión es que el montaje de la muestra 

induce fenómenos de orientación preferencial que pueden reducirse y hasta eliminarse 

en algunas geometrías de transmisión, donde se utiliza un tubo capilar de pequeño 

tamaño para el montaje de la misma.  

Debido a la debilidad de la interacción entre los neutrones y la materia, los 

experimentos de difracción de neutrones se realizan exclusivamente en modo de 

transmisión, ya que en esta geometría se logra que un gran volumen de muestra quede 

expuesta a la radiación. Las dimensiones de la muestra deben superar en varios órdenes 

de magnitud a las de difracción de rayos X, sin embargo, la geometría del sistema es 

análoga. Es necesario aclarar que las afirmaciones acerca de limitaciones de ciertos 
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métodos debidos a insuficiente intensidad o precisión, previsiblemente sean pesimistas 

en un futuro próximo, ya que el desarrollo de equipos y sistemas más modernos permite 

que mes a mes se superen escollos aparentemente insalvables en épocas anteriores. 

Una descripción amplia de geometrías de difracción de rayos X y neutrones se 

puede encontrar en el Volumen C de las Tablas Internacionales de Cristalografía [2.26]. 

.  

2.6.5.1 Geometría de reflexión para-focalizante (Bragg-Brentano): 

En esta geometría, los rayos X emitidos por un foco lineal colocado 

perpendicular al plano de difracción, atraviesan una rendija de salida que limita su 

ángulo de divergencia a un valor seleccionado y llegan a la muestra que se coloca con 

su superficie paralela al foco lineal formando un ángulo ω con respecto a la bisectriz del 

haz de rayos emitido por el ánodo (ver figura 2.16). Los rayos X difractados, cuando ω 

coincide con θ de Bragg, son emitidos por la muestra en forma convergente hacia una 

línea donde se coloca la rendija de recepción del detector. El haz difractado forma un 

ángulo 2θ respecto del haz incidente por lo que la muestra y el detector deben  

 

  

 
 
Figura 2.16: a.- Esquemas de difractómetro con geometría Bragg-Brentano y radiación 
de  tubo sellado sin monocromador. b.- Relación geométrica entre los elementos del 
sistema y el círculo de focalización de la muestra (F: Foco, RS: rendijas Soller, RE: 
rendija de divergencia o de salida, RR: rendija receptora y CF: círculo de focalización 
de la muestra)*. c.- Geometría de difracción y sistema de rendijas utilizadas en el 
difractómetro SEIFERT Scintag PAD II. Se muestra además el eje de giro de la muestra. 
* Imagen extraída de referencia [2.26]. 
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mantenerse siempre en relación θ-2θ de forma de que el detector se encuentre en el sitio 

correcto para detectar la radiación difractada cuando ésta se produzca.  

Cuando el sistema se encuentra perfectamente alineado se logra la máxima 

resolución angular del instrumento. Esta situación se logra cuando los puntos de 

divergencia y convergencia de los haces de rayos X, junto con el punto de giro de la 

muestra forman una circunferencia tangente en el centro de la misma (circunferencia 

focalizante). 

 La contribución instrumental a la forma y el ancho de los máximos de difracción 

en este sistema, está determinada principalmente por la distribución espectral de la 

radiación emitida por el ánodo (incluyendo el sistema de filtrado/monocromatización) y 

el ancho de la rendija receptora.  

La distancia entre el foco y la muestra determina la resolución angular del 

instrumento, siendo mayor cuanto mayor sea ésta. Sin embargo la selección de grandes 

distancias foco-muestra traen aparejados algunos problemas. El principal es que para 

ángulos bajos la proyección de la muestra sobre el haz incidente es más pequeña que 

éste, mientras que para ángulos mayores es mayor. A causa de esto, a ángulos bajos la 

cantidad de radiación que recibe la muestra es menor que a ángulos altos, haciendo que 

algunos máximos de difracción estén fuera de escala con respecto a otros. Debido a la 

divergencia del haz incidente, la selección de distancias muy grandes foco-muestra 

agrava esta situación, debiéndose aumentar la superficie de la muestra o realizar una 

corrección de intensidad en ángulos bajos. Este problema puede paliarse reduciendo el 

ancho de la rendija de divergencia, sin embargo, esto puede producir una pérdida 

inaceptable de intensidad de difracción, haciendo que la ganancia a ángulos bajos sea 

una gran pérdida a ángulos altos, donde la intensidad de difracción es baja y una gran 

intensidad del haz incidente puede permitir mejorar su visualización. La figura 2.17 

muestra este efecto. 

 Los errores de alineación más comunes en este tipo de instrumentos son la 

discordancia entre ω y 2θ, el corrimiento vertical de la muestra respecto al eje de giro 

del sistema y el corrimiento entre el cero mecánico del instrumento y el cero electrónico 

del sistema de control del ángulo 2θ. El primer error produce ensanchamiento y 

corrimiento de los máximos. El segundo produce un corrimiento sistemático de los 

máximos hacia ángulos mayores o menores de 2θ dependiendo de si la muestra está 

corrida hacia arriba o hacia abajo del punto ideal. Este corrimiento no es constante con  
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Figura 2.17: Representación del error en la intensidad total de iluminación de la muestra 
para distintos ángulos. a.- cuando ω < ωmin., la proyección de la muestra sobre el haz es 
menor que el ancho de éste. b.- cuando se alcanza el ángulo mínimo la muestra es 
iluminada por todo el haz, c.- La totalidad del haz ilumina a la muestra luego de que ω 
supera ωmin. Los ángulos y los tamaños de los elementos han sido exagerados por 
claridad. 
 

el ángulo y es más evidente para reflexiones de ángulos bajos ya que su dependencia es 

con el coseno de θ y la distancia entre el foco y la muestra (R): 

    
R

s )cos(2 θθ ⋅
=∆       (2.38) 

  El tercer error de alineación produce el corrimiento de los máximos de 

difracción en una cantidad constante ∆2θ para todo el diagrama.  

 

2.6.5.2. Geometría de reflexión con haz paralelo. 

 Cuando el haz incidente sobre la muestra es paralelo (foco en el infinito) no 

existe el círculo focalizante de la muestra y la distancia muestra-detector y la altura de 

la muestra dejan de ser factores de error en los diagramas. Es posible obtener haces 

paralelos a partir de haces divergentes mediante la utilización de espejos focalizantes de 

Rhodio u otros metales. Son comunes en las estaciones de laboratorios sincrotrón, 

aunque se encuentran en el mercado difractómetros convencionales que los utilizan. La 

eliminación de la divergencia del haz elimina gran parte de los factores de aberración 
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descritos permitiendo obtener diagramas de mayor calidad, con anchos de pico menores 

y mayor reproducibilidad de las medidas. 

 

2.6.5.3 Geometría de transmisión con haz incidente paralelo: 

 En los experimentos de difracción de neutrones térmicos se utiliza un haz 

paralelo de neutrones monocromáticos (se monocromatiza la radiación mediante 

difracción en un monocristal adecuado). El haz tiene dimensiones que varían entre 0.5 y 

3 cm de ancho y un alto de entre 6 y 9 cm, permitiendo irradiar un gran volumen de 

muestra. 

 La inexistencia de una superficie de reflexión hace que todas las direcciones son 

útiles para colectar los neutrones difractados por lo que se suelen utilizar arreglos de 

múltiples detectores, para realizar la colección de datos en forma simultánea a distintos 

valores de 2θ. De esta manera se reduce el tiempo total de colección. 

 La principal fuente de error en estos sistemas, es la posición de la muestra, sin 

embargo la dispersión incoherente y la absorción son los fenómenos físicos intrínsecos 

de la muestra que no pueden ser evitados y que más afectan a los datos de difracción. 

Existen fórmulas para la corrección del error en la posición y la absorción cuando es 

pequeña, pero es imposible corregir por dispersión incoherente lo que limita el tipo de 

átomos que pueden ser incluidos en las muestras estudiadas por difracción de neutrones 

(Tabla 2.5).  

Las dimensiones de estos instrumentos son formidables frente a los instrumentos 

de difracción de rayos X.  

  

2.6.6 Estrategias de colección de datos: 
 

 El diseño del experimento de difracción debe incluir la estrategia a utilizar para 

obtener los datos de difracción. El uso que se va a dar a los datos es el principal 

elemento a tener en cuenta al diseñar esta estrategia. El diagrama de difracción típico 

donde se representa intensidad colectada en función del ángulo del detector (I vs. 2θ) 

puede ser construido mediante la medida de I para algunos puntos de valor 2θ conocido 

o mediante el registro continuo de I al variar 2θ. En cada caso existen ventajas y 

desventajas, algunas de las cuales son discutidas en esta sección. La selección del 

tiempo de conteo en cada punto en caso de utilizar colección paso a paso también debe 
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ser considerada, ya que frecuentemente deben realizarse correcciones a los datos 

medidos para obtener los datos finales. 

 Con el objetivo de acotar la discusión solo se describirán estrategias de 

colección de datos para sistemas que utilizan radiación de longitud de onda 

monocromática constante. No describiremos estrategias de colección de intensidad vs. 

energía de la radiación incidente (energy dispersive X rays diffraction) o intensidad vs. 

tiempo de vuelo (TOF: time of flight) de neutrones ya que ninguna de estas técnicas fue 

aplicada durante el trabajo de tesis. 

  

2.6.6.1 Métodos de colección continua: 

 El antiguo método de determinación de patrones de difracción de polvo en 

película fotográfica (utilizando la cámara de Debye-Scherrer [2.12]) es el mejor ejemplo 

de construcción continua del diagrama de difracción. Existe una resolución angular 

mínima finita en este sistema de registro, dada por la granularidad de las partículas 

fotosensibles en la película. El tamaño de estos granos en la película, es varios órdenes 

de magnitud inferior a la resolución angular necesaria para representar adecuadamente 

la intensidad difractada, por lo tanto, se considera al método fotográfico como un 

continuo.  

 Actualmente, en los equipos que utilizan un detector de radiación, para 

cualquiera de las geometrías descritas, es posible realizar un registro continuo de la 

intensidad de difracción en función del ángulo. Esto se logra moviendo el detector a 

velocidad angular constante (y la muestra si corresponde manteniendo la relación 

necesaria, por ejemplo θ-2θ para Bragg-Brentano) desde el ángulo inicia hasta el final 

manteniendo encendido el detector que registra instantáneamente la intensidad. La 

información es volcada a un gráfico analógico (directamente a una registradora en papel) 

o digital (archivo de imagen) de resolución adecuada para el registro del diagrama de 

difracción. La velocidad de respuesta del detector, medida como el tiempo que tarda 

éste en detectar un cambio de la intensidad, hace que los datos sean determinados en 

pasos finitos. Sin embargo el tiempo de respuesta de los detectores convencionales es 

muy pequeño por lo que los pasos se pueden considerar infinitesimales y a este método 

también como de registro continuo. 

 Las técnicas más modernas y refinadas utilizan detectores de área (image plates) 

y detectores sensibles a la posición (PSD: position sensitive detector) para obtener 

registros continuos de intensidad difractada. Un arreglo extendido de fotodiodos 
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independientes o detectores equivalentes, colocados alrededor de la muestra en la 

geometría adecuada, registra la intensidad difractada que se vuelca en forma digital en 

una imagen bidimensional. Este método de detección es análogo al de registro con 

película fotográfica. La resolución angular del detector está dada por el tamaño de los 

fotodiodos individuales y la distancia del detector a la muestra, siendo en la mayoría de 

los casos muy inferior a la resolución angular necesaria para la observación de los 

detalles más finos del diagrama de difracción. 

La implementación del último método ha demostrado por el momento ser 

rentable únicamente en equipos donde la resolución angular, la precisión del sistema de 

colección de datos y la exigencia de reducción del tiempo de colección son extremas. 

Los instrumentos que lo utilizan están localizados únicamente en algunos laboratorios 

donde se utiliza radiación sincrotrón a lo largo del mundo. 

 En aquellos sistemas donde se obtiene todo el diagrama en forma simultánea 

(película o detector de área) la fuente de radiación puede presentar intensidad variable 

con el tiempo. La determinación continua del diagrama utilizando un detector que se 

desplaza a velocidad constante requiere una fuente de intensidad constante para operar 

efectivamente, por esta razón es utilizado casi únicamente en laboratorios con fuentes 

convencionales de radiación. La implementación de correcciones por variación de 

intensidad incidente en esos sistemas los vuelve poco precisos frente a métodos de 

colección paso a paso. 

 En ningún caso durante el desarrollo de este trabajo de tesis se colectaron datos 

utilizando estos métodos por lo tanto no se abundará sobre sus ventajas o desventajas 

[2.21, 2.26]. 

 

2.6.6.2 Métodos de colección paso a paso: 

 El método de colección paso a paso, se basa en la medida de la intensidad 

integrada durante un intervalo de tiempo determinado para posiciones de 2θ fijas en 

función de cierto criterio de colección de datos. 

 El método más frecuente de colección de datos paso a paso es la medida de la 

intensidad de difracción durante cierto tiempo fijo en puntos separados una distancia 

constante ∆2θ entre un ángulo inicial y otro final. El detector se coloca en un punto 2θ 

inicial y se determina la intensidad que llega al detector durante el tiempo de conteo, 

registrándose posición del detector e intensidad en un archivo o gráfico. Luego se 
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desplaza el detector una cantidad ∆2θ y se vuelve a contar repitiendo el proceso hasta 

alcanzar el ángulo final. De esta manera se obtiene un listado 2θ-I que permite 

reconstruir el diagrama de difracción. 

 El largo de paso (∆2θ) puede ser variable a lo largo del diagrama según algún 

criterio que se considere ventajoso a la hora de realizar la colección de datos. Una 

opción alternativa al uso de pasos constantes en 2θ es el uso de paso constante en otras 

unidades, por ejemplo d o Q (ver ecuaciones 2.18 y  2.24). 

 Los diagramas donde se utilizan pasos ∆d constantes son los que se obtienen 

utilizando radiación de energía variable de rayos X o de TOF de neutrones por lo que no 

serán discutidos aquí.  

La selección de paso constante en unidades de transferencia de momento 

([Q]=Å-1) es un método de colección de intensidades físicamente más significativo que 

la colección en pasos constantes de 2θ y que permite reducir el tiempo total de 

colección sin reducir la calidad de los datos obtenidos. El paso ∆Q fijo representa un 

paso ∆2θ que aumenta al crecer 2θ o Q. 

Otro método es seleccionar, en forma arbitraria, un tamaño de paso para ciertas 

regiones y otro distinto para otras. Así sería posible colectar intensidades utilizando 

pasos cortos en las regiones donde existen máximos de difracción y pasos largos en las 

zonas donde solo se observa background. Este tipo de colecciones de datos, requiere un 

conocimiento muy preciso de la muestra en estudio y un diseño muy cuidadoso por lo 

que es muy excepcionalmente utilizado.  

La mayor parte de los programas utilizados para análisis estructural por el 

método de Rietveld, especialmente los que están basados en el algoritmo original creado 

por Hugo Rietveld [2.27] solo leen archivos con datos de difracción representados con 

paso constante de colección en 2θ. Debido a que la mayor parte de los datos extraídos 

de estaciones experimentales como el LNLS o el NCNR son analizados por este método 

(aunque existe otros programas con mayor flexibilidad en el ingreso de los datos) es 

frecuente que los programas de control de los instrumentos produzcan por defecto 

diagramas con paso constante en 2θ o en su defecto en unidades de TOF. Este es, por lo 

tanto, el formato más utilizado.  

 La selección del largo de paso fijo, ya sea en 2θ, Q o TOF, debe realizarse 

teniendo en cuenta principalmente el ancho de los máximos de difracción del diagrama. 

La determinación de la forma de pico en base a un número insuficiente de puntos en el 
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pico es generalmente ambigua y dificulta el ajuste posterior de los datos. La utilización 

de pasos muy pequeños, que producen decenas de puntos en cada pico resultan en datos 

redundantes que no aportan significativamente a la calidad del diagrama. 

Adicionalmente, un número muy grande de puntos debe colectarse en un tiempo muy 

grande, lo que generalmente no es posible. La relación de compromiso debe producir 

máximos de difracción correctamente descritos por un número de puntos mínimo 

posible para reducir el tiempo de colección sin perder calidad. La relación aceptada 

como más adecuada para la colección de datos con paso constante, es que haya 5 puntos 

medidos en la mitad superior del pico (siempre que este tenga una forma típica como las 

descritas en la sección 2.6.4 [2.28]. Esta condición, llevada a ecuaciones implica: 

 

   ∆2θ/∆Q/∆d ≤ Hmin/5      (2.39) 

 

donde Hmin es el ancho a mitad de altura del pico más angosto del diagrama medido en 

las unidades adecuadas (º/Å-1/Å respectivamente). Para las muestras donde H es 

isotrópico es suficiente analizar los primeros máximos del diagrama para determinar 

Hmin y proceder a la elección del paso que satisfaga la relación 2.39. Para muestras que 

presentan ensanchamiento anisotrópico de los máximos de difracción debe observarse 

con cuidado que familia presenta los anchos mínimos y seleccionar el paso en función 

de ellos. 

 Es necesario hacer notar además, que el ancho de los máximos de difracción 

medidos en grados es directamente proporcional a la longitud de onda de la radiación 

incidente. Por lo tanto dos diagramas obtenidos con longitudes de onda diferentes 

deberían ser colectados con pasos constantes en 2θ diferentes si se desea mantener el 

número de puntos por pico. 

 Es en base al ensanchamiento de los máximos de difracción con 2θ y a la 

dependencia de H, medido en unidades de ángulo, con λ que se vuelve útil la colección 

de datos utilizando unidades de Q. Observando la ecuación 2.8 es posible ver que los 

valores de Q para los máximos de difracción son constantes e independientes de λ. 

Luego, el ancho de los picos es también constante en unidades de Q ya que no hay 

expansiones o contracciones del diagrama por cambios en la longitud de onda. Esto 

hace que el valor de ∆Q adecuado según la ecuación 2.39 puede ser utilizado para 

colectar datos utilizando cualquier λ.  
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 Existe una ventaja adicional a la utilización de pasos constantes en Q respecto a 

pasos constantes en 2θ y está referida al ensanchamiento natural de los máximos de 

difracción al aumentar el ángulo de Bragg. Se ha observado experimentalmente que 

para picos de forma lorentziana H aumenta en proporción directa con tg(θ) mientras que 

para picos de forma gaussiana lo hace con tg2(θ) [2.22]. A su vez un paso ∆Q fijo 

aumenta su valor en proporción directa a sen(θ) cuando se transforma en ∆2θ. Por lo 

tanto el ensanchamiento natural de los máximos de difracción con el ángulo de Bragg es 

acompañado naturalmente por el crecimiento de paso ∆Q medido en 2θ. De esta manera, 

los máximos de ángulos altos son determinados con un número de puntos análogo a los 

de ángulos bajos. Si se tiene en cuenta que la mayor información estructural de un 

diagrama de difracción de rayos X, se obtiene de los máximos de ángulos bajos (debido 

al poder de dispersión decreciente de los átomos) se concluye que con paso constante en 

2θ se sobre-determinan los máximos de difracción que menos información aportan a la 

hora del análisis estructural.  

 Estando en condiciones, entonces, de realizar medidas utilizando paso constante 

en 2θ o paso constante en Q resulta claro que las medidas en el segundo caso presentan 

un valor mayor de calidad contra tiempo invertido. La principal desventaja de la 

colección de datos en pasos constantes de Q es que la posición de los motores del 

instrumento a utilizar se miden en unidades angulares (grados o radianes) y no en Å-1, 

por lo tanto, el instrumento debe determinar cual es el valor de 2θ que corresponde al 

valor de Q donde se desea posicionar el detector. Solo un motor con alta sensibilidad 

(frecuentemente se requiere una resolución angular de 0.0005 º o menor en 2θ) es capaz 

de posicionarse con exactitud en los valores de 2θ calculados sin introducir un error 

sistemático en la posición. Adicionalmente, la única forma en que el instrumento que 

colecta los datos puede determinar los valores de 2θ correspondientes al Q deseado es 

conociendo λ. En los laboratorios sincrotrón, la determinación exacta de λ experimental 

no es siempre previa a la colección de datos, frecuentemente se realiza un experimento 

de difracción sobre una muestra patrón que luego de un refinamiento de Rietveld 

permite determinar λ con precisión. Esto obliga a realizar la colección de datos con un 

valor de Q estimado. El valor de Q absoluto puede ser determinado luego de conocida la 

longitud de onda real del experimento mediante una simple regla de tres: 

   
estimada

estimadareal
real

Q
Q

λ
λ

=       (2.40) 
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2.6.6.3  Selección del tiempo de conteo en estrategias de colección paso a paso: 

 La selección de una estrategia adecuada de tiempo de conteo, en cada paso de 2θ 

o Q utilizado para obtener un diagrama de difracción puede, en muchos casos, 

simplificar el procesamiento de los datos y evitar errores sistemáticos en los mismos. 

 Cuando la fuente de rayos X utilizada emite radiación de intensidad constante, 

no existe ninguna duda sobre la conveniencia de utilizar un tiempo de conteo fijo en 

cada paso de la medida. Este es el caso de las fuentes convencionales de rayos X y muy 

frecuentemente de los reactores nucleares que proveen neutrones para difracción, por lo 

tanto se suele colectar radiación durante un tiempo fijo en cada paso.  

 Las fuentes de radiación sincrotrón y las de dispersión de neutrones, presentan 

un decaimiento exponencial de intensidad de la radiación emitida que está directamente 

ligada al proceso de pérdida de coherencia de los paquetes de electrones que se 

desplazan dentro del anillo generador de radiación sincrotrón. Si la radiación que incide 

sobre la muestra cambia su intensidad con el tiempo, el factor de escala aplicable a cada 

punto del diagrama también cambia con 2θ. La condición fundamental que debe 

cumplir un diagrama de difracción para representar el poder de dispersión de la muestra 

con el ángulo de Bragg es justamente que los máximos se presenten todos en la misma 

escala. Debe, por lo tanto, en estos casos, aplicarse una corrección por intensidad del 

haz incidente a las cuentas colectadas o seleccionarse tiempo de colección de datos 

variables que contrarresten este fenómeno. 

 En caso de utilizarse tiempos de conteo constantes durante la colección de datos, 

es necesario registrar la intensidad del haz incidente que llega a la muestra. Esto se 

logra colocando una cámara de ionización en el camino óptico del haz incidente. La 

cámara de ionización funciona como monitor de radiación, registrando la intensidad del 

haz incidente en función del tiempo. De esta manera, los datos crudos luego de la 

corrección deben incluir además de la posición y la intensidad difractada, la intensidad 

incidente. Es posible obtener un conjunto de datos normalizados, dividiendo la 

intensidad difractada entre la intensidad incidente: 

    
)2(

)2(
)2(

θ
θ

θ
monitor

medida
anormalizad If

I
I

⋅
=    (2.41) 

 La inclusión de un factor f permite obtener valores de Inormalizada con cierto 

significado físico ya que la intensidad el haz incidente es siempre mayor que la del haz 

difractado, lo que produciría valores de Inormalizada menores que 1. 
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 La desviación estándar de la intensidad medida se calcula como la raíz cuadrada 

del número de cuentas colectadas:        

     σI (2θ) = [Imedida(2θ)]1/2   (2.42) 

por lo tanto la desviación estándar de la intensidad normalizada debe calcularse según: 

    
)2(

)2(
)2(

θ
θσ

θσ
monitor

I
anormalizadI If ⋅

=    (2.43) 

luego, la utilización de los datos obtenidos para un análisis cristalográfico por el método 

de Rietveld requerirá incluir además de las intensidades de difracción, las desviaciones 

estándar de las mismas en forma explícita, en el archivo de ingreso al programa que se 

vaya a utilizar. 

 Esto resulta imposible en algunos programas que asumen que σI se puede 

determinar a partir de la intensidad ingresada según la ecuación 2.42 (ver sección 2.7.3 

para una discusión fundamentada de este asunto).  

 Una forma de reducir este inconveniente es seleccionar f de la ecuación 2.41 

para que las intensidades normalizadas se aproximen a las medidas. Esto puede ser muy 

poco efectivo si la intensidad del haz incidente varía en gran proporción durante el 

tiempo de colección (es frecuente que un diagrama comience a realizarse con cierta 

intensidad y finalice con la mitad o menos). De esta manera se suele seleccionar f para 

que máx.[Inormalizada(2θ)] = máx.[Imedida(2θ)], es decir f = {máx.[Imedida(2θ)]}-1 y no 

corregir las desviaciones estándar. 

 

 La estrategia alternativa es colectar los datos de difracción utilizando tiempo 

variable en cada paso. Para determinar el tiempo en cada paso se debe medir un número 

constate de cuentas en el monitor del haz de entrada (CMC, constant monitor counts) 

Cuando se alcanza el número de cuentas fijado el difractómetro recibe la orden de pasar 

al paso siguiente, en el que permanece hasta que el monitor vuelva a registrar el número 

de cuentas necesario. De esta forma, la cantidad de radiación total que alcanza a la 

muestra en cada paso es una constante por lo que la radiación total difractada en cada 

paso está referida a la misma cantidad de radiación incidente. 

 Esta estrategia requiere de un sistema de control muy rápido ya que 

frecuentemente los tiempos de colección son inferiores a 1 s.  

 La principal ventaja de este método es, que las intensidades difractadas son 

colectadas como si el haz incidente fuera constante en intensidad, por lo tanto no deben 
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ser corregidas a posteriori y las desviaciones estándar de la intensidad son 

efectivamente como las salidas de la ecuación 2.42. 

 En los sistemas de colección basados en radiación sincrotrón la estabilidad y 

correcta calibración de la cámara de ionización que funciona como monitor de radiación 

son fundamentales a la hora de colectar la intensidad difractada, sin embargo esto es aún 

más crítico en el procedimiento de colección basado en cuentas de monitor constante 

[2.21]. 

 

 

2.7 Análisis estructural a partir de datos de difracción de polvo – El 

método de Rietveld: 
 

2.7.1 Historia y estado actual: 
 

 La difracción de polvo se utiliza como técnica analítica desde el descubrimiento 

de la difracción de rayos X. Sin embargo, no fue hasta 1969, luego del artículo 

publicado por Hugo Rietveld en Journal of Applied Crystallography [2.27], que se 

comenzó a considerar a la difracción de polvo como potencialmente tan útil como la 

difracción de monocristal. 

 El estudio estructural a partir de técnicas de monocristal se realiza mediante la 

obtención de datos de intensidad integrada en función de los índices de Miller (hkl). Los 

datos se utilizan en forma de lista I vs. (hkl) donde I representa la intensidad integrada 

para el punto del retículo recíproco cuyos índices representan a sr  [2.1]. El trabajo con 

datos de difracción de polvo hasta 1969 se realizaba de manera idéntica. Sin embargo 

las características de los diagramas de polvo, donde la superposición de máximos con 

espaciados interplanares similares es inevitable, impedía la correcta determinación de I 

para un número suficiente de valores de (hkl). El conjunto de datos, incompleto y con 

intensidades determinadas con muy baja precisión hacía que los datos obtenidos a través 

del método de polvo fuera inútiles para resolver o refinar una estructura. 

 Además de las características de los diagramas de difracción de polvo, las 

características de las muestras causaban frecuentemente dificultades insalvables a la 

hora de intentar determinar las intensidades de difracción integradas. La presencia de 

formas de pico variables (dependientes de múltiples factores tal como se describió en la 
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sección 2.6.4) y de fenómenos de orientación preferencial, entre otros, volvía en 

muchos casos inútiles los esfuerzos de los cristalógrafos. 

 Hasta ese momento, por lo tanto, el método de polvo era considerado un 

excelente método de análisis cualitativo y semi-cuantitativo y en caso favorables un 

buen método cuantitativo, dependiendo esto de factores tales como la superposición de 

máximos de difracción de los componentes, etc. 

 Rietveld introdujo una nueva forma de trabajo a partir de los datos de difracción 

de polvo. Su propuesta fue utilizar todo el diagrama de difracción como insumo de 

trabajo, considerando que la información estructural no está solamente contenida en los 

máximos de difracción integrados, sino también en los puntos de background, donde la 

ausencia de máximos implica la limitación a las posibles estructuras correspondientes. 

De esta manera, utilizando difracción de neutrones de polvo de mediana resolución, 

logró ajustar las intensidades observadas a un modelo, que incluía los parámetros 

estructurales necesarios para describir al compuesto en estudio y parámetros que 

describían la forma del background, la forma de los máximos, y algunas funciones de 

aberración instrumental (como error de punto cero, etc.). 

La precisión de los resultados obtenidos, y el perfecto ajuste que logró entre los 

datos experimentales y el modelo, mostraron a la comunidad de cristalógrafos la fuerza 

de los argumentos teóricos utilizados para justificar el método y la potencialidad del 

mismo, al ser aplicable a muestras que anteriormente era imposible caracterizar con 

precisión. El sistema que Rietveld estudió presentaba una simplicidad que favoreció su 

trabajo ya que los datos de difracción de neutrones de longitud de onda constante que 

utilizó presentaban formas de pico gaussianas características (como se describió en 

2.6.4 y 2.6.5). 

Los 35 años que han transcurrido desde la propuesta de Hugo Rietveld han 

permitido desarrollar la base teórica y los procedimientos experimentales para permitir, 

en la actualidad, aplicar el método de Rietveld a un conjunto de datos de difracción 

obtenidos con cualquier instrumento, incluso los disponibles en laboratorios 

convencionales como el CSSC-Lab. (siempre que se tomen las previsiones necesarias 

para que la calidad de los datos sea adecuada) [2.21, 2.28]. 

El acelerado aumento de la capacidad de cálculo de las computadoras en la 

última década, sumado al desarrollo de métodos de resolución de estructuras y de 

modelado molecular, junto con la disponibilidad de fuentes de radiación de alta 
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intensidad y resolución, han puesto al método de polvo un escalón abajo del método de 

monocristal como técnica de resolución estructural.  

Si bien el método de Rietveld no es un método de resolución de estructuras sino 

de refinamiento (es necesario contar con un modelo estructural aproximadamente 

correcto para poder comenzar el ajuste y completar la estructura) ha sido gracias a él 

que se ha potenciado la investigación en desarrollar técnicas de resolución a partir de 

datos de polvo. 

Inspirados en el método de Rietveld, se han desarrollado algoritmos de ajuste de 

diagramas de difracción sin utilizar información estructural [2.29] (WPPF: whole 

powder pattern fitting, o método de Le Bail). Seleccionando formas de pico adecuadas a 

las características micro-estructurales de la muestra y al instrumento y conociendo la 

celda unidad del compuesto, es posible realizar un ajuste que proporciona una lista 

fiable I vs. (hkl), útil para realizar la resolución estructural en forma análoga a la 

realizada a partir de datos de monocristal.  

El desarrollo de técnicas automáticas de resolución de estructuras a partir de 

datos de difracción de polvo, combinadas con el método de Rietveld para el 

refinamiento de las mismas, es actualmente, uno de los temas más candentes en la 

comunidad internacional de cristalógrafos [2.30].  

Publicaciones recientes muestran que, el método de polvo apoyado en el método 

de Rietveld ha permitido incluso la resolución y refinamiento de estructuras de 

macromoléculas biológicas [2.31], lo que era impensable de realizar incluso a principios 

de los 90’. 

En lo que refiere al desarrollo de programas en los que está implementado el 

método de Rietveld, existe al menos una decena de ellos de circulación libre (bajo la 

forma de licencias de tipo GNU – General Public License) y algunos cuyo uso requiere 

licencia, funcionando bajo la mayoría de los sistemas operativos (Windows, Linux, 

Unix, Mac, Alpha, VMS, etc). La mayor parte de los programas son actualizados 

frecuentemente por sus autores o sucesores y cubren el 100 % de los avances en el área 

de difracción de polvo. La mayoría de los sistemas de control de instrumentos cuentan 

actualmente con opciones de escritura de archivos de datos adaptados a muchos de estos 

programas de uso extendido en la comunidad científica internacional. 

Los más utilizados de acceso libre son: GSAS (Larson & Von Dreele) [2.32] con 

su interfase gráfica EXPGUI (Toby) [2.33], FULLPROF (Rodriguez-Carvajal) [2.34] 

con sus interfases gráficas WinPLOTR (Roisnel & Rodriguez-Carvajal) [2.35] y 
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EDPCR (González-Platas & Rodríguez-Carvajal) [2.36], RIETAN (Izumi) [2.37] y 

RIETICA (Hunter) [2.38]. La mayor parte de ellos pueden ser obtenidos a través del 

sitio web del Proyecto CCP14 (Collaborative Computational Project Number 14, Single 

Cristal and Powder Diffraction) [2.39]. 

La inclusión, en los últimos años, de los efectos de la micro-estructura del polvo 

policristalino en los algoritmos del modelo de Rietveld hacen de este método una 

herramienta poderosa de análisis estructural a escala atómica y también de propiedades 

mecánicas a escala macroscópica, quedando en segundo plano el objetivo de 

determinación de estructura atómica del método. Es decir, encontrar los parámetros 

físicos que explican los diagramas de difracción y no solamente los modelos empíricos. 

Métodos como el WPPM (whole powder pattern modelling) de Scardi et al.[2.36-2.37] 

permitirán en un futuro cercano modelar, aún, los más complicados efectos de micro-

estructura en paralelo con la estructura cristalográfica media del compuesto, llevando 

nuestra comprensión de la estructura atómica y sus consecuencias a escalas 

macroscópicas a límites aún no sospechados.   

Por todo lo dicho se considera al método de Rietveld como uno de los métodos 

modernos fundamentales de análisis estructural. 

 

2.7.2 El modelo: 
 

 El método de Rietveld propone representar las intensidades observadas de 

difracción en un diagrama, mediante un modelo teórico que pretende incluir todos los 

efectos que influyen en la obtención del diagrama de difracción. En particular, el 

modelo físico pretende incluir los efectos que determinan la posición, intensidad y 

forma de los máximos de difracción del diagrama, dejando el modelado del ruido de 

fondo a una función de ajuste empírico (o directamente realizando la substracción del 

background). 

 La posición e intensidad de los máximos está determinada por la estructura 

cristalina del compuesto (salvo en presencia de orientación preferencial del polvo, 

donde las intensidades no se pueden representar solo con la estructura) y la forma de los 

picos por factores instrumentales e intrínsecos de la muestra (ver sección 2.6.4) que 

deberán incluirse en el modelo de forma de poder representar a las intensidades 

observadas. 



 89

 Considerando que se tiene un conjuntos de datos (2θi, yi) donde 2θi representa la 

posición en unidades de 2θ, Q, d, etc. el modelo matemático se implementa para 

determinar la intensidad calculada (yci) en los mismos puntos 2θi ingresados [2.21] 

según: 

 

∑ +−=
s

bississci yAPFLSy )22(2 θθφ      (2.44) 

 

s – representa a los índices de Miller hkl correspondientes al vector de dispersión sr . 

ybi – intensidad del background en el punto 2θi. 

S – factor de escala. 

Ls – contiene los factores de Lorentz, Polarización y Multiplicidad. 

φ(2θi – 2θs) – función que representa la forma del pico. 

Ps – función de orientación preferencial de la muestra. 

A – factor de absorción y fenómenos asociados. 

Fs – factor de estructura correspondiente al pico con vector de dispersión sr  (Fhkl). 

La sumatoria se realiza sobre todos los picos de distintos s que aportan intensidad de 

difracción en el punto 2θi. 

 

 Cada uno de los términos de la ecuación 2.44 podrá contener dentro de sí uno o 

más parámetros ajustables xj (j = 1, …., m) como ser las posiciones atómicas jrr  en Fs o 

los anchos de pico Hs en φ(2θi – 2θs). 

 Nos encontramos entonces con el problema de encontrar el conjunto de m 

parámetros (x1, … xm)  que permitan ajustar los yci a los yi  para todo i. 

 Este problema carece en general de una solución exacta, debido a que los valores 

experimentales yi están afectados de errores aleatorios (la presencia de errores 

sistemáticos no corregidos o modelados invalida el análisis). Uno de los métodos más 

utilizados para resolver este problema es el de Mínimos Cuadrados Lineal [2.1]. 

 Empleando este método se minimiza la función: 

   ( )2
cii

i
iy yywS −= ∑       (2.45)  

donde wi representa un factor de peso que vale: 

   2

1

i
iw

σ
=        (2.46) 
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 Procediendo según el método sugiere se llega a que la solución del problema 

requiere de la inversión de una matriz de m×m elementos, llamada matriz normal que 

tiene la forma: 
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 La complejidad de la matriz normal, es pues, mayor a medida que el modelo 

incluye un número mayor de variables, ya sean del mismo (más parámetros atómicos) o 

de distinto tipo (funciones de pico más complejas con más parámetros ajustables). 

 Para simplificar en algo el cálculo de la matriz normal (y hacer posible su 

programación), se asume que el primer término dentro del paréntesis recto es nulo. Este 

término solo se anula si la relación yci y cada uno de los xj es lineal. Esto no sucede ni 

siquiera en los modelos estructurales más sencillos ya que la relación entre Fs y jrr  

(ecuación 2.28) que está inevitablemente presente en la parte estructural del modelo, es 

de tipo exponencial. Esta simplificación permite realizar el cálculo y el proceso de 

inversión de la matriz normal pero vuelve lineal a un sistema que no lo es. 

 Al linearizar el sistema, el cálculo de los mejores valores de xj no puede 

realizarse directamente a partir de los valores observados, debiendo recurrirse a un 

proceso de iteración donde es necesario incluir valores de xj de partida para todo j. 

Invirtiendo la matriz normal es posible determinar los cambios en xj según: 

   ∑ ∂
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y
jkj x
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Mx 1       (2.48) 

repitiéndose el proceso de cálculo de Mjk con los nuevos valores xj = xj0 + ∆xj, la 

inversión de M y el cálculo de ∆xj hasta alcanzar un conjunto de valores xj que no 

cambien de un ciclo al siguiente, es decir representen un mínimo de la función Sy. 

(Nótese que Mjk
-1 no es el inverso de Mjk sino el elemento jk de la matriz inversa de M.) 

 

 Desafortunadamente, una condición inherente al método de Mínimos Cuadrados 

Lineal es que si los valores de partida (x1, … xm)0 no son próximos a los valores finales, 

el proceso de refinamiento puede converger hacia un mínimo relativo, o directamente 

no converger en absoluto. Esta condición impide la resolución de estructuras por este 

mecanismo, ya que la necesidad de partir de un conjunto de parámetros estructurales jrr  

cercanos a los finales es introducir un modelo estructural adecuado en el modelo, y por 

lo tanto, requiere haber resuelto al menos parcialmente la estructura. 
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 Generalmente, el procedimiento práctico utilizado para ajustar el modelo a los 

datos y evitar falsos mínimos exige trabajar con modelos parciales cada vez más 

complejos donde una serie de valores razonables (x1, … xm-n)0 de los parámetros 

iniciales se dejan fijos, permitiendo al sub-conjunto (xm-n+1, … xm) variar hasta alcanzar 

el mínimo. El modelo se va ampliando a medida que el ajuste va mejorando y la función 

de minimización se va acercando al mínimo absoluto hasta lograr, en forma razonable, 

que todos los parámetros del modelo puedan ser libres de variar simultáneamente de 

forma estable. 

 El uso de condiciones y restricciones (constraints/restraints o soft constraints) 

entre los valores de (x1, … xm) es también una forma de guiar al proceso de 

minimización hacia un mínimo absoluto y estable. Las condiciones son ecuaciones que 

se incluyen en el modelo que deben ser estrictamente cumplidas, impidiendo a ciertos 

parámetros variar en forma independiente, las restricciones son condiciones impuestas a 

ciertos parámetros que son libres de variar dentro de cierta desviación estándar arbitraria. 

Estas restricciones y condiciones son a veces necesarias para guiar un refinamiento 

donde el modelo estructural es complejo, hasta un mínimo del ajuste manteniendo un 

modelo aceptable desde el punto de vista químico. Una amplia discusión sobre este 

tema se encuentra en el capítulo 10 de “The Rietveld Method” [2.21]. 

 

 

2.7.3 Criterios de Ajuste: 
 

 Para lograr un ajuste preciso de las intensidades medidas es necesario que el 

modelo utilizado tenga en cuenta la totalidad de factores que intervienen en la 

formación del diagrama de difracción. La utilización de un modelo incompleto llevará 

inevitablemente a obtener parámetros (x1, … xm) incorrectos, al tomar éstos, valores que 

intentan compensar los parámetros necesarios para la correcta descripción del diagrama. 

Sin embargo, aún contando con un modelo adecuado, los errores experimentales en la 

medida producen desajustes que no pueden ser evitados. Para asesorarse sobre el grado 

de ajuste del modelo a los datos, es necesario utilizar una serie de números que indican 

distintas relaciones entre las intensidades observadas (yi) y las calculadas (yci). A 

continuación se describen las utilizadas por el programa GSAS [2.32] por haber sido 

utilizado exclusivamente durante este trabajo de tesis: 
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 Rp representa la relación directa entre las intensidades observadas y las 

experimentales sin ninguna clase de peso entre ellas. Es un parámetro muy fiable de 

observar durante el proceso de minimización ya que responde a pequeños cambios en el 

grado de ajuste tanto en el background como en los máximos, sin embargo su valor es 

siempre bajo ya que al no estar pesado suele representar más al background (la mayor 

parte de los puntos en un diagrama) que a los máximos de difracción. Es suficiente que 

un diagrama tenga un background alto y esté bien ajustado para que este parámetro sea 

muy bajo, ya que la diferencia relativa entre intensidades se vuelve muy baja si yi es 

siempre alto. 



 93

 Rwp es el principal parámetro de ajuste a observar ya que en su numerador se 

encuentra la función que es minimizada por el método de mínimos cuadrados. A 

diferencia del Rp incluye una función de peso sobre las intensidades que da mayor 

importancia a los desajustes en las intensidades altas (los picos de difracción) que en las 

bajas (el background). Es el parámetro más significativo que suele informarse al 

publicar los resultados.  

Rp(BS) y Rwp(BS) son análogos a los anteriores pero el cálculo se realiza sobre 

las intensidades luego de substraerles el background (BS = background substracted). No 

existe unanimidad sobre su valor estadístico, pero pretenden ser parámetros más 

representativos del ajuste en las regiones de los máximos de difracción que Rp y Rwp. 

Cuando el ajuste del background es adecuado tienden a tener valores similares a estos. 

RE es el llamado R esperado, es el cociente entre los grados de libertad del 

sistema y la suma de las desviaciones estándar de las intensidades. Es una cota inferior 

de Rwp cuando la calidad de los datos de difracción es buena. 

χ 2 es el parámetro utilizado para realizar el test de bondad de ajuste (GoF: 

godness of fit). Numéricamente igual a la raíz cuadrada de Sy dividido entre la diferencia 

entre el número de observaciones (n) y el número de parámetros ajustados (m). Su 

fórmula está relacionada con los parámetro Rwp y RE según: 
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por lo tanto tiende a 1 cuando el ajuste es perfecto. Cuando toma valores inferiores a 1 

se puede concluir que la calidad de los datos (estadística de conteo en cada punto, 

número de puntos, etc.) es insuficiente para describir el número de parámetros que se 

está intentando ajustar. Debe optarse por un modelo más sencillo u obtener un conjunto 

de datos más adecuado al modelo. 

La función de peso utilizada en la minimización y en el cálculo de los 

parámetros de ajuste es el cuadrado del inverso de la desviación estándar de la 

intensidad. Según la ecuación 2.22 σi = [yi]1/2 y por lo tanto: 

:  

   
ii

i y
w 11

2 ==
σ

       (2.56) 

El programa GSAS, así como la enorme mayoría de los otros programas, 

asumen que la intensidad que se ingresa es directamente el número de cuentas medido 
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en el detector y por lo tanto calculan σi = [yi]1/2.  De aquí la importancia de que las 

intensidades ingresadas en el programa no hayan sido corregidas (re-escaladas, 

normalizadas o restadas de background) antes de su ingreso al programa. En caso de ser 

intensidades corregidas debería explícitamente ingresarse al programa el valor de σi de 

manera de dar al parámetro Rwp su justo significado (ver sección 2.6.6) y de no afectar a 

la función de minimización Sy que también las usa.  

Empíricamente se ha comprobado que el uso de intensidades corregidas o 

restadas de background no cambia visiblemente la posición del mínimo de la función Sy, 

sin embargo, los parámetros que miden el ajuste (factores R) y las desviaciones estándar 

de los parámetros refinados si pueden ser afectados significativamente. Es necesario por 

lo tanto prestar atención a estos detalles a la hora de realizar correcciones de intensidad 

y tratamiento de los datos previo al refinamiento. 

  

 Además de los parámetros de ajuste mencionados existen otros, frecuentemente 

utilizados en difracción de monocristal, como son el R(F2) y el R(F) (o directamente 

llamado Rconvencional o R) que se calculan para asesorar al experimentador sobre el ajuste 

de las intensidades calculadas Ic (mediante integración de la curva ajustada a los 

máximos experimentales) a las intensidades observadas I0 (determinadas mediante la 

integración numérica de los picos en la región determinada por el modelo). 
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 Estos dos parámetros de ajuste no toman en cuenta la intensidad de las zonas del 

diagrama donde no hay máximos de difracción, por lo tanto están sesgados a favor de la 

estructura. Cuando el ajuste de los máximos es malo pero las intensidades medidas y 

calculadas coinciden estos parámetros son bajos, sin embargo los demás parámetros de 

ajuste del diagrama son altos.  

Por lo tanto estos últimos sólo pueden utilizarse para comparar calidades de ajuste de 

una estructura a un conjunto de datos si los parámetros de ajuste del perfil completo son 

comparables.  
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 Aunque se han mencionado 7 parámetros numéricos que asesoran sobre la 

calidad del ajuste, la mejor indicación de ajuste que puede obtenerse durante el 

experimento, que permite además analizar detalles del mismo en regiones específicas 

del diagrama se obtiene de la inspección visual de la curva yi vs. 2θ cuando es 

representada junto con la curva yci vs. 2θ. Adicionalmente, es muy útil representar 

además en la misma figura, la curva (yi – yci) vs. 2θ.  

En la curva de diferencia de intensidades es muy sencillo detectar errores en el 

ajuste de la intensidad, la forma de pico, el background, etc. en regiones puntuales del 

diagrama que poco afectan a los parámetros globales del ajuste. Por lo tanto, todos los 

programas de refinamiento de Rietveld cuentan con un programa gráficos que actualiza 

el resultado de cada ciclo de refinamiento en forma automática.  

La figura 2.18 muestra un diagrama de difracción de rayos X de la muestra Y2O3 

patrón de difracción, obtenida en el LNLS (ver sección 3.3.2.2), ajustada por el método 

de Rietveld implementado en sistema EXPGUI/GSAS.  

 

2.7.4 Parámetros a ajustar: 

 
 El modelo teórico que se ajusta al diagrama está compuesto por varias funciones, 

cada una conteniendo información diferente y que debe ser analizada en forma 

independiente a la hora de seleccionar los parámetros de ajuste. Pero también debe 

considerarse el modelo globalmente para analizar las correlaciones entre parámetros. En 

las siguientes secciones se describen los parámetros de interés agrupados en función de 

su contribución al diagrama. Se discutirán características generales, pero se hará 

mención a funciones particulares implementadas en el sistema GSAS. 

 

2.7.4.1 Parámetros globales del diagrama: 

 El factor de escala, la longitud de onda y estado de polarización de la radiación 

incidente (y su distribución espectral en caso de no ser monocromática), el background, 

el error de punto cero (ZPE: zero point error) y la absorción de la muestra (A) son los 

parámetros globales no estructurales de mayor importancia en un diagrama. El desajuste 

de alguno de ellos (excepto la absorción) respecto al valor real suele impedir que el 

refinamiento sea estable, debiendo ser colocados en valores muy cercanos a los 

correctos.  
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Figura 18: Diagrama de difracción de polvo de Y2O3 patrón obtenido en la estación 
D12A-XRD1 del LNLS utilizando radiación de λ = 1.61129 Å colectado en paso 
constante en Q con tiempo de conteo CMC, ajustado por el método de Rietveld 
implementado en el sistema GSAS. Se refinaron 5 parámetros de background, 6 
parámetros de pico TCHZ, U, V, W, X, Y y As además de factor de escala, ZPE, 
parámetro de celda a, x de todos los átomos y Uiso de Y junto con el factor de escala. 
Total: 20 parámetros, χ2 = 1.531, Rwp = 0.0845, Rp = 0.0503, Rwp(BS) = 0.0604, Rp(BS) 
= 0.0412, R(F2) = 0.0188, R = 0.0120. Nótese que la curva de diferencia es 
prácticamente nula aún cuando algunos valores de R parecen altos. Los símbolos + 
representan las intensidades observadas, la línea ──── representa la intensidad 
calculada a partir del modelo, la línea ──── es la diferencia entre la intensidad 
observada y la calculada y las líneas | representan la posición de los máximos 
correspondientes a la muestra. 
 
 
 El factor de escala se refina para ajustar la intensidad calculada por el modelo a 

la intensidad observada. No tiene ningún significado físico, salvo en caso de que se 

estén refinando múltiples fases en un mismo diagrama. En estos casos el factor de 

escala es un componente fundamental para determinar la proporción de los 

componentes. Suele ser el primer parámetro que se refina en un diagrama, pero no tiene 

sentido su refinamiento si los parámetros de celda, λ y ZPE están muy desajustados. 

 

La correlación entre λ el ZPE y los parámetros de celda, por ser los tres 

parámetros que determinan la posición de los máximos en el diagrama, es muy grande, 

por lo que el desajuste de uno de ellos implica necesariamente el desajuste de los otros. 

 La elección y determinación del valor correcto de la longitud de onda suele ser 

un problema solo en los instrumentos que utilizan radiación sincrotrón. En estos casos, 

además, es necesario determinar la longitud de onda utilizando un patrón de difracción 

de constantes de celda conocidos con precisión o realizar combinaciones de diagramas 

obtenidos con radiación de longitud de onda conocida (como se discutirá más adelante). 

Es frecuente que un error en el valor nominal de λ no afecte al curso refinamiento, sin 

embargo, introducirá un error sistemático en las dimensiones de celda, la densidad del 

compuesto, los factores de temperatura, el factor de escala y otros parámetros 

correlacionados.  

 

 El factor de polarización determina en forma significativa la intensidad de 

difracción a ángulos cercanos a 2θ = 90 º ya que es en esta dirección que la componente 

normal a la muestra del campo eléctrico de los rayos incidentes no es difractada 
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quedando disponible únicamente la componente paralela a la muestra. Los instrumentos 

convencionales de rayos X que trabajan con radiación filtrada emiten radiación no 

polarizada por lo que el 50 % de la radiación incidente no está disponible a 2θ = 90 º. 

Para este caso particular la corrección por polarización adquiere la forma: 

2
)2(cos1 2 θ−

=p      (2.59) 

La utilización de monocromadores de haz directo (en rayos X y neutrones) y de 

haz difractado, afectan a la polarización del haz (principalmente si esta no es lineal y 

paralela a la muestra), por lo que en esos casos deben incluirse factores de polarización 

especiales. El estado de polarización de la radiación que se extrae de una fuente 

sincrotrón puede variar de circular a lineal según sean las condiciones del sistema. En 

las estaciones de difracción de polvo el montaje del sistema es tal que la polarización es 

lineal y paralela al plano de la muestra y por lo tanto p ≈ 1 para todo ángulo. Sin 

embargo nunca se obtiene realmente un valor de 1 y es posible refinar el parámetro p 

aunque presenta gran correlación con parámetros de forma de perfil y factores de 

temperatura de los átomos. El factor de polarización aparece explícitamente entre los 

parámetro refinables pero combinado con el factor de Lorentz [2.1] en el modelo 

estructural de la ecuación 2.24: 

    p
sen

Ls ⋅=
)cos()(

1
2 θθ

    (2.60) 

 

 El ZPE corre los máximos calculados una cantidad constante en 2θ y es 

frecuentemente muy pequeño. Valores grandes de ZPE pueden tener como 

consecuencia la deformación de los máximos de difracción y la pérdida de resolución 

del instrumento. Normalmente es muy importante refinarlo en diagramas con máximos 

muy estrechos (obtenidos con radiación sincrotrón) aunque en condiciones normales 

debe tener un valor del mismo orden que el paso utilizado para la colección de datos. 

  

La radiación de fondo alcanza al detector generando un background uniforme en 

todo el diagrama. Sin embargo frecuentemente la dispersión de rayos X o neutrones por 

el aire genera un background dependiente de 2θ que es característico por elevarse para 

ángulos cercanos a 0 y 180 º. Cuando la muestra presenta una componente amorfa, se 

genera una dispersión de radiación por parte de este material que produce una elevación 

del background de forma característica en ángulos bajos (normalmente menores que 50º 
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en 2θ). La representación correcta del background es imprescindible para poder 

describir correctamente los máximos de difracción más pequeños del diagrama y la 

forma de pico de los máximos de tipo L que presentan largas colas alrededor del 

máximo (ver figura 2.14.a). 

 Todos los programas presentan la posibilidad de modelar el background 

mediante una función con parámetros que se refinan, mientras que algunos presentan 

además la posibilidad de fijar puntos de background e interpolar en forma lineal o 

polinómica para describir el total del background. Debe prestarse mucha atención a la 

forma de pico cuando se selecciona esta última modalidad. 

 Las funciones típicas que se utilizan para refinar el background en rangos de 2θ 

entre 10 y 170 º son: Polinomios de Chebyshev ortogonalizados y Series de Fourier de 

Cosenos. Otras funciones especiales para describir backgrounds típicos de fenómenos 

como dispersión térmica difusa, o dispersión por el aire (a ángulos menores de 5 º) 

también se han implementado. Dependiendo de la forma del background y el rango de 

2θ barrido por el diagrama se suelen refinar entre 3 y 10 parámetros simultáneamente. 

Es frecuente observar si cambia el valor de Rwp y  Rwp(BS) al agregar o quitar un 

parámetro de background. Es conveniente siempre utilizar el menor número posible de 

parámetros de background. 

 

 La absorción de la muestra depende del arreglo experimental utilizado para 

obtener el diagrama. El problema de la absorción puede ser potencialmente serio en la 

geometría de transmisión, tanto para difracción de rayos X como de neutrones. El 

principal problema es la dependencia del factor de corrección con 2θ y la imposibilidad 

de derivar un modelo teórico exacto. En ambos casos utilizando muestras montadas en 

geometría cilíndrica existen modelos fenomenológicos para corregir las intensidades 

difractadas [2.41]. En geometría de reflexión (Bragg-Brentano) la absorción produce 

una caída constante de intensidad a lo largo del diagrama por lo que queda incluida en 

el factor de escala. En esta geometría el efecto de baja absorción (transparencia de la 

muestra) causa distorsiones fundamentalmente en la forma de pico (que se describen en 

2.7.3.2). La rugosidad superficial puede causar también problemas relacionados con la 

absorción, pero esta puede evitarse mediante el correcto tratamiento de la muestra 

espacio [2.42-2.43]. 
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2.7.4.2 Parámetros de pico: 

 Como se discutió la forma de pico es un factor de importancia a la hora de 

estudiar una muestra por difracción de polvo. El correcto modelado de la forma de pico 

es fundamental no solo para lograr un ajuste visual razonable entre la intensidad 

calculada y la observada, sino para que los valores de los parámetros estructurales de la 

muestra, dependientes de la intensidad integrada, tengan sentido físico. La 

implementación de las formas de pico características en el sistema GSAS varía según se 

trabaje con datos de TOF o longitud de onda constante tanto con rayos X o neutrones. 

 Si bien en un diagrama se observa que H (el ancho a media altura de los picos) 

es función de s (módulo del vector de dispersión), en ausencia de anisotropía por 

tamaño de cristales o tensiones reticulares, la función H(s) puede modelarse 

empíricamente. Esto hace que el parámetro Hs de cada pico no sea una de las variables 

en el ajuste sino que se ajustan coeficientes de las ecuaciones que describen la variación 

del ancho a media altura con 2θ. Ejemplo de esto es la ecuación de Cagliotti, Pauletti y 

Ricci [2.41] que describe la variación de H con θ para perfiles Gaussianos: 

 

  WVUH ++= )tan()(tan 22 θθ      (2.61) 

 

 La forma de pico que más aplicación tiene y que se utilizó exclusivamente en 

este trabajo de tesis es la pseudo-Voigt modificada de Thompson-Cox-Hastings (TCHZ) 

[2.20] con inclusión de términos de tensión interna en varias escalas, anisotropía y 

asimetría por fallas de apilamiento en determinadas direcciones del espacio definidas 

por el usuario (forma de pico 2 de longitud de onda constante en GSAS [2.28]): 

  

 TCHZ(∆2θ ‘,H) = ηL(∆2θ ‘,H) + (1-η)G(∆2θ ‘,H)   (2.62) 

 

con    





 +−=

HHH
γγγη 081.034.01366.1    (2.63) 

 

siendo H una función del ancho a media altura de la componente G (HG) y γ. 

 

   2ln22σ=GH       (2.64) 

5 54322345 078.0472.4428.2693.2 γγγγγ +++++= GGGGG HHHHHH  (2.65) 
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con σ y γ definidos así:        
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donde U, V y W son los coeficientes antes descritos, P y el primer término de γ son el 

ensanchamiento Gaussiano y Lorentziano, respectivamente, descrito por Scherrer. El 

término Lorentziano incluye un parámetro de anisotropía que puede ser utilizado para 

describir fallas de apilamiento Xe cuando el usuario define un sub-retículo adecuado, o 

describir anisotropía por tamaño de grano Xs. La función se usa alternativamente con Xe 

o Xs según se trate de un pico correspondiente a la familia del sub-retículo descrito o no. 

El segundo término de la componente lorentziana describe el ensanchamiento por 

tensiones internas e incluye un término de anisotropía Yecos(φ) relacionado con Xe/s y 

otro por microtensiones (microstrain) descrito por: 

 

  γL = γ11h2 + γ22k2 + γ33l2 + 2γ12hk + 2γ13hl + 2γ23kl   (2.68) 

 

 Finalmente el ángulo de los máximos de intensidad incluye los efectos de 

asimetría As, corrimiento de la muestra Ss y transparencia de la muestra Ts: 

  )2sin()cos(
)2tan(

22 θθ
θ

θθ ss
si TS

Af
+++∆=′∆    (2.69) 

donde fi es un término que depende de la magnitud de la asimetría y se usa para la 

integración numérica del perfil. 

De los términos Ss y Ts se pueden obtener, conociendo el radio R del instrumento, 

el corrimiento vertical de la muestra (c) respecto al círculo focalizante y el coeficiente 

de absorción lineal efectivo (µef) de la muestra: 

  
36000
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s

ef RTπ
µ 9000−

=        (2.71) 
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Estos dos últimos parámetros solo tienen sentido para la geometría Bragg-

Brentano con haz incidente divergente (difractómetro convencional) ya que en la 

geometría de transmisión ambos fenómenos tienen otros efectos y cuando se usa 

radiación paralela no se producen cambios en la forma o posición de los máximos por 

estos efectos. 

 

Mediante esta formulación de pico pV modificado, se logró ajustar los máximos 

de difracción de los diagramas de difracción convencional obtenidos con radiación 

incidente conteniendo el doblete Cu-Kα, los diagramas de difracción de neutrones de 

longitud de onda monocromática y los diagramas obtenidos utilizando radiación 

sincrotrón monocromática con distintas longitudes de onda. Esto demuestra la 

extraordinaria potencialidad de esta formulación. 

 

El sistema GSAS tiene implementados otros algoritmos que modelan otros 

fenómenos que afectan a la forma de pico, como por ejemplo la anisotropía por micro-

tensión que produce ensanchamientos anisotrópicos de grandes proporciones en los 

máximos, según un modelo fenomenológico descrito por Stephens [2.45]. 

 

Finalmente, aunque no estrictamente relacionado con la forma de pico, la 

orientación preferencial de la muestra produce cambios en las intensidades de difracción 

que pueden ser modelados análogamente a la micro-estructura, introduciendo funciones 

con parámetros refinables que refieren a las direcciones preferenciales de la muestra con 

respecto a la del vector de dispersión [2.46]. La dependencia de la orientación 

preferencial con la geometría del experimento de difracción es grande y la morfología 

de la muestra frecuentemente alerta al experimentador ya desde el momento de montarla 

en el porta-muestras por lo que es sencillo eliminar sus molestos efectos si se procede 

con el cuidado suficiente. 

 

2.7.4.3 Modelo estructural: 

 El modelo estructural es el objetivo último del análisis de Rietveld (salvo en 

circunstancias en que se desea estudiar la micro-estructura o fenómenos relacionados) y 

está presente siempre, ya que es el que determina las posiciones e intensidades de los 

máximos de difracción. 



 103

 Los primeros parámetros estructurales que deben seleccionarse cuidadosamente 

en un modelo inicial y refinarse son los de celda unidad. La simetría de la red limita el 

número de ellos, variando desde uno en estructuras cúbicas hasta seis en triclínicas 

(tabla 2.1) con el consecuente grado de dificultad asociado al número de parámetros 

refinables. 

 En los casos en que los máximos de difracción son angostos y bien definidos (no 

hay extremada superposición) el refinamiento de la celda converge rápidamente a 

valores razonables. Debe tenerse en cuenta que el valor de λ está altamente 

correlacionado con los parámetros de celda y por lo tanto carece de sentido su 

refinamiento simultáneo, salvo que haya alguna otra manera de determinar uno de los 

dos (típicamente el refinamiento de dos fases simultáneamente, una de las cuales tiene 

parámetros de celda conocidos y que no se refinan o el refinamiento de dos diagramas 

simultáneamente, uno de los cuales tiene λ conocida y no se refina). 

 El ZPE, la forma de pico y los parámetros de orientación preferencial pueden 

estar correlacionados con la celda unidad. Principalmente los parámetros de asimetría y 

anisotropía que permiten ajustar mejor algunos máximos distorsionados en función de 

hkl. 

 El modelo estructural en sí, conteniendo variables estructurales como posición (x, 

y, z), factor de temperatura (Uisotrópico o Uij), ocupación o momento magnético (en los 

casos en que se refinan diagramas de difracción de neutrones) de uno o más átomos, 

aporta gran número de variables a refinar, provenientes de ecuaciones no lineales y 

frecuentemente correlacionadas entre sí (típicamente el factor de ocupación y los 

factores de temperatura del mismo átomo). Estos parámetros deben ser variados con 

cuidado extremo para asegurarse que la convergencia se producen en un mínimo que 

corresponde a un modelo químico realista. 

 Es muy frecuente observar que los factores de temperatura tomen valores 

irreales (negativos o extramadamente grandes) a causa de desajustes en la forma de pico, 

o la polarización del haz incidente, etc. Suele afirmarse que los parámetros de 

temperatura actúan como el basurero de los desajustes, siendo afectados casi por 

cualquier variable mal ajustada. En particular las correcciones por absorción y 

dispersión anómala suelen mejorar los valores obtenidos. 

 El tipo de datos que se usa para el refinamiento (rayos X o neutrones) debe ser 

considerado a la hora de variar un número muy grande de parámetros estructurales y de 

temperatura. La presencia de átomos con muy distinto poder de dispersión puede afectar 
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a la correcta determinación de los parámetros estructurales del de menos poder /el más 

liviano si se trata de rayos X), etc. 

 Existe gran cantidad de factores que deben ser cuidados a la hora de realizar un 

refinamiento de Rietveld, teniendo especial cuidado en los parámetros estructurales, ya 

que poco valor físico pueden tener los cálculos de tensiones o formas y tamaños de 

grano si la estructura cristalográfica obtenida al concluir el refinamiento no es razonable. 

 

2.7.5 Criterios de convergencia: 
  

El criterio más importante de convergencia utilizado es determinar el cociente 

entre el cambio ∆x de una variable entre 2 ciclos consecutivos y su desviación estándar 

σx. Cuando el máximo valor de este cociente no supera determinada cantidad arbitraria 

se dice que se alcanzó la convergencia y el modelo puede aceptarse como el mejor que 

representa al diagrama con los parámetros que se refinaron. 

Criterio de convergencia:  01.0≤
∆

x

x
σ

     (2.72) 

 
 
2.7.6 Alcances del método de Rietveld: 
 

El Método de Rietveld fue creado originalmente para refinar estructuras a partir 

de datos de difracción de neutrones de media y alta resolución. La disponibilidad de 

dichos datos era muy baja, incluso para científicos en los países centrales. Los 

requerimientos de cálculo computacional también eran prohibitivos para la mayoría. Por 

esta razón en los primeros años, no se visualizaba la potencialidad real del método. 

En la actualidad, es posible obtener resultados estructurales confiables utilizando 

el método de Rietveld, a partir de diagramas obtenidos con difractómetros 

convencionales que utilizan rayos X filtrados y una computadora modelo 80-486 con 40 

MHz de reloj para realizar los refinamientos. 

La popularización del uso de equipamiento disponible en estaciones de 

difracción de laboratorios de radiación sincrotrón y la disponibilidad de computadoras 

cuya velocidad de cálculo es técnicamente cero (el operador invierte mucho más tiempo 

en estudiar los resultados que la computadora en obtenerlos) han llevado a la 
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producción de algoritmos más complejos con multiplicidad de opciones y 

potencialidades. 

La existencia de una gran variedad de programas, con implementaciones 

distintas y orientados hacia compuestos/propiedades/equipamientos distintos ha abierto 

la chance a investigadores con poco entrenamiento cristalográfico a aventurarse en la 

aplicación del método utilizando los programas como caja negra. 

Esto habla de una técnica madura cuyo desarrollo es ya más lento que lo que se 

tarda en programar un sistema amigable y sencillo que, con el ingreso de un mínimo de 

información, proporciona un máximo de resultados. 

Las posibilidades del método, se muestran en este trabajo de tesis donde se han 

realizado refinamientos de estructuras magnéticas utilizando la implementación de la 

simetría de Shubnikov del programa GSAS, un modelo estructural que se refina a partir 

de datos de difracción de rayos X y neutrones simultáneamente, etc.. Es destacable que 

los resultados estructurales obtenidos no tienen nada que envidiarle a resultados de 

difracción de monocristal en cuanto a precisión y significación química. Y sin embargo 

el método puede más; algo de lo que está por venir se menciona en la sección 2.7.1. 
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Figura 3.8: Difractómetro de polvo de neutrones de alta resolución (instrumento BT1 
presente en NCNR-NIST) donde se observa el orificio de salida de los neutrones desde 
el monocromador, el sitio donde se apoya el porta-muestras y el arreglo de detectores 
que se mueven en un semicírculo alrededor de la muestra (fotografía tomada en agosto 
de 1997). El esquema muestra los elementos más importantes del sistema. 

 
 
 
 

 
 
Figura 3.9: a.- CCR enfriando una muestra montada dentro de su cámara refrigeradora 
(cilindro plateado). b.- Montado de cámara refrigeradora en posición de porta-muestras 
para realizar experimento de difracción a baja temperatura. c.- Sistema de control de 
temperatura conectado al sistema de control de difractómetro mientras se realiza un 
experimento de difracción . En el display del instrumento (caja blanca) puede leerse una 
temperatura de 15.3 K. En el ángulo superior derecho de la imagen se observa el 
anuncio que indica que el haz de neutrones está encendido (BEAM ON) y que se está 
utilizando el colimador de 15’’. 
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científico mereciendo una asignación inicial de cuatro días de utilización del equipo (17 

a 20 de setiembre).  

Durante este período se realizaron 12 barridos de 8 hs. de duración (incluyendo 

tiempo de montaje de muestra y cambio de condiciones experimentales) entre 3 y 165 º 

con pasos de 0.05 º en 2θ sobre distintas muestras, a distintas temperaturas y utilizando 

radiación de longitud de onda distinta según el detalle de la tabla 3.1. La estrategia de 

colección de datos con utilización de detectores múltiples no permite identificar un 

tiempo de colección por paso ya que cada punto del diagrama obtiene su intensidad del 

promedio de varias intensidades colectadas por los distintos detectores que barren esa 

región (entre uno y tres según 2θ) en un proceso que puede ser repetido el número de 

veces que se desee. En particular los diagramas mencionados fueron colectados en dos 

barridos de 3 hs. cada uno y luego combinados para obtener el diagrama final. 

 La selección del volumen de muestra a utilizar se basó en la absorción de 

neutrones de cada uno de los nucleidos presentes [3.16], siendo en el caso de la muestra 

DyBaCuCoO5 en el único en que debió utilizarse una cantidad menor que la preparada, 

para evitar que la absorción impidiera la obtención del diagrama. La tabla 3.1 también 

incluye la cantidad de muestra, el diámetro del porta-muestra utilizado para colocarla en 

el haz y el coeficiente de absorción lineal de la misma. 

 Las muestras que fueron medidas a temperaturas menores que la ambiente 

fueron enfriadas mediante un refrigerador de circuito cerrado de He (closed cycle 

refrigerator, CCR) que permitió obtener diagramas a temperaturas entre 15 y 298 K. La 

figura 3.9 muestra un CCR mientras se realiza un proceso de enfriamiento a 15 K de 

una muestra y la cámara refrigeradora un instante antes de ser colocada en el sitio del 

porta-muestras para la realización de una colección de datos a baja temperatura. 

 El sistema de control del instrumento permite la realización automática de tareas 

de cambio de temperatura y cambio de muestra operando con la misma radiación 

incidente, esto permitió programar el equipo para realizar trabajos de 24 hs de duración 

que simplificaron la operativa y optimizaron el tiempo de colección de datos. 

  Los recursos económicos necesarios para financiar el traslado y la estadía de 

quien suscribe fueron provistos por el Proyecto 6046 del FCE2000. 

 La figura 3.10.a muestra todos los diagramas obtenidos a temperatura ambiente 

durante el período mencionado y la 3.10.b los obtenidos para T ≤ 31 K. 

 Los resultados de este trabajo ameritaron la posterior asignación de tres días 

entre el 29 de noviembre y 1 de diciembre de 2002 y un día el 24 de noviembre de 2003.  
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Tabla 3.1: Detalles de los diagramas de difracción de neutrones realizados 
en el instrumento BT1 – NCNR. 

 
Compuesto m [g] PM1 λ [Å]2 µ [cm-1]3 T [K] t [hs.] Fecha 

YBaCuCoO5 ~13 D 2.078 0.222 30 3 17/9/2002 
YBaCuCoO5 ~13 D 2.078 0.222 31 3 19/9/2002 
YBaCuCoO5 ~13 D 2.078 0.222 31 6 20/9/2002 
YBaCuCoO5 ~13 D 2.078 0.222 100 1.5 20/9/2002 

LaBaCuCoO5+δ ~14 E 2.078 0.330 15 6 17/9/2002 
LaBaCuCoO5+δ ~14 E 2.078 0.330 50 6 18/9/2002 
LaBaCuCoO5+δ ~14 E 2.078 0.330 150 6 19/9/2002 
LaBaCuCoO5+δ ~14 E 2.078 0.330 298 6 19/9/2002 
LaBaCuCoO5+δ ~15 C 1.540 0.330 50 6 24/11/2003
LaBaCuCoO5+δ ~15 C 1.540 0.330 170 6 24/11/2003
LaBaCuCoO5+δ ~15 C 1.540 0.330 298 6 24/11/2003
PrBaCuCoO5+δ ~14 C 2.078 0.346 15 6 17/9/2002 
PrBaCuCoO5+δ ~14 C 1.540 0.264 298 6 20/9/2002 
NdBaCuCoO5+δ ~16 C 2.078 0.479 15 6 21/9/2002 
DyBaCuCoO5 ~3 A 1.540 4.997 298 6 18/9/2002 
ErBaCuCoO5 ~13 B 2.078 1.277 31 6 20/9/2002 
ErBaCuCoO5 ~13 B 1.540 0.956 298 6 18/9/2002 
ErBaCuCoO5 ~13 B 1.540 1.277 400 6 29/11/2002
ErBaCuCoO5 ~13 B 1.540 1.277 500 6 29/11/2002
ErBaCuCoO5 ~13 B 1.540 1.277 600 6 29/11/2002
TmBaCuCoO5 ~3 A 1.540 0.678 15 6 30/11/2002
TmBaCuCoO5 ~3 A 1.540 0.678 40 6 30/11/2002
TmBaCuCoO5 ~3 A 2.078 0.904 298 12 1/12/2002 

1PM: Porta-muestras φ [cm] A: 0.64; B: 0.95; C: 1.11; D: 1.24; E: 1.60. 
2 Monocromadores Ge(311): λ = 2.078 Å, Cu(311): λ = 1.540 Å, colimador de 15’’. 
3 Coeficiente de absorción lineal de neutrones. 
 

Estos experimentos fueron realizados por la Dra. Camille Y. Jones (integrante de grupo 

de cristalografía del NCNR).  

 En estos períodos extra, utilizando condiciones que se describen en la tabla 3.1 

se realizaron medidas de difracción de TmBaCuCoO5 a 15 K y temperatura ambiente y 

de ErBaCuCoO5 a 400, 500 y 600 K mediante la utilización de un horno donde se 

montó el porta-muestras. Así mismo se complementaron las medidas de la muestra 

LaBaCuCoO5+δ que resultó impura en el primer experimento. 

 La figura 3.11 muestra los diagramas de ErBaCuCoO5 a distintas temperaturas 

donde se observa la variación de intensidad de los máximos de difracción de origen 

magnético. 
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Figura 3.10: Diagramas de NPD obtenidos en el instrumento BT1 durante los 
experimentos realizados entre setiembre y noviembre de 2002. a.- Diagramas obtenidos 
a temperatura ambiente representados para una longitud de onda de la radiación 
incidente de 1.540 Å. b.- Diagramas obtenidos a temperaturas entre 15 y 31 K 
representados para una longitud de onda 2.078 Å. 

0
20

40
60

80
10

0
12

0
14

0
16

0
0.

0

0.
6

1.
2 Intensidad [u. a.]

2θ
 [º

] p
ar

a 
λ=

1.
54

0 
Å

N
IS

T-
B

T1
, N

P
D

, T
. a

m
b.

  
 E

rB
aC

uC
oO

5
  

 D
yB

aC
uC

oO
5

  
 P

rB
aC

uC
oO

5
  

 L
aB

aC
uC

oO
5



 137

0
20

40
60

80
10

0
12

0
14

0
16

0
0.

0

0.
6

1.
2 Intensidad [u. a.]

2θ
 [º

] p
ar

a 
 λ

=2
.0

78
 Å

N
IS

T-
BT

1 
- N

PD
, b

aj
a 

Te
m

p.
 

 E
rB

aC
uC

oO
5 (3

1K
)

 
 Y

Ba
C

uC
oO

5  (
31

K)
 

 N
dB

aC
uC

oO
5 (1

5K
)

 
 P

rB
aC

uC
oO

5 (1
5K

)
 

 L
aB

aC
uC

oO
5 (1

5K
)

 
 
 

 
 

 
 



 138 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Figura 3.11: Diagramas de ErBaCuCoO5 obtenidos a distintas temperaturas donde se 
observa disminución de intensidad y posterior desaparición de varios máximos de 
difracción al aumentar la temperatura (desde arriba hacia abajo), fenómeno atribuido a 
difracción magnética de neutrones.. El cuadro muestra como el máximo de 2θ = 11.7 º 
no varía su intensidad con la temperatura mientras que el de 2θ = 17.3 º se reduce hasta 
desaparecer a 600 K. Algunos de los diagramas fueron obtenidos utilizando longitud de 
onda distinta que la utilizada para su representación por lo que fueron escalados para 
ajustarlos a la misma. 
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Los estudios realizados en el instrumento BT1 permitieron realizar la 

caracterización magnética de las estructuras analizadas, sin embargo se realizó un 

experimento específico de difracción magnética de neutrones que se describe. 

 

3.3.4 Difracción magnética de neutrones (MNPD): 
 

 La colaboración establecida con C. Jones y B. H. Toby permitió también realizar 

estudios de coherencia de ordenamiento magnético vs. temperatura estudiando el 

máximo de difracción magnética de neutrones de LaBaCuCoO5+δ. El experimento 

realizado el día 27 de marzo de 2003 en el instrumento BT7 (espectrómetros de triple 

eje) del NCNR – NIST – Gaithersburg – MD – USA [3.17] operado por el Dr. J. W. 

Lynn. 

 Con la muestra montada en un porta-muestras análogo al de BT1 dentro de un 

CCR y utilizando una longitud de onda λ = 2.4649 Å, se realizaron medidas en dos 

modalidades. La primera fue colocar el detector en el ángulo 2θ = 31.51 º, 

correspondiente a la posición del máximo de difracción magnética a 7.5 K, y colectar la 

intensidad difractada por un tiempo determinado variando la temperatura en pasos hasta 

alcanzar la temperatura final. Mediante este procedimiento, colectando durante 10 

minutos a cada temperatura aumentando 5 K a cada paso comenzando en 7.5 y 

finalizando en 305 K se obtuvo una curva de intensidad en función de la temperatura 

que se muestra en la figura 3.12.a. La segunda fue barrer el máximo de difracción 

magnética completo a una temperatura fija utilizando la geometría de transmisión. Se 

selecciona otra temperatura y se repite el barrido hasta obtener un número suficiente de 

datos. Las características de los barridos fueron, 2θini variando entre 27.51 y 29.51 º, 

∆2θ =  0.20 º, 2θfin entre 31.51 y 36.31 º, con 1 min de conteo por paso. Se realizaron 11 

barridos entre 7.5 y 205 K, 7 de ellos cubriendo la totalidad del pico magnético, que se 

muestran en la figura 3.12.b. 
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Figura 3.12: Resultados del experimento realizado en el instrumento BT7 utilizando: a.- 
el procedimiento de conteo con detector en posición fija. b.- el procedimiento de barrido 
completo de máximo a cada temperatura. 
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3.4 Técnicas complementarias de caracterización estructural: 
 

 Para complementar la información estructural obtenida de los estudios de 

difracción se realizaron estudios de microscopía electrónica de barrido, espectroscopía 

de dispersión de rayos X y análisis termogravimétrico (TGA). Los dos primeros 

métodos se utilizaron para verificar la pureza de las muestras y determinar correlaciones 

entre la forma de crecimiento de cristales de las mismas y la estructura. El análisis 

termogravimétrico de las muestras se realizó con el objetivo de determinar el contenido 

de oxígeno no estequiométrico que puede presentarse en las muestras.  

 

3.4.1 Microscopía electrónica de barrido (SEM): 
 

 Se obtuvieron imágenes de microscopía electrónica de barrido de la totalidad de 

los compuestos de la serie REBaCuCoO5+δ  preparados utilizando dos equipos distintos 

y utilizando preparaciones distintas de las muestras. 

 En agosto de 2001 se obtuvieron imágenes de los compuestos REBaCuCoO5+δ  

con RE = Y, La, Pr, Nd, Dy y Er utilizando el microscopio electrónico de barrido JEOL 

JSM-5800LV Scanning Microscope presente en el Departamento da Física – 

Universidade Federal de São Carlos - São Carlos – SP – Brasil sobre pastillas de 5 mm 

de material sinterizado a 1000 ºC por 18 hs. Se tomaron dos imágenes de cada uno de 

los compuestos mencionados con magnificaciones ×2000 y ×5000 excepto para 

ErBaCuCoO5 que fue tomada una imagen extra con magnificación ×10000. El 

instrumento operaba con un voltaje acelerador de 24 kV. La figura 3.13 muestra las tres 

imágenes de la muestra ErBaCuCoO5 con el detalle de la forma de crecimiento de 

granos. 

 En octubre de 2003 se obtuvieron imágenes de los compuestos REBaCuCoO5+δ  

con RE = Y, La, Pr, Nd, Sm, Eu, Dy, Er y Tm. En el microscopio electrónico de barrido 

JEOL JSM-5900LV equipado con sonda EDS-Vantage de NORAN Instruments 

presente en el Servicio de Microscopía de la Facultad de Ciencias – UdelaR. Algunos de 

los resultados se muestran en la figura 3.14. 
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Figura 3.13: ErBaCuCoO5 preparado por el método sol-gel. a. ×2000. b.- ×5000. c.- 
×10000. Se observa la formación de placas de dimensiones promedio de 5×5×1 µm con 
subestructuras laminares crecidas a partir de núcleos claramente identificables. 
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Figura 3.14: a.- TmBaCuCoO5, magnificación ×5000 donde se observa estructura 
laminar como en ErBaCuCoO5 de figura 3.13. b.- Una placa de ErBaCuCoO5, 
magnificación × 10000, donde se nota que la superficie de las placas es grande respecto 
al ancho de las mismas. Los puntos más claros en forma de gota presentan la misma 
composición que la muestra y son probablemente material fundido que solidificó 
rápidamente. Se observan zonas de crecimiento laminar alrededor de los puntos. c.- 
PrBaCuCoO5, magnificación ×5000. d.- ídem ×10000. La forma de cristalización en 
primas rómbicos muestra claramente la diferencia entre éste y los otros miembros de la 
serie.  
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3.4.2 Espectroscopia de dispersión de rayos X (EDS): 
 

 Se utilizó la sonda EDS-Vantage de NORAN Instruments adjunta al 

microscopio electrónico JEOL JSM-5900LV, para analizar la composición superficial 

de algunas muestras preparadas en las primeras etapas de síntesis para verificar la 

pureza de las mismas. Además de la observación in-situ de la superficie de las muestras, 

que permitió detectar cambios en la morfología superficial que denunciaran impurezas, 

se realizaron imágenes utilizando la energía emitida por cada elemento de la muestra y 

espectros en puntos particulares de las mismas para determinar la homogeneidad de 

composición superficial de los compuestos obtenidos (Figura 3.15). 
 

 
Figura 3.15: a.- Espectro EDS de YBaCuCoO5 donde se observan la líneas de emisión 
K de O, L  y K de Y, Kα y Kβ  de Co y Cu, y multiplete L de Ba. b.- Imágenes de la 
superficie de la muestra PrBaCuCoO5 donde se muestra la homogeneidad de la 
distribución de todos los elementos en la superficie. Las marcas negras visibles en el 
espectro de Pr-Lα que se ven claras en el de Ba-La y que pueden observarse en todas las 
imágenes se deben a partículas de S que quedaron adheridas sobre la superficie al 
colocar la muestra sobre el pegamento conductor usado en el experimento. 
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3.4.3 Análisis Termogravimétrico (TGA): 
 

Con el propósito de determinar la posible presencia de oxígeno no 

estequiométrico en las muestras LaBaCuCoO5+δ, PrBaCuCoO5+δ, EuBaCuCoO5+δ y 

ErBaCuCoO5+δ se realizaron estudios de cambio de peso de la muestra con la 

temperatura en atmósfera inerte en un equipo termogravimétrico Marca SHIMADZU 

modelo TGA50 ubicado en el Laboratorio de Fisicoquímica de Superficies de la 

Cátedra de Fisicoquímica – Facultad de Química – UdelaR. Se determinó el contenido 

de oxígeno no estequiométrico (δ) para todas ellas. Para ello se coloca una cantidad de 

muestra de ~20 mg en una cápsula de Pt, trabajando bajo un flujo de 50 ml/min de N2 

ppa . Se calienta la muestra desde temperatura ambiente hasta 950ºC a una velocidad de 

5 ºC/min. y registrándose la temperatura y la masa de la muestra cada 2 segundos. La 

curva obtenida es corregida por efectos instrumentales mediante la realización de una 

curva con un material inerte (blanco de calibración, Al2O3). 
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Figura 3.16: Termogramas de LaBaCuCoO5+δ, PrBaCuCoO5+δ, EuBaCuCoO5+δ y 
ErBaCuCoO5+δ obtenidos en flujo de N2. El hombro a 350ºC visible en todas las 
muestras representaría la temperatura a la cual la muestra conteniendo oxígeno no 
estequiométrico deja de ser estable frente a la muestra estequiométrica en la atmósfera 
inerte utilizada. 
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 Asumiendo que la muestra de partida es REBaCuCoO5+δ pura y que al finalizar 

el calentamiento ha perdido todo el oxígeno no estequimétrico hasta llegar a la 

composición estequiométrica REBaCuCoO5, es posible determinar δ como la diferencia 

de masa de la muestra entre ambos extremos. Este procedimiento utilizado para la 

determinación de δ produce un valor cuya incertidumbre es muy difícil de estimar 

debido a que no existe forma de verificar la composición final de la muestra. En ciertos 

casos además se produjo fusión de la muestra, lo cual ocasionó variaciones grandes en 

el diagrama que no tienen significado fácilmente interpretable. Por esta razón se 

determinó la pérdida de masa tomando el punto más alto y más bajo de la curva, 

considerando que el estudio ha concluido cuando se alcanza la temperatura máxima o 

cuando la curva luego de alcanzar un mínimo vuelve a elevarse. No se han estimado 

incertidumbres en los valores de δ hallados, tomándose como tendencias de un 

comportamiento de la muestra, más que como valores exactos de contenido de oxígeno. 

Además no fue posible realizar réplicas de las medidas ni se analizaron varias muestras 

sintetizadas en etapas distintas.  

 La figura 3.16 muestra los termogramas de las muestras LaBaCuCoO5+δ, 

PrBaCuCoO5+δ, EuBaCuCoO5+δ y ErBaCuCoO5, donde se pueden observar tres 

comportamientos distintos de las muestras. 

El procedimiento utilizado no es, sin embargo, el más adecuado para esta 

determinación, ya que es imposible conocer con exactitud la composición final de la 

muestra debiendo suponerse un valor en función del diagrama obtenido. El 

procedimiento más adecuado es realizar en paralelo, en el mismo equipo 

termogravimétrico, el calentamiento y la reducción de la muestra utilizando una 

atmósfera de H2-Ar (5:95 en volumen). Partiendo de REBaCuCoO5+δ se llega a una 

mezcla de RE2O3, BaO, Cu y Co metálicos, liberándose H2O. La diferencia de masa 

entre el compuesto inicial y la mezcla final corresponde a (2.5+δ) partes de O 

permitiendo determinar δ con mayor precisión.  No se pudo realizar este ensayo por no 

disponerse del sistema adecuado ni de los gases necesarios. 
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3.5 Técnicas de caracterización física: 
  

La caracterización física de las muestras es uno de los objetivos de este trabajo 

de tesis. Las propiedades magnéticas de las muestras son del máximo interés siendo 

posible su estudio mediante difracción magnética de neutrones. Las medidas de 

susceptibilidad magnética y magnetización contra temperatura y campo aplicado y de 

reversibilidad de comportamiento magnético resultaron de utilidad para la 

caracterización de algunas de ellas. Se realizaron también medidas de transporte 

(resistencia eléctrica) en función de la temperatura de la muestra LaBaCuCoO5+δ para 

intentar correlacionar las propiedades eléctricas y magnéticas con la estructura y 

detectar fenómenos de magnetorresistencia. 

 

3.5.1 Medidas magnéticas: 
 

 Se realizaron medidas de susceptibilidad DC (momento magnético total) vs. T 

con y sin campo aplicado y medidas de M vs. H en el instrumento PPMS (Physical 

Properties Measuring System) de la Quantum Design [3.18] equipado con refrigeración 

de He líquido y magneto superconductor, presente en el Instituto de Física “Gleb 

Wataghin” de la Universidad de Campinas (UNICAMP) Campinas – SP – Brasil sobre 

todas las muestras REBaCuCoO5+δ. 

 Las medidas de M vs. T fueron realizadas aplicando un campo de 1000 Oe (0.1 

T) en el rango de temperaturas entre 1.8 y 400 K. La figura 3.17 muestra las curvas para 

los nueve compuestos mencionados. 

 Se realizaron medidas de M vs. H a distintas temperaturas para la muestra 

LaBaCuCoO5+δ con el fin de identificar la presencia de estructuras magnéticas 

desordenadas a bajas temperaturas. La figura 3.18 muestra estas curvas. 

 Se realizaron también medidas de magnetización para detectar la presencia de 

irreversibilidades magnéticas en los compuestos extremos de la serie, LaBaCuCoO5+δ y 

TmBaCuCoO5 mediante el enfriamiento de las muestras sin aplicación de campo (ZFC) 

y luego enfriamiento con campo H constante. Los resultados se muestran en la figura 

3.19. 
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Figura 3.17: Medidas de susceptibilidad magnética de las muestras de la serie 
REBaCuCoO5 obtenidas con H = 0.1 T. Es de notar que todas las curvas presentan un 
comportamiento similar excepto LaBaCuCoO5+δ y quizás PrBaCuCoO5+δ. 
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Figura 3.18: Medidas de M vs. H para LaBaCuCoO5 a distintas temperaturas. Es de 
notar la diferencia de comportamientos a distintas temperaturas y la histéresis visible a 3 
K. 

 
 
 
 
 
 
 
Figura 3.19: Medidas de M vs. 
T enfriando sin campo (ZFC) 
y con campo aplicado (FC). 
a.- TmBaCuCoO5. b.- 
LaBaCuCoO5+δ. Es de notar 
la diferencia de 
comportamientos y la escala 
de la irreversibilidad 
observada en el 

LaBaCuCoO5+δ frente a la 
observada en el 
TmBaCuCoO5. 
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3.5.2 Medidas eléctricas: 

 Se realizó la caracterización eléctrica del compuesto LaBaCuCoO5+δ mediante 

una medida de R vs. T entre 30 y 300 K utilizando un sistema de medida implementado 
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Figura 3.20: a.- El sistema de conexión de la muestra para la obtención de medidas R vs. 
T. La corriente regulada se aplica en los bornes de los extremos y se mide la diferencia 
de potencial entre los bornes interiores para calcular R aplicando la ley de Ohm. b.- 
Curva R vs. T para LaBaCuCoO5+δ, el cuadro muestra la zona donde se produce un 
cambio en el comportamiento del sistema. c.- Curvas R vs. T con distintas corrientes 
excitadoras y campos externos aplicados.  
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en el Instituto de Física de la Universidad de São Paulo – São Carlos (USP-SC) – São 

Carlos – SP – Brasil. Sobre una muestra conectada mediante tinta de plata en cuatro 

puntos a un nano-voltímetro y un micro-amperímetro, se hace circular una corriente 

conocida. Se mide la diferencia de potencial entre dos puntos de la muestra y se 

determina la resistencia de la misma al variar la temperatura. La figura 3.20.a muestra 

un esquema de la muestra con sus conexiones y la figura 3.20.b la curva R vs. T 

obtenida.  

 Adicionalmente se realizaron medidas de R vs. T con campo magnético aplicado 

y corriente variable para determinar si la muestra LaBaCuCoO5+δ presenta 

magnetorresistencia al variar la temperatura. La figura 3.20.c muestran estas curvas.  
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